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第 1章 本研究の社会的背景 

 

1.1  自動車の軽量化 

世界全体の人為起源の CO2排出量を現在の約 340 億トンから 2050 年には正味ゼロにす

ることが世界的な課題となっている[1]．2020年時点での日本の CO2総排出量とその内訳では，

総排出量（約 10.4億トン）のうち運輸部門の占める割合が約 18 %（約 1.9 億トン）であり，その

約 90 %は自動車からの排出である[2]．自動車からの CO2排出量削減が望まれている． 

自動車の CO2排出量を削減するためにはエネルギー効率向上が必要となる; ガソリン車で

は燃料消費率(燃費, km/L)，電気自動車では電気消費率(電費, km/Wh)．Fig. 1.1(a)にガソリ

ン車と電気自動車のエネルギー消費割合を示す[3]．電気自動車は「パワートレインの熱損失」

がないため，全体のエネルギー損失量がガソリン車の約 1/3 でとなる．そのため，国策として

2030年までに電気自動車の普及率を全体の 30 ~ 50 %まで増加させる目標が設定されている

[4]．Fig. 1.1(b)にガソリン車の熱損失以外の燃費損失アイテムの割合を示す．熱損失以外の

燃費損失アイテムの内，約 30 %は「車両質量」であることがわかる．Figs. 1.1(a), (b)より，ガソリ

ン自動車全体の燃費損失の約 10 %は「車両質量」に占められることがわかる．電気自動車に

おいても Fig. 1.1(b)の「車両質量」の占める割合が約 30 %であるとすれば，全体の電費損失

の約 30 %は「車両質量」によることになる． 

このように，自動車軽量化がエネルギー効率向上に寄与する割合は大きい．ガソリン車にお

ける車両質量と燃費の関係を Fig. 1.2に示す[5]．車両質量を 1.0 kg軽量化すると約 1.0 %燃

費を向上できる．CO2排出量削減において自動車軽量化はさらに重要になることが考えられる． 

 
Fig. 1.1 Energy consumptions of vehicles, (a)comparison of conventional vehicle and battery 

electric vehicle, (b)percentage of fuel loss items other than heat loss in conventional vehicle [3].  
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Fig. 1.2 Relationship between weight of automobile and fuel economy [5]. 

 
 
1.2  自動車用材料の変遷 

軽量化のための自動車用材料の変遷として，既存材から異なる材料への置換や新たな材

料の開発が進められている．近年では特に，軽量化効果の高い「車体構造部品」と，自動車

の電動化に伴って小型化，軽量化の需要が高い「熱交換器」においてその動向は盛んである．

それぞれの部品に対する近年の動向を以下に示す． 

【車体部品】 

機械的性質を考慮した上で車体に適用する材料を選択する「マルチマテリアル化」が進行

している[3]．Table 1.1 に材料と各種機能の関係を示す．「代表指標/質量」は単位質量あたり

の各性能の高さを示しており，この値が 1 を超えると 340 MPa級鋼板を用いた場合よりも軽量

化できることになる．Table 1.1を見ると，強度や衝突特性が求められる車体構造部品には鉄鋼

系材料，耐デント性や梁剛性が求められる外板にはアルミニウム合金展伸材を用いることで軽

量化が達成できる．アルミニウム合金鋳物およびダイカスト品も強度や衝突性能に優れるが，

その適用範囲は鋼板と競合している．  

車体構造部品は鉄鋼系材料からアルミニウム合金ダイカストへの置換が進行している．例と

して NISSAN GTR のストラットハウジングを取り挙げる[6]．従来車では，Fig. 1.3(a)に示すよう

なプレス鋼板をスポット溶接で締結する構造体であり，部品点数が多かった．また重量は約

5.8 kgであった．これに対して，GTRでは Fig. 1.3(b)に示すように，プレス鋼板・溶接構造体か

らアルミニウム合金ダイカスト（Al-Si-Mg 系合金ダイカスト）へ置換した．それにより複雑な形状

の一体成形が部品点数の削減を実現し，従来よりも約 22 %の軽量化（重量: 約 4.5 kg）を達

成した．またダイカストへの置換は，軽量化だけでなく，締結部の減少による剛性の向上が走

行性能の向上にも貢献することが報告されている[6]． 

このように，アルミニウム合金ダイカストによる複雑な車体構造部品の一体化と軽量化が着
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目されている．これまでは，溶湯の流動性や鋳型充填性の観点から，JIS ADC3 や Silafont36

などの Al-Si-Mg系合金が用いられてきた．しかしながら，Al-Si-Mg系合金は鋳放しで車体構

造部品に要求される耐力と延性を得ることができない．T6 熱処理を施されることが一般的であ

るが，熱処理とひずみ矯正のプロセスにおける CO2 排出量およびコスト増加が環境問題およ

び生産性を低下させ問題となっている．また溶体化処理から時効処理までの熱処理工程にお

ける工場内の気温や時間などの管理によって，時効析出に影響（負の効果や正の効果）を及

ぼすことがあり[3]，熱処理条件を一定に管理しても耐力や伸びが要求値を満たさないことも問

題となっている．上記の背景から，近年では非熱処理で延性に優れる Al-Mg系，Al-Mg-Si系

ダイカスト合金を車体構造部品に適用することが注目されている．欧州においては，

Magsimal®-59合金といった非熱処理型Al-Mg-Si系合金が一部の車体構造部品に採用され

ている． 
 

Table 1.1 Relationship between materials and mechanical properties 
 for multi-material design [3]. 

 
 

 
Fig. 1.3 Example of the weight reduction of the structural part of automobile (strut-housing) by 

application of aluminum die castings. [6] 
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【熱交換器】 

自動車用熱交換器はそれ自身の軽量化による車両重量低減はもとより，燃料および電気を

消費し作動するシステム部品であることから，熱交換器の高効率化そのものが自動車全体の

エネルギー効率に対して影響の大きい部品の一つである．熱交換器で冷却される機器には，

ガソリン車ではエンジンやトランスミッションなど，電気自動車ではモーターや電池などがある．

そのため，冷却される機器のエネルギー消費の高効率化にも貢献する．以上のため，熱交換

器の小型，軽量そして高効率化は求められ続けており，これに対する回答として部材のアルミ

ニウム化が進められてきた[7]．フィン材のアルミニウムは一般的に 1000 系（純アルミ系）や強

度に優れる 3000系（Al-Mn系）合金である．しかしながら近年では，熱交換器の小型，軽量化

のために，Cuや Si などの強度を向上させる合金元素が添加されている．今後も要求される機

械的性質が高まるにしたがって，合金組成が多様化することが考えられる． 

 

 

1.3  自動車用アルミニウム合金の凝固割れ発生リスク 

 1.2節より，自動車軽量化のため，比重の軽いアルミニウム合金への材料置換や機械的性質

を満足するための組成多様化が進行していることが分かった．しかしながら，このような材料変

遷は鋳造時の凝固割れ発生リスクを増加させることが生産現場で問題となっている．凝固割れ

とは，鋳造過程の合金（液相線から固相線の間の固液共存状態における合金）に生じる割れ

のことである．ダイカスト品に生じた凝固割れを Fig. 1.5に，半連続鋳造スラブに生じた凝固割

れを Fig. 1.6 に示す．鋳造過程における凝固収縮が金型もしくは先行凝固部に拘束され，最

終凝固部に熱応力または熱ひずみが発生することで生じる．後工程での修復は困難なため，

凝固割れが発生した製品は NG となる． 

自動車構造部品はアルミニウム合金ダイカストへの置換が進行していることは 1.2 節で示し

た．また近年は非熱処理で延性に優れる Al-Mg 系ダイカスト合金に着目されていることも示し

た．しかしながら，この合金は延性に優れる一方で，従来までに使用されてきた Al-Si系ダイカ

スト合金よりも鋳造時に凝固割れが生じやすい．実際に Fig. 1.5(b)のような凝固割れの発生が

現場の課題となっている．凝固割れが生じにくく，かつ要求される機械的性質を満足する Al-

Mg系ダイカスト合金が生産現場で望まれている． 
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Fig. 1.4 (a) Schematic diagram of high pressure die casting machine, and (b) the occurrence of 

hot tearing in the control arm castings [8]. 
 
 
 

 
Fig. 1.5 (a) Schematic diagram of direct chill casting, and (b) the occurrence of hot tearing in 

the slab [9]. 
 

 

熱交換器用 Al-Mn 系合金の製造工程は，Fig. 1.5(a)に示す半連続鋳造（Direct Chill 

casting: DC 鋳造）によるスラブの鋳造から始まる．この DC 鋳造時に，Cu，Si など強度および

耐力向上のための合金元素が組成に添加されていると，Fig. 1.5(b)に示すような凝固割れの

発生リスクが高くなる．この課題に対して，製造現場では Fe などの元素を添加することで凝固

割れ発生リスクを低減できることが経験的に知られている．しかしながら，そのメカニズムは明ら

かではないため，添加量などは熟練の鋳造技術者の勘によることもある．合金組成の多様化

にともなう凝固割れ発生リスクの増加に対して，合金元素が凝固割れ感受性に及ぼすメカニズ

ムを解明することが望まれている． 
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1.4  CAEによる凝固割れ予測とそれに基づく防止 

これまでの生産現場では，熟練の鋳造技術者のノウハウや経験に基づいて凝固割れの防

止と対策が施されてきた．局所的な最終凝固部をなくすために製品形状や金型を修正するな

どの策がある[10]．しかしながら，鋳物形状の大型化と複雑化が進行している．従来のトライア

ンドエラーによる凝固割れの対策はコスト面で問題となる．また，従来のトライアンドエラーは実

車，実機を用いた後工程で行われることが一般的であった（Fig. 1.6(a)）．製品に生ずる欠陥を

なくせなかった場合の設計への大幅な手戻りやそれに伴う金型費用等のコストが大きな問題と

なる．以上の背景から，近年では設計段階で CAE（Computer Aided Engineering）技術を活用

し，製品形状と製造プロセスの双方を作りこむ開発工程（Fig. 1.6(b)）にシフトしつつある．設計

段階で Finite Element Method（FEM）を用いた流動凝固・熱応力解析による凝固割れを未然

に予測し，防止することが望まれている．  

 

 

 

 

 

 
Fig. 1.6 Transformation of the R&D process  
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第 2章 従来研究 

 

2.1  緒言 

第 1章において，低コストと CO2排出量削減を達成しつつ要求される機械的性質を満足す

るためにアルミニウム合金の組成は多様化しているが，それに伴って鋳造時に生じる凝固割

れ欠陥が多発していることを述べた．そのため，(1)熱応力解析による凝固割れ欠陥の未然予

測とそれに基づく防止，(2)合金元素がアルミニウム合金の凝固割れ感受性（凝固割れしやす

さ）に及ぼす影響に関する研究ニーズが高まっており，世界的にも盛んに研究が行われてい

る．本章ではそれら従来研究に関して，下記の調査視点からレビューを行い，各従来研究の

特徴と課題を整理する． 

 

調査視点① 凝固割れ発生欠陥メカニズムと凝固割れ予測指標およびクライテリアに関する従

来研究（2.2節） 

熱応力解析による凝固割れ予測は，割れ発生を示唆する指標（Index）や判断基準（Criteria）

の精度に依存する．すなわち，指標やクライテリアが凝固割れ発生理論を考慮できていなけれ

ば割れの予測結果の信頼性に疑問が残る．そこで，凝固割れが生じるメカニズムの整理

（2.2.1 項）とこれまでに提案されてきた凝固割れ指標やクライテリアがどのような凝固割れ発生

理論に基づくのか（2.2.2 項）をまとめ，特徴と課題について整理した．その結果，固液共存状

態における合金の力学挙動を模擬する構成モデルが必要であることが示された． 

 

調査視点② 固液共存状態におけるアルミニウム合金の力学挙動に関する従来研究（2.3節） 

調査視点①より，鋳造時の合金に生じる熱応力や熱ひずみが凝固割れの駆動力となり，か

つ熱応力解析による凝固割れ予測には鋳造時の合金の力学挙動を模擬する構成モデルが

必要であることが示された．そこで調査視点の 2 つ目として，鋳造時のアルミニウム合金の力

学的挙動およびその支配因子について，下記の観点からレビューする．これにより，鋳造時の

アルミニウム合金の力学挙動に関する特徴を整理して，凝固割れ欠陥を予測するという観点

から解決すべき課題の抽出を行う． 

・固液共存状態におけるアルミニウム合金の流動応力のひずみ速度依存性（2.3.1項） 

・固液共存状態における合金の構成モデル（2.3.2項） 
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・種々のアルミニウム合金の固液共存状態における流動応力の温度・固相率依存性（2.3.3 項） 

・固/液界面における二面角と固相結合率（2.3.4項） 

・凝固過程に晶出する金属間化合物相が凝固割れ及び力学特性に及ぼす影響（2.3.5項） 

 

調査視点③ 車体構造部品用非熱処理型 Al-Mg系合金開発に関する従来研究（2.4節） 

合金組成の制御により凝固割れ欠陥を防止することが望まれており，種々の合金系に対し

て添加元素が凝固割れ感受性に及ぼす影響の調査が世界的に行われている．本研究では，

第 1 章で示した車体構造部品用の非熱処理型 Al-Mg 系合金ダイカストについて，合金元素

が機械的性質（引張強度，破断伸び，耐力）および凝固割れ感受性に及ぼす影響をまとめる

（2.4.1 項，2.4.2 項）．これにより，従来までに開発された合金の特徴の整理と課題の抽出を行

う． 

 

以上の調査視点によるレビューから得られた知見と課題を基に本研究の課題群を抽出する

（2.5 節）．各調査視点に対する従来文献調査に使用した検索ワードと検索エンジンを Table 

2.1.1~3にまとめる． 

 

 

 
Table 2.1.1 Search conditions for literature reviews (part 1). 
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Table 2.1.2 Search conditions for literature reviews (part 2). 

 
 
 
 
 

Table 2.1.3 Search conditions for literature reviews (part 3). 
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2.2  凝固割れ欠陥発生メカニズムと凝固割れ予測指標およびクライテリアに関する

従来研究 

2.2.1 凝固割れ欠陥発生のメカニズム 

 凝固割れは鋳造時の固液共存域（液相線から固相線の間の領域）に生じる不可逆的な破壊

である．固液共存域はスラリー状態とマッシー状態の 2 種類に分けられる．スラリー状態とは，

晶出した固相が液相中に浮遊しているような低固相率状態である．マッシー状態とは，固相同

士が互いに結合したスケルトンが形成された高固相率状態である．凝固割れはマッシー状態

で発生しやすいことが知られており，固相間の液膜中で割れの起点が形成してそれが伝播す

る現象である[1-6]．凝固割れの発生に関する物理現象は，Fig. 2.2.1 に示すように，合金の凝

固プロセスにおける液相の圧力損失と液相の透過性に基づいて下記のように説明されている

[1,4,6]； 

1)  Mass feeding：液相と固相の双方が自由に動くことができる状態．この状態では凝固割れ

は生じない．この現象はスラリー状態（Slurry）で生じる． 

2)  Inter-dendritic feeding：液相が凝固割れの起点に供給されやすい状態．凝固域のある時

点から固相同士が相互に接触を始める．液相はその固相同士の間隙を透過する．凝固

収縮による固相間隙の液相圧力の低下が凝固割れの起点となる気孔（pore）を形成させ

るが，この段階では液相の透過性がまだ十分に大きく，発生した気孔に対して液相が供

給される（healing）ため，凝固割れの起点形成を防ぐことができる．この現象は Fig. 2.2.1

のスラリー状態後期からマッシー状態（Mushy）初期で生じる． 

3)  Inter-dendritic separation：残留液相が固相間隙に孤立することで気孔の形成や凝固割

れ伝播が生じやすい状態．凝固の進行に伴い固相同士のスケルトン構造が形成されると，

スケルトン構造の間隙で残留液相が孤立する．すなわち，液相の透過性が小さくなる

（healing が起きにくい）ことを意味する．かつ固相の熱収縮や凝固収縮による応力やひず

みが固相同士の結合界面に生じる．そのため、気孔の形成や凝固割れの伝播が生じや

すい．この現象は Fig. 2.2.1のマッシー状態中期で生じる． 

4)  Inter-dendritic bridging：固相のスケルトン構造がかなりの強度を持つ状態。合金に生じる

応力やひずみの程度によっては凝固割れが生じることがある．マッシー状態後期で生じる． 

凝固割れが発生しやすいのは主にマッシー状態中後期であることがわかる．凝固割れ形成過

程に生じる物理現象を Fig. 2.2.2 にまとめた[4,6]．これらの現象を基に凝固割れの指標やクラ

イテリアが従来までに提案されてきた． 
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Fig. 2.2.1 Different length scales of equiaxed dendritic solidification along with suggested hot 

tearing mechanisms [1,4,6].  
 

 
Fig. 2.2.2 Summary of mechanisms of hot tearing [4,6].  

 

 

  



13 
 

2.2.2 凝固割れの指標およびクライテリア 

従来までに報告されてきた凝固割れの発生要因については Fig. 2.2.3のようにまとめられる

[1-5]．温度勾配といった「熱的要素」や熱応力，熱ひずみといった「力学的要素」など複数の

要素が影響し合うことで凝固割れは発生することがわかる． 

Fig. 2.2.3 に基づき，凝固割れ予測のための指標（Index）やクライテリア（Criteria）が提案さ

れてきた．相対的に割れやすい箇所を予測するものが”Index”であり，その箇所で割れるか否

かを判断するものが”Criteria”である．これまでに提案されたものは，「非力学的要素に基づく

指標およびクライテリア」と「力学的要素を考慮した指標およびクライテリア」に大別することが

できる[4,6,7]．前者[8-15]は，凝固収縮率や脆性温度域といった熱的要素や冶金的要素によ

って構成されている．一方で後者[16-28]は，凝固過程に生じる応力やひずみ，ひずみ速度な

どを考慮している．下記にそれぞれのクライテリアの代表例および特徴をまとめる．  

 

 

 

 

 

 
 

 
Fig. 2.2.3 Summary of conditions and causes of hot tearing [4,6].  
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【非力学的要素に基づく指標およびクライテリア】 

Table 2.2.1に非力学的要素に基づく指標およびクライテリアをまとめる． 

Clyne と Daviesの指標[8]は，凝固の最終段階（Fig. 2.2.1のマッシー状態中後期）における

液相ヒーリング能が低下して固相同士が乖離することで凝固割れが形成する，という理論に基

づいている．凝固進行に伴って隣接する固相同士が結合（ブリッジ）すると，ヒーリング能の低

下（凝固割れ起点の形成）と固相間剥離（凝固割れの進展）が生じる．ヒーリングにより熱応力

が緩和される時間幅 tRと剥離が生じる脆弱な時間幅 tVの比を凝固割れ指標とした（Fig. 2.2.4，

Eq. (2.2.1)）．しかしながら，応力緩和域は固相率 fsが 0.40 ~ 0.90，脆性域は fsが 0.90 ~ 0.99

と一意的に定められている．合金組成や鋳造条件の変化を考慮できるのか疑問が残る． 

 

 
Fig. 2.2.4 Clyne and Davies’s method for determining the stress relief period (tR) and the 

vulnerable period (tV) [8].  
 

 

凝固過程における液相供給の不足が凝固割れを引き起こす，という理論に基づく指標が

Feurer ら[9]と Niyama ら[10]によって提案されている．Feurer らの指標（Eqs. (2.2.2),(2.2.3)）が

想定する凝固組織を Fig. 2.2.5(a)に示す．デンドライト柱状晶の間隙における凝固収縮と液相

供給に着目しており，単位体積当たりの最大体積流量（SPV）と固相と液相の密度差によって

生じる体積凝固収縮の速度（SRG）のバランスにより凝固割れを予測する指標となっている．

Fig. 2.2.5(b)に Al-5％Si合金の SPV と SRGの算出結果を示す．613 ℃以下は凝固割れに対

する液相供給能力が不足（SPV < SRG）するため凝固割れが生じやすいと読み取れる．

Niyama らの指標（Eqs. (2.2.4),(2.2.5)）が想定する凝固組織を Fig. 2.2.6 に示す．デンドライト

の根本に向かって液相の内圧が低下すると仮定して，Eq. (2.2.4)に示すモデルを提案してい
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る．内圧降下は𝐺𝐺/√𝑅𝑅（一般的に Niyamaパラメータと称される）の関数となっており，温度勾配

が大きいほど内圧降下による気孔が発生しやすいことが示されている．また合金の凝固温度

範囲∆𝜃𝜃cが大きいほど気孔が発生しやすいこともわかる．しかしながら，このモデルは柱状晶組

織を仮定しており，微細化剤を添加した組成および共晶組成に適用できるかは不明である． 

Katgerman[11]が提案した指標は，Clyne と Davies[8]と Feurer ら[9]の指標を組み合わせて

導出されている（Eq. (2.2.6)）．𝑡𝑡crは液相供給が不十分になる時間で，Feurer らの指標におけ

る SPV = SRG となる時間と定義されている．𝑡𝑡crの導入により，Clyne と Daviesのモデルに比べ

て合金組成や鋳造条件の影響を相対的に考慮できるようになっている． 
 
 
 

 
Fig. 2.2.5 Feurer’s criteria: (a) schematic diagram of solidification microstructure, (b) 

comparison of SPV and SRG [9].  
 
 

 
Fig. 2.2.6 Schematic diagram of microstructure postulated by Niyama criteria [10]. 
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Morishita ら[12]は，DC 短形スラブに対して 2 つの凝固割れ発生モード（Fig. 2.2.7）を想定

し，脆性域（Brittle range, BR: 0.75 ≤ fs ≤ 0.95）における温度差とひずみ速度差に着目した凝

固割れ指標をそれぞれに対して提案している．Fig. 2.27(a)に示す Crack mode Z では，収縮

ひずみ αΔT により凝固割れが伝播することを仮定し，脆性域における温度差ΔTBR を凝固割

れの指標とみなしている（Eq. (2.2.7)）．ΔTBRが大きいほど Crack mode Zによる凝固割れが生

じやすい．Crack mode Yでは，スラブ最表面近傍における引張ひずみにより割れの起点が発

生すると仮定して，脆性域における固相率に対する温度勾配の差（R1 - R2）をΔTBR で割った

値を指標（Eq. (2.2.8)）としている．この値が大きいほど Crack mode Yによる割れが生じやすい．

Morishita らは上記の指標によりアルミニウム展伸合金の凝固割れ感受性を予測し，実際の矩

形スラブに生じる凝固割れ感受性とよい対応を示すことを示している．  

Easton ら[13]は，デンドライト間隙の液相透過率の逆数を用いた Eq, (2.2.9)の指標と， 

Clyne ら[8]の指標を参考に導いた Eq. (2.2.10)の指標を提案している．Eq. (2.2.9)の指標は液

相透過率が小さいほど凝固割れが生じやすいことを意味している．Kouは，固相率と温度の関

係から液相のヒーリング能と凝固収縮によるひずみ速度の関係を導き，ヒーリング能がひずみ

速度を下回る場合に凝固割れが形成されるとした凝固割れクライテリアの構築を試みた[14]．

そのクライテリアに含まれる Eq. (2.2.11)を凝固割れ予測指標として提案している[14]．その後，

その指標は Eq. (2.2.12)に改良されている[15]． 

Table 2.2.1 より，非力学的要素に基づく指標およびクライテリアは温度 Tまたは固相率 fsが

わかれば用いることができることがわかる．一方で，凝固割れの発生を相対的に評価する「指

標」がほとんどで，非力学的要素に基づく「クライテリア」は皆無である． 

 

 
Fig. 2.2.7 Schematic diagram of crack modes postulated by Morishita’s index [12]. 
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Table 2.2.1 Summary of hot tearing criteria based on non-mechanical.  

Type Author(s) Mathematical Expression Comments 

Index Clyne & 
Davies [8] 𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻 =

𝑡𝑡V
𝑡𝑡R

=
𝑡𝑡99 − 𝑡𝑡90
𝑡𝑡90 − 𝑡𝑡40

          (2.2.1) 

𝑡𝑡V: vulnerable time period 
(hot tearing susceptibility) 
𝑡𝑡R: time available for stress 
relief process (mass feeding 
and liquid feeding) 
𝑡𝑡99, 𝑡𝑡90, and 𝑡𝑡40: the time at 
the solid fraction 𝑓𝑓s=0.99, 
0.90, and 0.40, respectively 

Index Feurer  
et al. [9] 

If 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆<𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆, hot tearing is possible 
 

・𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 = 𝑓𝑓𝑙𝑙
2𝑑𝑑2𝑃𝑃𝑠𝑠

24𝜋𝜋𝑐𝑐3𝜂𝜂𝐿𝐿2
              (2.2.2) 

 𝑃𝑃S = 𝑃𝑃0 − 𝑃𝑃M − 𝑃𝑃C 
 𝑃𝑃M = 𝜌̅𝜌𝑔𝑔ℎ 
 𝜌̅𝜌 = 𝜌𝜌𝑙𝑙𝑓𝑓𝑙𝑙 + 𝜌𝜌𝑠𝑠𝑓𝑓𝑠𝑠 
 
・𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 = �𝜕𝜕lnV

𝜕𝜕t
� = − 1

𝜌𝜌�
∙ 𝜕𝜕𝜌𝜌�
𝜕𝜕t

 

     =
(𝜌𝜌0−𝜌𝜌s+a𝑘𝑘𝐶𝐶1)∙𝑇̇𝑇∙𝑓𝑓𝑙𝑙

(2−𝑘𝑘)

 𝜌𝜌�(1−𝑘𝑘)𝑚𝑚1𝐶𝐶0
      (2.2.3) 

SPV: maximum volumetric 
flow rate through network 
SRG: volumetric 
solidification shrinkage 
d: S-DAS 
𝑃𝑃S: feeding pressure 
𝑃𝑃0, 𝑃𝑃M, and 𝑃𝑃C: 
atmospheric, metallostatic, 
and capillary pressure 
L: length of porous network 
c: tortuosity constant 
𝜂𝜂: viscosity of liquid phase 
ρo, ρs, ρl: densities of 
aluminum at melting point, 
solidus, and liquidus 
a: composition coef. of 
liquid density 
𝐶𝐶1: the composition of the 
liquid at the solid–liquid 
interface 
𝐶𝐶0: alloy composition 
𝑘𝑘: equil. distr. coef. 
𝑚𝑚1: slope of the liquidus 
𝑇̇𝑇: average cooling rate of 
primary solid phase. 
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Table 2.2.1 Summary of hot tearing criteria based on non-mechanical.  
Type Author(s) Mathematical Expression Comments 

Index Niyama et 
al. [10] 

∆𝑃𝑃 = �
𝜇𝜇𝛽𝛽′(𝜃𝜃c − 𝜃𝜃s)

𝛼𝛼 ��
𝑅𝑅
𝐺𝐺2� 

   = �
𝜇𝜇𝛽𝛽′∆𝜃𝜃c

𝛼𝛼 ��
𝑅𝑅
𝐺𝐺2� 

   = M ∙ �𝐺𝐺/√𝑅𝑅�
−2

          (2.2.4) 
 
𝛽𝛽′ = 𝛽𝛽/(1 − 𝛽𝛽) 
 
𝐺𝐺/√𝑅𝑅: Niyama parameter        (2.2.5) 

∆𝑃𝑃: the pressure drop 
𝜇𝜇: the viscosity of the liquid 
phase 
β: the solidification 
shrinkage ( =(𝜌𝜌s − 𝜌𝜌𝑙𝑙)/𝜌𝜌𝑠𝑠) ) 
𝜃𝜃c, 𝜃𝜃s, 𝜃𝜃l: the temperature 
of certain, solidus, and 
liquidus  
𝛼𝛼: constant of 
proportionality relating the 
liquid fraction to the 
permeability 
𝑅𝑅: the cooling rate (≈ (𝜃𝜃l −
𝜃𝜃s)/𝑡𝑡f) 
𝐺𝐺: the temperature gradient  

Index 
Katger- 
man 
[11] 

𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻 =
𝑡𝑡99 − 𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐
𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐 − 𝑡𝑡40

              (2.2.6) 
𝑡𝑡cr: the time when after-
feeding is inadequate. 𝑡𝑡cr is 
determined by Feurer’s 
criterion when SPV = SRG 

Index Morishita 
et al. [12] 

In BTR (0.75 ≤ fs ≤ 0.95) 
 
Crack mode Z:  
   [∆𝑙𝑙/𝑙𝑙]BR = 𝛼𝛼 ∙ ∆𝑇𝑇BR  ⟺  𝜀𝜀𝑐𝑐 
   𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻Z = ∆𝑇𝑇BR = 𝑇𝑇1 − 𝑇𝑇2     (2.2.7) 
 
Crack mode Y:  

   
𝜕𝜕ln𝑙𝑙
𝜕𝜕𝜕𝜕

∝
𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝑓𝑓s

 ⟺  𝜀𝜀𝑐̇𝑐 

   𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻Y =
∆𝑅𝑅BR
∆𝑇𝑇BR

 

        = (𝑅𝑅1 − 𝑅𝑅2)/∆𝑇𝑇BR    (2.2.8) 
 

𝛼𝛼: Thermal expansion 
coefficient 

R: cooling rate 

Index Easton 
et al. [13] 

𝐻𝐻𝐶𝐶𝐶𝐶 = �
𝑓𝑓s2

(1 − 𝑓𝑓s)2
𝑇𝑇co

𝑇𝑇0
𝑑𝑑𝑑𝑑        (2.2.9) 

𝐻𝐻𝐶𝐶𝐶𝐶 = � 𝑓𝑓s
𝑇𝑇co

𝑇𝑇0
𝑑𝑑𝑑𝑑             (2.2.10) 

𝑇𝑇co: the temperature at 
which coherency occurs 

𝑇𝑇0: the temperature at which 
coalescence has been 
achieved Index Kou et al. 

[14] 𝐻𝐻𝐶𝐶𝐶𝐶 =
𝑑𝑑𝑑𝑑

𝑑𝑑�𝑓𝑓𝑠𝑠0.5�
              (2.2.11) 

Index Kou et al. 
[15] 

𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻 = �𝑑𝑑𝑑𝑑/𝑑𝑑(𝑓𝑓𝑠𝑠0.5)�peak      (2.2.12) 
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【力学的要素を考慮した指標およびクライテリア】 

力学的要素を考慮した指標およびクライテリアには「Stress-based」，「Strain-based」，「Strain 

rate-based」がある．各指標およびクライテリアについてレビューする． 

「Stress-based」 

応力に基づく凝固割れのクライテリアは，半凝固状態の金属に発生する応力がその金属の

強度 σmax（= f(T,ε̇)）を超えると破壊する，というに理論に基づいている．Table 2.2.2に応力ベー

スのクライテリアをまとめる． 

Novikov ら[16]，Dickhaus ら[17]，Lahaie & Bouchard [18]は，粒界に存在する液相の強度

をクライテリアとするモデルを提案している．彼らが想定する凝固組織の模式図を Fig. 2.2.8に

示す．薄い液膜で隔てられた平行な 2 枚の板（固相）を引きはがすのに必要な応力を液相の

強度と定義している．Novikovら[16]は液膜厚さ d と表面張力 γを用いたモデル（Eq. (2.2.13)）

を提案した．Dickhaus ら[17]は平行な平板を引きはがす応力について，固相の半径 R や液

相の動粘性係数 ηを考慮したモデル（Eq. (2.2.14)）を提案した．LahaieとBouchard[18]は，Eq. 

(2.2.14)を拡張したモデル（Eq. (2.2.15)）を提案しており，このモデルはパラメータ m を調整す

ることで等軸晶および柱状晶の双方に適用できる（等軸晶: m=1/3，柱状晶: m=1/2）．これらの

クライテリアは，液相が粒界に連続して液膜状態で存在する組織（マッシー状態初期）を想定

している．マッシー状態後期など固相同士が結合している固液共存状態では，凝固割れが固

相結合部を乖離させながら進展する必要がある．そのため，固相同士が結合している状態に

適用できるか明らかではない． 

破壊力学における亀裂進展理論（Griffith 理論）を適用した応力ベースの凝固割れクライテ

リアが提案されている[19,20]．Griffith 理論は部材内部の欠陥や亀裂を応力集中源，破壊の

起点とみなす．報告されたクライテリア[19,20]では，凝固末期の残留液相を亀裂の起点とみな

している．Suyitno ら[19]のクライテリア（SKK クライテリア）を Eqs. (2.2.16), (2.2.17)に示す．凝

固過程に発生した気孔のサイズ dが臨界サイズ acritを超えるときに凝固割れが伝播することを

示している．しかしながら，SKK クライテリアは液相が粒界に連続して液膜状態で存在する組

織を仮定している．この点について，Bai ら[20]は凝固過程における固相と液相の接触面積率

fLGBと固相同士の結合面積率 1- fLGBの温度依存性を考慮することで SKK クライテリアを改良

した（Eq. (2.2.18)）．Baiら[20]の報告をみると，改良 SKKクライテリアで算出された凝固割れ感

受性は，Suyitnoらの SKKクライテリアとは異なり，固相線付近（マッシ―状態の後期）における

凝固割れ感受性の傾向を再現できると報告している． 
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Table 2.2.2 Summary of hot tearing criteria based on stress. 

Type Author(s) Mathematical Expression Comments 

Criteria Novikov 
[16] 𝜎𝜎fr =

2𝛾𝛾
𝑏𝑏

                    (2.2.13) 
𝜎𝜎𝑓𝑓𝑓𝑓: the fracture stress 
𝛾𝛾: the surface tension 
b: the film thickness 

Criteria Dickhaus 
et al. [17] 

𝐹𝐹z =
3𝜋𝜋𝜋𝜋𝑅𝑅4

8𝑡𝑡 �
1
𝑏𝑏12

−
1
𝑏𝑏22
�         (2.2.14) 

𝑏𝑏 =
(1 − 𝑓𝑓s)𝑑𝑑

2
 

𝐹𝐹z: the force required to 
increase the film thickness 
from 𝑏𝑏1 to 𝑏𝑏2 
𝜂𝜂: the dynamic viscosity 
R: the radius of a plate 
t: the time required to 
increase the film thickness 
from 𝑏𝑏1 to 𝑏𝑏2 
𝑓𝑓s: the solid fraction 
d: the average thickness of a 
solidifying grain 

Criteria 
Lahaie 
et al. 
[18] 

𝜎𝜎fr =
4𝜂𝜂
3𝑏𝑏 �

1 + �
𝑓𝑓s𝑚𝑚

1 − 𝑓𝑓s𝑚𝑚
�𝜀𝜀�

−1

  (2.2.15) m=1/3: equiaxed structure 
m=1/3: columnar structure 

Criteria 

Suyitno 
et al. [19] 
 
(SKK 
criteria) 

Cavity nucleation: 

𝑑𝑑 = ��
3

2𝜋𝜋
𝑓𝑓v𝐶𝐶𝑑𝑑𝑔𝑔3�

3
            (2.2.16) 

Critical cavity size: 

𝑎𝑎crit = 4𝛾𝛾𝑙𝑙
𝐸𝐸
𝜋𝜋𝜎𝜎2

              (2.2.17) 

Hot tearing susceptibility: HTS = d / acrit 
If HTS > 1, hot tearing will occur. 

d: the cavity size 
𝑓𝑓v: the cavity fraction 
C: the packing parameter: 
(FCC: 2√2, BCC: 8/3√3) 
𝑑𝑑g: the grain size 
𝑎𝑎crit: the critical cavity size 
𝛾𝛾𝑙𝑙: the liquid surface energy 
E: the young’s modulus of 
the semi solidified material 
𝜎𝜎: the tensile stress 

Criteria Bai et al. 
[20] 

Modified SKK criteria:  

𝑎𝑎crit = 4[𝛾𝛾𝑙𝑙𝑓𝑓LGB + 𝑈𝑈s(1 − 𝑓𝑓LGB)]
𝐸𝐸
𝜋𝜋𝜎𝜎2

 

𝑈𝑈s = 𝛾𝛾s + 𝛾𝛾p ≅ 5𝛾𝛾𝑙𝑙            (2.2.18) 

𝛾𝛾𝑙𝑙: the liquid surface energy 
𝛾𝛾s: the solid surface energy 
𝛾𝛾p: the energy associated 
with plastic deformation 
𝑈𝑈s: the solid energy term 
𝑓𝑓GB: the fraction of the grain 
boundary area covered by 
the liquid phase 

 
 
 
 

 
Fig. 2.2.8 Model of two grains separated by a liquid metal film.  
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「Strain-based」 

 ひずみベースのクライテリアは Novikov[16]によって提案された半凝固状態の延性曲線（εp = 

f(T)）が基盤となっている．Novikovのクライテリアでは，半凝固状態の鋳物の塑性限界 prを指

標に用いている[16]．塑性限界 prは、脆性域の温度幅 ΔTbr と線形近似した鋳物の凝固収縮

ひずみ εshの平均積分値と破断伸び εpとの差 Sの比で表されている（Fig. 2.2.9）．鋳物の凝固

収縮ひずみが Fig. 2.2.9(a)のように延性曲線と交差しないか Fig. 2.2.9(b)のように交差するか

によって，それぞれ異なるクライテリア（Eqs. (2.2.19), (2.2.20)）が提案されている．どちらのクラ

イテリアにおいても，prが 0を下回ると凝固割れが発生することを意味している． 

Magnin ら[21]は、Novikov[16]と同様に半凝固状態の合金の延性曲線を用いた凝固割れ

予測を行っている．彼らは，熱応力解析で得られた最大主ひずみの塑性成分𝜀𝜀11
𝑝𝑝
が実験的に

得られた破断ひずみ𝜀𝜀frを超えたときに凝固割れが発生することを提案している（Eq. (2.2.21)）．

Magninら[21]が解析したDC鋳造の鋳造速度変化が凝固割れ発生リスクに及ぼす影響をFig. 

2.2.10に示す．鋳造速度が速いほど凝固割れが発生しやすいことが示されており，この傾向は

実操業的な経験と一致すると報告されている．Zhaoら[22]，藤井ら[23]も半凝固状態の延性曲

線をクライテリアとして採用した凝固割れの予測を実施している．  

 

 
Table 2.2.3 Summary of hot tearing criteria based on strain. 

Type Author(s) Mathematical Expression Comments 

Criteria Novikov 
[16] 

If εp and εsh curves cross 
in the brittle temperature 
 

𝑃𝑃r(a) =
𝑆𝑆

Δ𝑇𝑇br
                 (2.2.19) 

𝑃𝑃r(b) =
𝑆𝑆2 − 𝑆𝑆1
Δ𝑇𝑇br

              (2.2.20) 

𝑃𝑃r: reserve of plasticity in 
the solidification range 
Δ𝑇𝑇br: the brittle temperature 
range 
S: the difference between the 
average integrated value of 
the elongation to failure (𝜀𝜀p) 
and the linear 
shrinkage/contraction (𝜀𝜀sh) 
S1: the area between the (𝜀𝜀p) 
and (𝜀𝜀sh) curves 
S2: the area in which in the  
(𝜀𝜀p) and (𝜀𝜀sh) curves cross in 
the brittle temperature range 

Criteria Magnin 
[21] 𝜀𝜀11

𝑝𝑝 > 𝜀𝜀fr                    (2.2.21) 
𝜀𝜀11
𝑝𝑝 : the principle plastic 

strain 
𝜀𝜀fr: the experimentally 
determined fracture strain 
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Fig. 2.2.9 Two types of temperature dependence of elongation to failure (𝜀𝜀p) and linear 

shrinkage (𝜀𝜀sh) in the semi-solid temperature range [16]. 
 
 
 
 

 
Fig. 2.2.10 Prediction of hot cracking risk by comparison of ductility in semi-solid state with 

computed strain in the center of the billet for two different casting speeds [21]. 
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「Strain rate-based」 

 ひずみ速度ベースの指標およびクライテリアの一覧をTable 2.2.3に示す．Prokhorov[24]は，

Novikov[16]と同様に延性曲線を用いて，ひずみ速度ベースのクライテリアを提案している．凝

固過程における合金には，延性が小さく脆性的な温度域（Brittle Temperature range: BTR）が

存在する（Fig. 2.2.11）．この BTR においてひずみ曲線 e と延性曲線 D が交わるか否かで凝

固割れが発生するか否かの判断ができる．Prokhorov らは Fig. 2.2.11 より，ひずみ速度と延性

曲線を用いたクライテリア（Eq. (2.2.22)）を提案した．このクライテリアはひずみ速度を用いてい

る点以外は基本的に Novikov ら[16]のクライテリアとほとんど等しい． 

Rappaz ら[25]は，凝固収縮による気孔発生に関するクライテリアを提案した（Eq. (2.2.23)）．

凝固過程における液相の内圧低下 Δp が内圧の臨界値 Δpcを超えるときに気孔が発生すると

いうものである．Niyama ら[10]のクライテリアで考慮されていた凝固収縮（Eq. (2.2.5)の右辺第

二項）に加えて，鋳型や先行凝固部で拘束されることによって発生するひずみ速度が考慮さ

れており，この点で Niyama らのクライテリアより精度の高いモデリングとなっていると言える．

Rappaz らのクライテリアは柱状晶組織に対して導出されている．Grandfield ら[26]は、RDG モ

デルを等軸晶組織に適用できるように拡張している（Eq. (2.2.24)）． 

鋳物に生じる非弾性体積ひずみ速度を用いて凝固割れの起点となるポロシティの形成を予

測する指標（Porosity due to Solidification Deformation）が提案されている[27]．この指標は，

割れるか割れないかのクライテリアにはなっていないが，欧米における Shape castingの凝固割

れ予測研究に用いられるケースが多い[28,29]． 

 

 
Fig. 2.2.11 Ductility of semi-solid alloys and strain caused by linear shrinkage and 

configuration of the semi-solid body [23]. 
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Table 2.2.4 Summary of hot tearing criteria based on strain-rate. 
Type Author(s) Mathematical Expression Comments 

Criteria Prokhorov 
[24] 

∆𝜀𝜀res
𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵

=
𝐷𝐷min − �∆𝜀𝜀free + ∆𝜀𝜀app�

𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵
   (2.2.22) 

𝜀𝜀ṙes = 𝜀𝜀ṁin − 𝜀𝜀ḟree − 𝜀𝜀ȧpp (𝜀𝜀ṙes ≪ 0)  
 
If 𝜀𝜀ṁin − 𝜀𝜀ḟree ≤ 𝜀𝜀ȧpp, hot tearing will occur. 

BTR:  
the brittle temperature range 
𝐷𝐷min: the minimum fracture 

strain in the BTR 
∆𝜀𝜀res: the reserve of hot 

tearing strain 
∆𝜀𝜀free, 𝜀𝜀ḟree:  
the free thermal contraction 
strain and strain-rate, 
respectively 
∆𝜀𝜀app and 𝜀𝜀ȧpp:  
the actual strain and strain-
rate in the solidifying body, 
respectively 

Criteria 

Rappaz, 
Drezet, 
and 
Gremaud 
[25] 
(RDG 
criterion) 

∆𝑝𝑝 = ∆𝑝𝑝sh + ∆𝑝𝑝mec + 𝜌𝜌𝜌𝜌ℎ 

   =
180𝜇𝜇∆𝑇𝑇
𝐺𝐺𝜆𝜆22

�𝜈𝜈𝑇𝑇𝛽𝛽𝛽𝛽 +
(1 + 𝛽𝛽)𝐵𝐵𝜀𝜀̇∆𝑇𝑇

𝐺𝐺
� + 𝜌𝜌𝜌𝜌ℎ 

(2.2.23) 

𝐴𝐴 =
1
∆𝑇𝑇

�
𝑓𝑓s2

(1 − 𝑓𝑓s)2
d𝑇𝑇

𝑇𝑇mf

𝑇𝑇end
 

𝐵𝐵 =
1
∆𝑇𝑇

�
𝑓𝑓s2 ∙ 𝐹𝐹s(𝑇𝑇)
(1 − 𝑓𝑓s)3 d𝑇𝑇

𝑇𝑇mf

𝑇𝑇end
 

𝐹𝐹s(𝑇𝑇) =
1
∆𝑇𝑇

� 𝑓𝑓sd𝑇𝑇
𝑇𝑇

𝑇𝑇end
 

 
If ∆𝑝𝑝 > ∆𝑃𝑃c, a hot tearing will occur. 
∆𝑃𝑃c = 2 kPa 

∆𝑝𝑝: the depression pressure 
over mush 

∆𝑝𝑝sh, ∆𝑝𝑝mec:  
the pressure drop 
contributions in the much 
associated with the 
solidification shrinkage 
and the deformation 
induced fluid flow 

𝜇𝜇: dynamic viscosity of the 
liquid phase 

𝐺𝐺: thermal gradient 
𝜆𝜆2: dendrite arm spacing 
𝜈𝜈𝑇𝑇: casting velocity 
𝛽𝛽: solidification shrinkage 

factor 
𝜀𝜀̇: viscoplastic strain rate 
𝐹𝐹s: volume fraction of solid 
𝑇𝑇end: temperature at which 

bridging of the 
dendrite arms between 
grains occurs 

𝑇𝑇mf: mass feeding 
temperature 

𝑃𝑃m: the metal head pressure 
𝑓𝑓scoh: the coalescence solid 

fraction 
d: the grain size 

Criteria 

Grand-
field  
et al. 
[26] 

For the columnar case; 

𝜀𝜀ċrit >
𝜆𝜆22

180(1 + 𝛽𝛽)𝐵𝐵𝐵𝐵𝐿𝐿2
�𝑃𝑃m +

4𝛾𝛾
(1 − 𝑓𝑓scoh)𝜆𝜆1

� 

      −
𝜈𝜈𝑇𝑇𝛽𝛽𝛽𝛽

(1 + 𝛽𝛽)𝐵𝐵𝐵𝐵
              (2.2.24) 

For the equiaxed case; 

𝜀𝜀ċrit >
𝑑𝑑2

180(1 + 𝛽𝛽)𝐵𝐵𝐵𝐵𝐿𝐿2

⎣
⎢
⎢
⎢
⎡

𝑃𝑃m +
4𝛾𝛾

� 𝑑𝑑
�𝑓𝑓scoh
3 − 𝑑𝑑�

⎦
⎥
⎥
⎥
⎤

 

      −
𝜈𝜈𝑇𝑇𝛽𝛽𝛽𝛽

(1 + 𝛽𝛽)𝐵𝐵𝐵𝐵
              (2.2.25) 

𝑃𝑃m = 𝜌𝜌𝜌𝜌ℎ 
𝐴𝐴 , 𝐵𝐵 , and 𝐹𝐹s(𝑇𝑇)  are the same formulas as in 
the RDG criterion, respectively. 

Index 
Monroe  
et al.  
[27] 

𝑔𝑔p = � 𝑓𝑓s�𝜀𝜀ẋx
vp + 𝜀𝜀ẏy

vp + 𝜀𝜀żz
vp�

𝑡𝑡

𝑡𝑡cr
𝑑𝑑𝑑𝑑    (2.2.26) 

𝑔𝑔p: fraction of porosity due 
to solidification deformation 
𝑡𝑡cr: the time when after-
feeding is inadequate 
𝜀𝜀̇vp: viscoplastic strain rate 
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凝固割れ指標とクライテリアのまとめ 

Tables 2.2.1~2.2.4 を見ると，「非力学的要素に基づく指標およびクライテリア」として相対的

に割れやすい箇所を予測する”Index”が提案されていた．これらの Index の多くは，凝固割れ

の起点である気孔の発生を数理的にモデリングしている．一方，「力学的要素を考慮した指標

およびクライテリア」では，その箇所で割れるか否かを判断する”Criteria”が多く報告されている．

気孔の発生のみならず，力学的作用による凝固割れ進展までモデリングしている．特に Shape 

casting においては，鋳物形状がより複雑化しており，凝固割れの駆動力となる熱応力や熱ひ

ずみが DC鋳造時よりも大きくなることが予想される．従来の高圧ダイカストの凝固割れ予測研

究を見ても，半凝固状態の延性曲線[23]や PSD[28]，相当塑性ひずみや主応力などの力学

的要素に基づくものを指標やクライテリアとしている．したがって，特に Shape castingの凝固割

れ予測においては，力学的要素を考慮した指標やクライテリアを用いる必要があることが示唆

される． 

Fig. 2.2.12にそれぞれを用いる場合の凝固割れ予測の解析フロー[30]を示す．前者を用い

る場合は流動凝固熱解析（温度 T, 時間 t，固相率 fs）が必要だが，後者の場合は流動凝固解

析だけでなく熱応力解析（温度 T, 時間 t，固相率 fs，熱応力 σ，熱ひずみ ε）も必要になる．後

者による予測精度は，熱応力解析の精度に依存する．その解析精度は，半凝固状態の合金

の力学挙動を模擬する構成モデルに依存する．したがって，力学的要素を考慮した指標やク

ライテリアを用いた凝固割れ予測の予測精度向上には，実験的根拠のある構成モデルが不

可欠であることが示唆される． 

 

【凝固割れの指標およびクライテリアに関する従来研究の特徴と課題】 

・従来までに提案された凝固割れの指標およびクライテリアは非力学的要素に基づくものと力

学的要素を考慮したものの 2種に大別される． 

・非力学的要素に基づくものは相対的に割れやすい箇所を予測する”Index”である．一方で

力学的要素に基づくものはその箇所で割れるか否かを判断する”Criteria”である． 

・力学的要素を考慮した指標およびクライテリアを用いた凝固割れ予測を行うためには，流動

凝固熱応力解析が必要であり，そのためには実験的根拠のある構成モデルが不可欠である． 
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Fig. 2.2.12 General schemes in the computation of the hot cracking susceptibility. 

Left: non-mechanical criteria; right: mechanical criteria including RDG model [30] 
 

 
 
2.3  固液共存状態におけるアルミニウム合金の力学挙動 
 2.2 節で示したように，鋳物内部に発生する熱応力や熱ひずみは凝固割れの駆動力として

作用する．そのため，固液共存状態の合金の力学挙動およびそれらを模擬する構成モデル

に関する研究が行われてきた．これらの報告に対して下記の観点よりレビューを行い，知見と

課題を整理する． 

・固液共存状態におけるアルミニウム合金の流動応力のひずみ速度依存性（2.3.1項） 

・固液共存状態における合金の構成モデル（2.3.2項） 

・種々のアルミニウム合金の固液共存状態における流動応力の温度・固相率依存性（2.3.3 項） 

・固/液界面における二面角と固相結合率（2.3.4項） 

・凝固過程に晶出する金属間化合物相が凝固割れ及び力学特性に及ぼす影響（2.3.5項） 

 

2.3.1 固液共存状態における合金の流動応力のひずみ速度依存性 

初めに，固液共存状態の種類について触れる．合金を固液共存状態とする際の温度履歴

によって，固液共存状態は「半溶融状態」と「半凝固状態」の 2種に分けられる（Fig. 2.3.1）．前

者は室温から固液共存域の温度まで合金を昇温させる温度履歴を持つ．それに対して後者

は合金を液相線温度以上で完全溶解させた後に固液共存域の温度とする方法である．鋳造

時の同様の温度履歴であるのは半凝固状態であることがわかる．また半溶融状態と半凝固状

態ではそれぞれの力学挙動が異なることが報告されている[31-33]．以下，固液共存状態の力

学特性の取得方法に関しては，半溶融状態か半凝固状態かを明記する． 
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Fig. 2.3.1 Difference in temperature history between partial solidifying and partial remelting. 

 

固液共存状態の合金に発生する流動応力（最大応力）はひずみ速度に依存することが知ら

れている．すなわち，ひずみ速度が大きいほど流動応力が大きくなる，という特性を持つ．この

特性を粘性特性と呼ぶ．代表的な粘性モデル（Norton則）を下記に示す． 

𝜀𝜀v̇isco = 𝑘𝑘 ∙ 𝜎𝜎𝑛𝑛eff�=
1
𝑚𝑚� (2.3.1) 

𝑘𝑘 = 𝐴𝐴 ∙ exp �−
𝑄𝑄

𝑅𝑅 ∙ 𝑇𝑇abs
� (2.3.2) 

𝜀𝜀v̇iscoと σ は粘性ひずみ速度と流動応力である．また，A，Q，R，Tabs はそれぞれ，材料定数，

活性化エナジー，気体定数，絶対温度である．k，𝑛𝑛eff，m は粘性特性値であり，それぞれ，材

料定数，凝固時の固相と液相の混合体の相当べき乗則指数，応力のひずみ速度感受性であ

る．この固液共存状態における粘性特性が温度及び固相率依存性を持つことは Drezet ら[34]

によって明らかにされた．Drezet らが取得した AA1201 合金および AA3104 合金の半溶融状

態における粘性ひずみ速度と応力の関係を Fig. 2.3.2に示す．両合金において，温度の増加

に伴って応力のひずみ速度感受性が大きくなることが示されている．また合金組成によって粘

性特性の温度依存性が異なることもわかる．このように固液共存状態の合金は粘性的な力学

挙動を示し，かつ粘性特性値は温度及び固相率依存性を持つため，凝固割れ予測のための

熱応力解析には粘性モデルを考慮しなければならない．1990 年代後半から，凝固割れ予測

のための熱応力解析には Eq. (2.3.1)などの粘性モデルが考慮され始めた[7,21,35-39]．  

固液共存状態の合金の粘性挙動が温度または固相率によって変化する要因に関して，

Iwasaki ら[40]は合金の変形機構の遷移に起因する可能性を指摘している．彼らは半溶融状

態における A5056 合金の粘性ひずみ速度と応力の関係から m 値の温度依存性を取得した

（Fig. 2.3.3）．m値は変形機構に対応した値を示すことが知られている．Fig. 2.3.3 より，変形機
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構の遷移と固液共存状態の m値の変化について下記の推察をしている． 

1)  結晶粒界の全面に液相が連続して存在する状態: 

合金の変形機構は液膜潤滑すべりであるため，m = 1を示すはずである． 

2)  結晶粒界に液相が不連続的に存在する状態: 

合金の変形機構は 1)の液膜潤滑すべりから 3）の高温固体状態の変形へと遷移していく

はずである．そのため m値は ms < m < 1 と変化していくと考えられる． 

3)  固相線直下で凝固が完了した状態: 

合金の変形機構は高温固体状態の変形であるため，m = msを示す. 
 
 

 
Fig. 2.3.2 Stress dependence of strain rate for (a)AA1201 and (b)AA3104, respectively [39]. 

 

 
Fig. 2.3.3 The variation in shear as a function of shear strain rate at 753-893K for A5056 [40]. 
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固液共存状態の粘性特性は，結晶粒径，冷却速度，合金種によって異なることが知られて

いる．下記にそれぞれの因子についての従来報告をまとめる． 

結晶粒径に関しては，粒径が細かいほど応力のひずみ速度感受性 m 値は大きくなる（neff

値は小さくなる，すなわち粘性的挙動を示しやすくなる）ことが実験的に明らかになっている

[41]．この理由について Takai ら[41]は，結晶粒径が細かいほど半凝固状態における合金の

変形機構全体に及ぼす粒界すべり変形の寄与率が増加するためと示唆している． 

冷却速度に関しては，Fig. 2.3.4(a)に示すように，冷却速度が速いほど応力のひずみ速度

感受性 m値は大きくなる（neff値は小さくなる，すなわち粘性的挙動を示しやすくなる）ことが実

験的に明らかになっている[42]． Hirohara らはこの理由について，冷却速度により溶質元素

のミクロ偏析が変化することで同一温度における固相率が変化するためと示している（Fig. 

2.3.4(b)）．一方で Hirohara らの冷却速度範囲は 0.28 - 0.78 K/sである．しかしながら，Chu ら

[43]によると，半連続鋳造（DC鋳造）時における冷却速度は 0.4 - 10 K/s と報告されており，広

原らが調査した冷却速度範囲は DC 鋳造時の 1/10 に満たない．また，高圧ダイカスト時の冷

却速度は ~100 K/s であることが知られている．実際の生産条件に近い冷却速度範囲内にお

いても Hirohara らの知見が適用できるか明らかではない． 

 

 

 
Fig. 2.3.4 (a)Temperature dependence of viscous property for Al-5mass%Mg alloy obtained 

under different cooling rate, and (b)distribution of magnesium concentration [44]. 
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合金種に関しては，合金系によって粘性特性の温度及び固相率依存性が変化することは

Fig 2.3.2 に示すように実験的に明らかになっているものの，合金系を超越した粘性特性の支

配因子を実験的に明らかにした報告はない．一方で，Matsushita ら[44]，Takatori ら[45]は半

凝固状態のミクロ組織モデルを用いたイメージベース有限要素法による引張応力解析によっ

て異なる合金系の粘性特性値をそれぞれ概ね予測できると報告している．Takatori ら[45]が取

得した半凝固状態の Al-5mass%Mg,合金と Al-2mass%Cu合金を水冷して得られたミクロ組織

とそれを基に作製した解析モデルを Fig. 2.3.5 に示す．作成されたモデルに固相と液相の特

性値を割り当てることで，Fig. 2.3.5(c),(f)に示すように引張応力解析を実施することができる．

なお，上記の解析モデルは 1 要素分厚みを持つ疑似 2D モデルであり平面ひずみ状態を模

擬している．Fig. 2.3.6に Al-5mass%Mg,合金と Al-2mass%Cu合金における𝑛𝑛eff値の実験値と

解析値の比較を示す．実組織のような 3D モデルではないが，実験事実との比較において，

合金系によって異なる半凝固状態の𝑛𝑛eff値の固相率依存性を概ね一致する結果が得られて

いた．以上のことから，合金種により粘性特性が異なる理由は組織的因子に起因することが示

唆されるが，その支配因子は実験的に明らかではない． 

 

 
Fig. 2.3.5 Examples of numerical results: (a)&(d) microstructure, (b)&(e) binarized model 

(c)&(f) x-axis stress for Al-5Mg and Al-Cu alloys [45]. 
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Fig. 2.3.6 Comparison of neff obtained from experiment and thermal stress analysis  

for (a)Al-5Mg and (b)Al-2Cu alloys [45]. 
 

 

[固液共存状態における合金の粘性挙動に関する従来研究の特徴と課題] 

・固液共存状態の合金は粘性的挙動を示すため，凝固割れ予測のための熱応力解析には粘

性構成モデルを考慮する必要がある． 

・粘性特性の冷却速度依存性を実際の生産条件（DC鋳造や高圧ダイカスト）に近い冷却速度

範囲内で調査した報告はない．そのため，実操業条件における粘性特性の冷却速度依存性

は明らかではない． 

・凍結凝固組織を用いたイメージベース有限要素解析を用いることで，Al-Mg系および Al-Cu

系合金の半凝固状態における粘性特性の温度依存性を予測できることが示唆されていた．し

かしながら，合金種によって半凝固状態の粘性特性が異なる支配因子は明らかではない．  
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2.3.2 固液共存状態における合金の構成モデル 

FEM 熱応力解析により凝固割れを予測するためには，Eq. (2.3.1)に示すような固液共存状

態における合金の力学挙動を模擬する構成モデルが必要となる．その構成モデルは従来ま

でにいくつか考案されている．Martin ら[46]，Ludwig ら[47,48]は半凝固状態の合金を空隙が

液体に満たされた多孔質体と考え，粘塑性多孔質材料の力学モデルに基づいた構成モデル

を報告している．Drezet ら[34]は，固液共存状態の合金に作用する外力は固相が負担すると

仮定して，Eq. (2.3.1)の半凝固状態における流動応力 σ を固相率で除したモデルを報告して

いる（Eq. (2.3.3)）．Haaften ら[49]は，Drezet らのモデル[34]を基に，Eq. (2.3.1)の流動応力 σ

を粒界濡れ面積率𝑓𝑓LGBで除したモデルを報告している（Eq. (2.3.4)）． 

Drezet et al. [34] 
𝜀𝜀v̇isco = 𝐴𝐴 ∙ exp �−

𝑄𝑄
𝑅𝑅 ∙ 𝑇𝑇ab

� ∙ �
σ
𝑓𝑓S
�
𝑛𝑛solid (=1/𝑚𝑚solid)

 

σ = 𝑓𝑓S ∙ σSolid 
(2.3.3) 

Haaften et al. 

[49] 

𝜀𝜀v̇isco = 𝐴𝐴 ∙ exp �−
𝑄𝑄

𝑅𝑅 ∙ 𝑇𝑇ab
� ∙ �

σ
1 − 𝑓𝑓LGB

�
𝑛𝑛solid (=1/𝑚𝑚solid)

 

σ = (1 − 𝑓𝑓LGB) ∙ σSolid 
(2.3.4) 

nsolidおよび msolidはそれぞれ高温固体状態における n値および m値であり，定数として与えら

れている．Haaften らの提案モデルでは，固相結合率 1- fLGBで流動応力 σを除すことで，固液

共存状態の合金に生じる荷重が固相同士の結合スケルトンで支えられることを表現している．

AA3104合金と AA5182合金の半溶融状態の応力とひずみ速度の関係の実験値（プロット）と

Eq. (2.3.4)による予測値（破線）の比較結果を Fig. 2.3.7 に示す．Eq. (2.3.4)の右辺第二項に

アレニウス則があるため，2 合金の応力とひずみ速度の直線関係の予測結果が実験値と同様

に温度低下に伴い右にシフトすることが表現されている．しかしながら，m 値に高温固体状態

のもの msolid（= 1/nsolid）が定数として与えられており，固液共存状態の特性としていない； 

∂ln𝜎𝜎
∂ln𝜀𝜀̇

=
∂ln𝜎𝜎Solid
∂ln𝜀𝜀̇

= const. (2.3.5) 

∂lnσ/∂ln𝜀𝜀̇は半凝固状態におけるm値，∂lnσSolid/∂ln𝜀𝜀̇は高温固体状態におけるmSolid値である．

固液共存状態における m 値は温度の低下（固相率の増加）にともない減少することは実験的

に明らかである（m = ∂lnσ/∂ln𝜀𝜀̇ = f(T)）．Fig. 2.3.7を見ても，予測値は各温度における実験値

の傾きを表現できていない．したがって，m 値を一定と定義している従来までの構成モデルは，

半凝固状態における応力のひずみ速度依存性を模擬できない．鋳造時の合金の力学挙動を

解析で再現するには，実験的根拠のある半凝固状態における粘性構成モデルが必要となる． 
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Fig. 2.3.7 Relationships between strain rate and stress for (a)AA3104 and (b)AA5182.  

Open and solid points denote semi-solid and solid state data, respectively. 
 Lines show predictions of Eq. (2.24), solid state (—), semi-solid state (---) [49]. 

 

半凝固状態の金属の粘性特性を取得する方法は 2 手法に大別される．1 つ目は，スラリー

状態（組成によるが固相率がおおよそ 0 < fs < 0.7の領域）の金属を撹拌子で攪拌させることで

粘性を測定する方法である[50-54]．この手法はセミソリッド加工法と呼ばれるスラリー状態の金

属を射出，圧延等することで最終製品を成形する加工法に対して適用されている．この加工

法においては，加工時における金属の流動性が製品品質に及ぼす影響が大きい．そのため，

スラリー状態の粘度と冷却速度，攪拌速度，固相形状，合金組成の関係が従来までに調査さ

れてきた[50,51]．2つ目は，マッシ―状態（組成によるが固相率がおおよそ 0.7 ≤ fs < 1の領域）

における金属の応力‐ひずみ曲線から粘性特性を取得する方法である．上記 2 手法のうちど

ちらを凝固割れ予測解析のための粘性特性取得法として採用する必要があるかについて，

2.2.1 項で示したように凝固割れはマッシ―状態の金属で生じる物理現象であり，かつその駆

動力は合金に生じる熱応力や熱ひずみである．そのため，凝固割れ予測に使用する半凝固

状態の粘性特性は後者の手法より取得する必要がある．  

半凝固状態における金属の応力‐ひずみ曲線から粘性特性を取得する方法は従来までに

2種類の方法が報告されている．1つ目は，ひずみ速度𝜀𝜀v̇iscoを変量した半凝固状態における

引張試験を行い，取得される各真応力-真ひずみ曲線の流動応力，すなわち最大真応力（σ1，

σ2，σ3…）とその時の真ひずみ速度（𝜀𝜀v̇isco1，𝜀𝜀v̇isco2，𝜀𝜀v̇isco3…）により粘性特性を決定する方法

である．下記に算出式を示す． 

ln 𝜀𝜀v̇isco = 𝑛𝑛eff ln𝜎𝜎 + ln𝑘𝑘 (2.3.6) 

Eq. (2.3.6)の𝜀𝜀v̇iscoおよび𝜎𝜎にそれぞれ実験値を代入することで傾きを neff，lnσ=0における切片
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を lnｋと決定することができる．この方法は Hirohara らなど従来報告[41,42]で用いられてきた

方法である．以下，歪速度変量法と称す．2つ目は，Matsushita ら[55]が提案した方法である．

これは真応力-真ひずみ曲線の流動応力に達する前の真応力と真ひずみ速度の関係から粘

性特性を決定する方法である．固液共存状態の合金の全ひずみが弾性ひずみと塑性ひずみ

により構成されるマクスウェルモデルに従い，かつ加工硬化に寄与する塑性ひずみは生じな

いと仮定すると，構成モデルは下記のように記述できる． 

𝜀𝜀total = 𝜀𝜀elastic + 𝜀𝜀visco → 𝜀𝜀ṫotal = 𝜀𝜀ėlastic + 𝜀𝜀v̇isco (2.3.7) 

𝜀𝜀elastic = 𝜎𝜎 𝐸𝐸⁄ → 𝜀𝜀ėlastic = 𝜎̇𝜎 𝐸𝐸⁄    Hooke′s law
𝜀𝜀v̇isco = 𝑘𝑘𝜎𝜎𝑛𝑛eff                  Norton law (2.3.8) 

ここで𝜀𝜀totalは全ひずみ，𝜀𝜀elasticは弾性ひずみ，𝐸𝐸はヤング率である．Eqs. (2.3.7), (2.3.8)より，  

log𝜀𝜀v̇isco = log �𝜀𝜀ṫotal −
𝜎̇𝜎
𝐸𝐸
� = 𝑛𝑛efflog𝜎𝜎 + log𝑘𝑘 (2.3.9) 

が導出される．この Eq. (2.3.9)が Matsushita らが提案した手法の関係式である．半凝固状態

における合金の力学挙動が Norton則と Hookeの法則によって構成される Eq. (2.3.7)のマクス

ウェルの全ひずみの関係を満たすとき，流動応力前の真応力と粘性ひずみ速度の両対数関

係が直線になる．Eq. (2.3.9)に示すように傾きが neff値，切片すなわち logσ = 0（σ = 1 MPa）時

のひずみ速度が k値として決定される．以下，Matsushita らの手法と称す．従来までに 2手法

提案されているが，取得方法による粘性特性の違いは同一試験条件下で検証されていない．

また Magnin らの報告[21]によると，固液共存状態において流動応力に達した試験片の内部

には微視損傷が発生することが示唆されている．したがって，これら 2 種の方法で得られる粘

性特性は，微視損傷の発生により，それぞれ異なる値を示す可能性がある．微視損傷が粘性

特性に及ぼす影響を実験的に調査した報告はない． 

 

[固液共存状態の力学挙動を模擬する構成モデルに関する従来研究の特徴と課題] 

・従来までに固液共存状態の合金の力学挙動を模擬する構成モデルは応力のひずみ速度感

受性が温度に対して一定と定義しており（m = const.），実現象（m = f(T)）を模擬できていない． 

・凝固割れ予測解析のための粘性特性取得法には半凝固状態の応力‐ひずみ曲線から決定

する手法を採用する必要がある． 

・実験的に粘性特性を取得する方法は従来までに 2手法提案されていた．しかしながら，同一

試験条件において各手法で得られる粘性特性は比較されていない．また，流動応力に達する

近傍で微視損傷が発生した場合に，それが粘性特性に及ぼす影響は明らかではない． 
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2.3.3 種々のアルミニウム合金の固液共存状態における流動応力の温度/固相率依存性 

固液共存状態の合金に生じる流動応力（最大応力）の温度および固相率依存性は，合金

系によって異なることが報告されている[56-58]．Chu ら[56]が取得した AA3004合金，AA2024

合金，AA7075 合金の半溶融状態における最大応力の固相率依存性の比較結果を Fig. 

2.3.8(a)に，Phillionら[57]が取得したAA3104合金，AA6111合金，CA31218合金（Phillionら

が開発した Al-Mn 系合金）の半溶融状態における最大応力の固相率依存性の比較結果を

Fig. 2.3.8(b)に示す．どちらの結果からも固相率の増加に伴う最大応力の増加挙動が合金系

によって異なることが示されている．この要因について，合金によって粒界に存在する液相の

連続性が異なり，不連続な状態（固相同士が接触する状態）には固相率の増加に伴う最大応

力の増加が生じることを指摘している[56,57]． 

Takaiら[58]によって，2元系Al合金の半凝固状態における最大応力の支配因子は固相結

合率であることが実験的に示された．固相結合率とは，粒界における初晶 α-Al相同士の結合

率のことである．定義等の詳細は 2.3.4 項で示す．Takai ら[58]が取得した Al-5％Mg 合金と

Al-2%Cu合金の半凝固状態の規格化最大真応力の固相率依存性を Fig. 2.3.9(a)に示す．最

大応力を規格化している理由は，合金種によって凝固温度範囲が異なり，それによる同一固

相率および固相結合率における固相単体の強度の違いを排除するためである．規格化最大

応力の定義を下記に示す． 

Normalized 𝜎𝜎max ≡
𝜎𝜎ss
𝜎𝜎solid

(2.3.10) 

𝜎𝜎ssは実験的に得られた半凝固状態における最大真応力，𝜎𝜎solidは各温度における固相単体

の強度である．Fig. 2.3.9(a)を見ると，Chu ら[56]，Phillion ら[57]と同様に，2 合金の最大真応

力の固相率依存性は合金系によって異なることがわかる．これに対して，Campbell[59]が提唱

した幾何学的モデルによって算出した固相結合率で 2 合金の最大真応力を整理すると（Fig. 

2.3.9(b)），両合金の最大応力の固相結合率依存性が互いに一致することが示されている．ま

た最大真応力時の伸び値についても固相結合率によって互いに一致することも実験的に示さ

れている． 

 

[種々のアルミニウム合金における固液共存状態の流動応力に関する知見] 

・合金系を超越した半凝固状態における流動応力の支配因子として固相結合率が実験的に

示唆されている． 
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Fig. 2.3.8 Solid fraction dependences of maximum stress for commercial Al alloys obtained by 

(a)Chu [43] and (b)Phillion [57]. 
 
 

 

 
Fig. 2.3.9 Relationship between maximum stress and (a)solid fraction, (b) solid cohesion by 

Campbell’s model [58]. 
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2.3.4 固/液界面における二面角と固相結合率 

合金系の違い（主要溶質元素の違い）は凝固組織における液相形状に影響を及ぼすことが

これまでに明らかとなっている．この液相形状を定量化する指標として，固/液界面の二面角 θ

が提唱されている[60]．固液界面の二面角の模式図を Fig. 2.3.10 に示す．二面角 θ は固/液

の界面エナジーγslと固/固の界面エナジーγslのつり合いによって決定される； 

cos(𝜃𝜃/2) =
𝛾𝛾ss

2𝛾𝛾sl
(2.3.11) 

すなわち，固/固の界面エナジーγss が小さい，または固/液の界面エナジーγsl が大きいほど二

面角は増加することになる．Williams ら[61]によって，固/液界面の二面角は溶質濃度に依存

しないことが Al-Sn合金を供試材料とした実験で示されている．Nakata ら[62]により，種々の商

用アルミニウム合金において固/液界面の二面角が測定された．Fig. 2.3.11 に Nakata らが測

定した各合金に対する二面角の累積分布曲線を示す．累積率 50 %を代表値として各合金の

二面角を比較すると，主要溶質元素が Cuの合金の方がMgの合金よりも二面角が小さいこと

がわかる．この二面角が小さいほど，合金の凝固割れ感受性は相対的に高くなる（割れやす

い）ことも実験的に示されている．Fig. 2.3.12は Nakata らが測定した合金の二面角と凝固割れ

感受性の関係である．二面角と凝固割れ感受性に相関関係がある理由に関して，Borland 

[60]は，二面角の大小によって凝固過程の同一温度または固相率における固相同士の結合

面積が相対的に変わるためと推察している． 

 

 

 

 
Fig. 2.3.10 Schematic diagram of the dihedral angle at the solid/liquid interface[61]. 
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Fig. 2.3.11 Cumulative curve of observed dihedral angle for commercial Al alloys [62]. 

 
 
 
 

 
Fig. 2.3.12 Effect of dihedral angle on hot tearing susceptibility for Al alloys [62]. 
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 Borland[60]によって指摘されるように，固液共存状態の合金の荷重負担部は固相同士の結

合部である．そのため，固液共存状態の力学挙動を説明する上で重要なパラメータとして固

相同士の結合率（固相結合率）が着目されてきた．固相結合率は，結晶粒界の全面積 Atotal GB

に対する固相同士が接触する粒界の面積 Acontact GBの割合と定義されている； 

1 − 𝑓𝑓LGB ≡ 𝑓𝑓sc ≡
𝐴𝐴contact GB
𝐴𝐴total GB

(2.3.12) 

𝑓𝑓LGB or 𝑓𝑓sc = f(𝑓𝑓s,𝜃𝜃) (2.3.13) 

fLGBおよび fscはそれぞれ粒界濡れ面積率，固相結合率である．初晶 α 相と液相の二相のみ

存在する固液共存状態における固相結合率の温度または固相率依存性は，Eq. (2.3.12)に示

すように二面角 θ と固相率 fs を用いて幾何学的に求めることができる[60,63]．Campbell は，

Fig. 2.3.13に示すような正六角形で表される固相と二面角によって形状が決まる液相からなる

組織を想定し，下記の固相結合率を幾何学的に決定するモデルを提案している． 

𝑓𝑓sc = 1 − 𝑓𝑓LGB = 1 − 2.64 �
1 − 𝑓𝑓S
𝑘𝑘

�
0.5

(2.3.14) 

𝑘𝑘 = √3 +
3

tan �30 − 𝜃𝜃
2�

− �
30 − 𝜃𝜃

2
60

�
𝜋𝜋

sin2 �30 − 𝜃𝜃
2�

(2.3.15) 

上記のモデルによって算出された Al-5%Mg合金と Al-2%Cu合金の固相結合率の固相率依

存性を Fig. 2.3.14に示す[58]．二面角 θが小さい Al-2%Cu合金の方が同一固相率における

固相結合率 fsc が小さく，液相が固/固界面に濡れ広がることが示されている．この合金間で異

なる固相結合率の固相率依存性が半凝固状態における最大真応力（流動応力）および伸び

値の支配因子であることが示唆されている[58]．しかしながら半凝固状態における粘性特性と

固相結合率の関係は実験的に調査されていない． 

 

[固液界面における二面角と固相結合率に関する研究の特徴と課題] 

2.3.4項より，固液共存状態の合金の力学挙動の支配因子として着目される二面角，固相結合

率に関して下記の知見が得られた． 

・合金系によって二面角は異なる，また合金の凝固割れ感受性と相関関係がある． 

・固相結合率は固相率の温度依存性と二面角により決定することができる． 

・半凝固状態の粘性特性と固相結合率の関係は実験的に調査されていない． 
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Fig. 2.3.13 Schematic diagrams of semi-solidified microstructure postulated by Campbell [60]. 

 
 
 
 
 

 
Fig. 2.3.14 Solid fraction dependences of solid cohesion calculated by Campbell’s model [58]. 
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2.3.5 凝固過程に晶出する金属間化合物相が凝固割れ及び力学特性に及ぼす影響 

これまでレビューした凝固割れのクライテリアや構成モデルなどのほとんどは，固液共存状

態の組織が固相と液相の 2 相で構成されるものと仮定している．一方で商用合金のほとんど

は，要求される機械的性質を満足させるために，様々な合金元素が添加されている．例えば

自動車に搭載される熱交換器においては，小型化，高強度化のために従来の Al-Mn 系合金

から Cu や Fe が添加された組成へと遷移している．合金元素を添加すると，初晶 α 相の晶出

後に金属間化合物相（以下，IMC相と称す）が粒界に晶出する．凝固過程に晶出する IMC相

が凝固割れ感受性および半凝固状態の力学特性に及ぼす影響の解明が望まれている． 

特に Fe はリサイクル材から再生地金を精錬する際に侵入不可避な合金元素である．α-Al

固溶体に対する Feの固溶限が小さい（室温で概ね 0.01 wt.%）ため，種々のAl合金において

凝固過程に粒界で Fe-rich IMC相が晶出する．特に 2000系，5000系，6000系合金において

Fe混入による凝固割れリスクの増加が問題となっている．そのため Fe-rich IMC相が及ぼす影

響についてこれまで種々の Al合金に対して調査されてきた[64-71]．  

先行研究を整理すると，従来までに示唆または明らかにされてきた Fe-rich IMC 相が凝固

割れに影響を及ぼすメカニズムは下記の 2点に区分される． 

1.    液相透過性の低下による凝固割れ起点の形成促進 

粒界に晶出した Fe-rich IMC 相が液相の透過性を低下させることで凝固割れの起点とな

る気孔の形成を促すことが知られている．Puncrebutr ら[73]によって β-Al5FeSi 相量の増

加に伴う気孔の形成過程が実験的に確認されている（Fig. 2.3.15）．Fe-rich IMC 相には

プレート状の IMC 相（β-Al5FeSi 相など）とスクリプト状の IMC 相（α-Al(Fe,Mn)Si など）が

存在する．このうち，プレート状の IMC相の方が液相の透過性を低下させやすいことが示

唆されている[65,66,71,72]．  

2.    固相同士の結合促進による凝固割れの抑制 

粒界に晶出した Fe-rich IMC 相が固相同士の結合を促進することで凝固割れ感受性が

低減することが示唆されている[64,67,72]．この要因について，これらの報告[64,67]では

固相同士の結合促進が半凝固状態の合金を強くする(引張強度 σmaxを増加させる)ためと

推察しているが，凝固割れ感受性と引張強度の相関関係は実験的に調査されていない．

一方，Bolouri ら[74]，Liu ら[75]は，Fe-rich IMC相による固相同士の結合促進が固液共

存状態における引張強度 σmax を増加させることを実験的に示している．Fig. 2.3.16(a)に

Si，Mn 量の異なる A206 合金の半凝固状態における最大応力の液相率依存性，Fig. 
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2.3.16(b)に A206-0.33Si-0.33Mn合金の凝固組織，Fig. 2.3.16(c)に A206-0.33Si-0.33Mn

合金の破面観察結果を示す．α-Fe 系 IMC 相が固相（初晶 α 相）同士を結合するために

A206-0.33Si-0.33Mn 合金の方が最大応力が高くなると指摘している．また α-Fe 系 IMC

相の方が β-Fe系 IMC相よりも固相結合を促進しやすいことも示唆している． 

 
 

 
Fig. 2.3.15 3-D rendering of pore evolution (blue) in the presence of intermetallic compounds 

(red) at: (a) 565℃, (b) 561℃, (c) 555℃ and (d) 550℃ for A319 alloys (Al–7.5Si–3.5Cu) [73]. 
 

 
 

 
Fig. 2.2.26 (a)Liquid fraction dependence of tensile strength, (b)as-cast microstructures of 

A206-0.33Si-0.33Mn, and (c)fracture surface of A206-0.33Si-0.33Mn [74]. 
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Sweet ら[72]は，上記 2つのメカニズムが Fe量増加に伴う Fe-rich IMC相の種類や晶出量に

よって変化することを実験的に示唆している．Sweet らが取得した AA6060 合金（Al-0.52Si-

0.35Mg-0.05Ti）に対する Fe 変量（0.05~0.5 %）が凝固割れ感受性および凝固過程の熱荷重

に及ぼす影響を Figs. 2.3.17(a),(b)にそれぞれ示す．Fig. 2.3.17(a)より，0 ≤ Fe ≤ 0.15の領域Ⅰ

とⅡでは凝固割れ感受性が増加傾向にあり，0.15 < Fe の領域ⅢとⅣでは減少傾向にあること

がわかる．Fig. 2.3.17(b)より，0.20 %Fe 以降から同一固相率における荷重値が顕著に増加す

ることが示されている．上記の結果について，Fe-rich IMC 相の種類と晶出量，熱荷重の変化

を基に，①領域ⅠとⅡにおける凝固割れ感受性の増加はプレート状の β-Al5FeSi 相が粒界に晶

出することで液相の透過性を低下させるため，②領域Ⅲにおける凝固割れ感受性の低減は β-

Al5FeSi 相量の増加に伴う固相同士の結合促進（引張荷重をより負担できるようになる）が β-

Al5FeSi 相による液相透過性低下の効果を打ち消すため，③領域Ⅳにおいて凝固割れがほと

んど抑制される理由は Fe 量の増加によってプレート状の β-Al5FeSi 相がスクリプト状の α-

Al(Fe,Mn)Si相に変化して固相同士の結合をより強固にするため，と考察している． 
 

 

 
Fig. 2.3.17 (a) Hot tearing rating of AA6060 type alloy at different Fe contents, and 

(b) Average load versus solid fraction for hot tear tests [72]. 
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これらの従来報告より，Fe-rich IMC 相量を増加させることで凝固割れを抑制できる可能性

が示唆される．また Fe-rich IMC相は，固相同士の結合を補助することで，半凝固状態の力学

特性や凝固割れ感受性を変化させることが推察されている．このことから，Fe-rich IMC 相によ

り促進される固相結合率を定量化できれば Fe 量の異なる合金の固液共存状態における力学

特性を統一的に表現できる可能性が考えられる．すなわち Fe-rich IMC 相を晶出する合金の

固液共存状態における力学特性の支配因子は Fe-rich IMC 相を考慮した固相結合率である

可能性が考えられる．しかしながら，従来研究において Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率

は提案されておらず，また固液共存状態の力学挙動との関係について調査されていない． 

 

[IMC 相が半凝固状態の力学挙動と凝固割れ感受性に及ぼす影響に関する従来研究の特

徴と課題] 

・凝固中に晶出する Fe-rich IMC 相は初晶 α 相同士を補助的に連結することによって①液相

透過性の低下と②固相結合の促進を生じさせる可能性が示されていた． 

・Fe-rich IMC 相が固液共存状態における力学特性や凝固割れ感受性を変化させるメカニズ

ムは，Fe-rich IMC 相により固相結合を補助するためだと示唆されている．しかしながら，従来

研究において Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率は提案されておらず，また固液共存状態

の力学挙動との関係について調査されていない． 
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2.4  車体構造部品用非熱処理型 Al-Mg系合金開発に関する従来研究 

 第 1 章で述べたように，近年は，熱処理不要で高延性を有し，かつ低い凝固割れ感受性持

つ Al-Mg 系ダイカスト合金を開発するニーズが高まっている．本節では，Al-Mg 系ダイカスト

合金に含有する合金元素やその含有量が機械的性質および凝固割れ感受性に及ぼす影響

をそれぞれ 2.4.1 項と 2.4.2 項でレビューする．2.4.3 項にて従前に開発された合金組成の特

徴と課題について抽出する．  

 

2.4.1 合金元素が機械的性質に及ぼす影響 

【Mgが機械的性質に及ぼす影響】 

 Mgは固溶強化元素であるが，Si含有量が 0.1 %未満の Al-Mg系合金に対してMg量を増

加させると Al3Mg2相や Al8Mg5相を凝固の末期に晶出させる．これら金属間化合物相は機械

的性質における引張強度および耐力を増加させる一方で，破断伸びを低下させることが報告

されている[76-80]．これまでの Al-Mg系合金開発に関する報告[81-106]を見ると，Mg量が約

3.0 %未満の場合は車体部品に必要な耐力と破断伸びが得られず，約 6.0%を超えると伸びお

よび耐応力腐食性が低下することがあると示唆されている．そのため，車体構造部品用Al-Mg

系ダイカスト合金のMg量は 3.5~5.5 %の範囲内で指定される場合が多い． 

渡邊ら[76]，山浦ら[79]が取得したMg量と 0.2%耐力および破断伸びの関係，Mg量と晶出

した金属間化合物相の面積率の関係をそれぞれ Figs. 2.4.1(b)，(c)に示す．Fig. 2.4.1(a)に示

す引張試験片形状鋳物を高圧ダイカストすることで調査されている（芝浦機械：DC350C）．合

金組成は Si：0.1 %未満，Mn：0.5 %，Ti：0.15 %，Fe：0.15 %以下を基準組成として，Mg を

3.0~8.0 %の範囲で変量している．Fig. 2.4.1(b)より，Mg量の増加に伴い 0.2%耐力は増加，破

断伸びは低下することがわかる．この原因はMg量増加に伴うAl3Mg2相の晶出量の増加であ

ることが Fig. 2.4.1(c)に示されている． 

Mg は大気中の酸素と反応して酸化物（MgO）を形成しやすく，保持炉内で減耗しやすい．

そのため，犠牲酸化剤として Be（ベリリウム）が添加される[82,85,88,94,104]．Be 添加量が約

0.001 %未満の場合は Mg減耗防止効果が十分でなく，約 0.1 %以上では Be系化合物相の

晶出によって強度が低下するとされている．したがって，0.001~0.1 %の範囲内で Beを添加す

ることが推奨されている． 
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Fig. 2.4.1 (a) Photograph of tensile test specimen, (b)Effect of Mg content on both 0.2% proof 

stress and elongation, (c)Relationship between Mg content and intermetallic compounds 
[76,79]. 

 
 
 
 
 
 
 

【Siが機械的性質に及ぼす影響】 

Siは Al-Mg系合金の凝固割れ感受性を低減させることができる（詳細は 2.3.2項に記述す

る）．Al-Mg系合金に Si を添加すると，結晶粒界で擬二元共晶相（α-Al相 + Mg2Si相）が晶

出する．この共晶相の晶出量が増加すると，引張強度と耐力は増加する一方で破断伸びは著

しく低下することが多くの研究で報告されている[76,77,85,86,88,89,93,95-97,103-108]．一部の

報告[80]においては，Mg2Si 相の晶出量の増加によって破断伸びが向上することも示唆され

ている．擬二元共晶相のラメラ間隔が小さいほど，共晶相晶出量の増加に伴う破断伸びの低

下率は小さい[77,107,109,110]．10%以上のMgを含む Al-Mg系合金に Siを添加すると鋭角

な多面体形状である初晶 Mg2Si 相が晶出するため，引張変形時の亀裂形成と進展を促進す

ることが示唆されている[85,111,112]．  
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Ji ら[77]はMg，Si量が破断伸びに及ぼす影響を調査している．Fig. 2.4.2(a)に示す試験片

形状鋳物を高圧ダイカストしている（型締力 280 t ダイカストマシン）．合金組成は，0.6 %Mn，

0.2 %Ti，0.25 %Feを基準として，Mgを 4.5~8.0 %，Siを 1.0~2.5 %の範囲で変量している．Ji

らが取得したMg，Si量と破断伸びの関係を Fig. 2.4.2(b)に示す．Mgまたは Si量の増加に伴

い破断伸びが低下することがわかる．15 %以上の破断伸びが得られる合金組成として，

5.0~5.5 %Mg，1.5~2.0 %Siが最適であると報告している．  

不純物として P が混入すると，Mg2Si 相を粗大化させるために，破断伸びが低下することが

知られている．10 ppm程度の P添加によるMagsimal®-59合金の破断伸びの低下が知られて

いる．森脇ら[100]によれば，P の含有量が多い場合には Al と P の化合物である AlP が形成

され，それを核として粗大な Mg2Si 相と α-Al 相の擬二元共晶相が晶出することが報告されて

いる．Mg2Si 相の晶出量や形状が機械的性質に及ぼす影響が大きい Al-Mg-Si 系合金を使

用する際には，新塊または再生材に含まれる Pの管理が必要になる． 

 

 

 

 
Fig. 2.4.2 (a)Tensile test specimen, (b)Effect of both Mg and Si contents on elongation [77]. 
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【Mnが機械的性質に及ぼす影響】 

 MnはMgと同様に固溶強化元素である．また，焼付き（金型と鋳造合金の溶着反応）を防止

する作用もある．Fe量が 0.1 %未満の場合には，初晶 α-Al相の晶出前後に Al6Mn相を形成

させる．Al6Mn 相の晶出量の増加は，引張強度および 0.2%耐力を増加させる一方で破断伸

びを低下させることが報告されている[77,107,108,114-117]．Ashuri ら[115]と Razazi ら[117]の

報告によると，Mn の過剰添加は粗大な初晶 Al6Mn 相を形成させるために破断伸びを低下さ

せることが実験的に示めされている．Al-Mg系合金開発の報告[81-87,89,91-94,96-102,104]を

見ると，Mn 量が約 0.5 %未満の場合には車体部品に必要な強度と耐力が得られない，かつ

Fe 量が少なければ金型への焼付き防止効果も得られない場合があると記されている．Mn 量

が約 1.5 %を超えると粗大な Al6Mn相が晶出するために延性及び靭性が低下する場合がある

と記されている．そのため，Mn量は 0.5~1.5 %の範囲内で指定される場合が多い． 

Nishi らは[116]が取得した Al-4.5%Mg 系合金に対する Mn 量（0 ~ 3.16 %）と機械的性質

（引張強度，0.2%耐力，破断伸び）の関係を Fig. 2.4.3に示す．引張試験片（ASTM B B5-84）

を型締め力 90 t のコールドチャンバーダイカストマシンで鋳造している．破断伸びの変化に着

目すると，Mn量が約 1.5 %を超えたときに破断伸びが急激に低下することがわかる．Fig. 2.4.3

からも，破断伸びの低下を抑制するためにMn量を 1.5 %未満とする必要があることがわかる． 

 

 

Fig. 2.4.3 Effect of Mg content on mechanical properties [116]. 
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【Feが機械的性質に及ぼす影響】 

 Fe は Mn と同様に焼付きを防止する効果のある合金元素である．また再生材における混入

不可避元素としても知られている．鋳造過程においては，α-Al 固溶体に対する Fe の固溶限

は小さく，種々の Fe 系金属間化合物相が晶出する．主要な金属間化合物相は Al3Fe 相，

Al3(Fe,Mn)相，Al6(Fe,Mn)相，β-Al5FeSi 相，α-Al(Fe,Mn)Si 相であり，Fe，Mn，Si の各量によ

って晶出する Fe系金属間化合物相の種類は変化する[118-123]．プレート状または針状の Fe

系金属間化合物相（例えば β-Al5FeSi相）は，応力集中部として作用するために，機械的性質

を悪化させる．一方で漢字状の Fe系金属間化合物相（例えば α-Al(Fe,Mn)Si）は針状の金属

間化合物相に比べて機械的性質に及ぼす影響が小さいことが知られている．Al-Mg 系合金

開発の報告[82,86,88,92,93,96-99,102-115,124]を見ると，針状の Al-Fe-Si 系化合物相が破断

伸びに及ぼす悪影響への対策として，(1)Fe量を制限することによる晶出量の制御や(2)Mn添

加による金属間化合物相の形態改善が提案されている．また，高圧ダイカストのように他鋳造

法よりも鋳物の冷却速度が速い場合には，Fe 系金属間化合物相が微細化することも報告され

ている[118,122]． 

従来までに報告された Fe 量と破断伸びの関係について Fig. 2.4.4 にまとめる[125-127]．

Fig. 2.4.4(a)を見ると，Mn量が 0.6 %程度含まれる Al-Mg系合金においては，Fe量が 1.0 %

を超えると Fe量の増加に伴う破断伸びの低下率が大きくなる．これは過剰な Fe添加による粗

大な針状 Fe 系金属間化合物相の晶出に起因することが示唆されている[125,127]．一方で

0~1.0 %Feの範囲を拡大した Fig. 2.4.4(b)を見ると，Fe量が 1.0 %未満であれば Fe量の増加

に伴う破断伸びの低下率は相対的に小さいことが示唆されている．以上の報告より，Al-Mg系

合金ダイカストの高延性を維持できる Fe，Mn，Si 各許容量を把握することで，再生材の現場

使用も可能であることが示唆される．  

Fe 系金属間化合物は，キャビティ充填後の凝固過程だけでなく，保持炉内の溶解過程でも

発生することがある．後者で発生した金属間化合物は Sludge（スラッジ）と呼ばれ，保持炉内に

沈降して存在する．スラッジは凝固中に晶出する Fe 系金属間化合物よりも粗大で，破壊に起

点及び亀裂進展の箇所になる．スラッジの発生は，合金組成や溶湯温度，保持時間などに依

存することが報告されている[128]．合金組成を変数としたスラッジの発生クライテリアとして

Sludge factor（スラッジファクター）がある[129]．車体部品の要求する機械的性質を得るために

はスラッジの発生についても留意する必要がある． 
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Fig. 2.4.5 (a)Effect of Fe content on elongation, (b) Enlarged view of the range of Fe content 

from 0 to 1.0 % [125-127].  
 

【微細化剤が機械的性質に及ぼす影響】 

低圧鋳造や重力鋳造において，Al-Mg 系合金鋳物は共晶組成に近い Al-Si 系合金鋳物

に比してマクロ偏析が生じやすいことが知られている．これに対して，結晶粒の微細化による

マクロ偏析の抑制が示唆されている[82-85,87,92,94,96-99,101,102,104,130,134]．初晶 α 相の

核生成サイトとなる合金元素として Ti[82-85,87,91,96-99,101,102,104,130,131]，B[82,85,87,94, 

99,101]，Zr[87,91,98,99,101,102]が添加されている．過剰な微細化剤（Ti，B，Zr）の添加はそ

れぞれ粗大な初晶化合物相（Al3Ti，AlB2，Al3Zr）を晶出させるため機械的性質が低下する．

そのため，Ti量は 0.01~1.0 %，B量は 0.001~0.1 %，Zr量は 0.05~0.3 %の範囲内で添加され

る場合が多い．  
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2.4.2 合金元素が凝固割れ感受性に及ぼす影響 

【Mgが凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 二元系 Al-Mg合金の凝固割れ感受性は，ある特定のMg量で最大凝固割れ感受性を示す

[132-137]．磯部ら[135]が取得した Mg 量と凝固割れ長さの関係を Fig. 2.4.5 に示す．この傾

向は Lambda curve（以下，λ カーブと称す）として知られており，その他の二元系アルミニウム

合金においても同様の傾向を示す．  

Al-Mg 合金の凝固割れ感受性が溶質元素量に依存性する理由として，(1)凝固温度範囲

[132,133]や， (2)合金の凝固収縮開始温度または引張強度発生温度（Zero Strength 

Temperature：ZST）から固相線温度までの範囲[135,137]が示唆されてきた．これらの温度範囲

が広い合金組成ほど凝固割れ感受性が高い．また，(3)固液共存状態の引張強度増加率（単

位温度低下あたりの引張強度増加量）が小さいほど凝固割れ感受性が高いことも報告されて

いる[135]． 

 

 

 

 

 
Fig. 2.4.5 Relationship between Mg content and Hot tearing length [135]. 
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【Siが凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 Si 添加は Al-Mg 系合金の凝固割れ感受性を低減させる手法として知られている

[76,85,86,93,99,103,105,124,138-144]．擬二元共晶組成に近づけるほど凝固温度範囲を狭く

なる．また共晶量も増加するため，割れに対する液相補給能力（ヒーリング能）が向上する． 

Mg2Si 相は共晶凝固膨張相（密度：約 2.0 g/cm3）として知られており，液相の密度（約 2.3 

g/cm3）よりも小さい．そのため，Si添加により凝固過程における凝固収縮量を低下させることが

できる．Al-Mg 系合金開発の報告[76,93,105,141,142,144]を見ると，Mg と Si の比率（Mg/Si）

を 2.0~3.0 とすると凝固割れ感受性が最も低減することが示唆されている． 

 渡邊ら[76]が取得した Al-5.5%Mg合金に対する Si添加量と凝固割れ感受性の関係を Fig. 

2.4.6に示す．Fig. 2.4.6(a)に示す舟型形状ダイカストによりを調査している（DC350CL-T：東芝

機械）．各組成の凝固割れ感受性は全鋳造品数に対する割れが認められた品数の割合と定

義している．Fig. 2.4.6(b)より，Si 量増加に伴う共晶量の増加が凝固割れを抑制することが示

唆されている．  

 

 
Fig. 2.4.6 (a)Photograph of boat shaped die castings, (b)Effect of Si content on hot tearing 

susceptibility [76]. 
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【Si と Sr共添加が凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 Al-Mg-Si系合金に対して Sr を添加することで，凝固割れ感受性をより低減させることが知ら

れている [100,145-147] ． Sr 添加は Mg2Si 相を微細化させることが知られている

[100,144,145,147-149]．これにより，凝固割れ感受性が低減すると推察されている[100,145, 

146]． 

才川ら[146]は Al-6%Mg-3%Si 合金に対する Sr 添加が凝固割れ感受性および凝固組織に

及ぼす影響を I-beam 試験によって調査している．凝固割れ面積率は，割れ破面内における

凝固割れによる破面の面積の割合と定義し求めている．Figs. 2.4.7(a)-(c)に Sr が凝固組織に

及ぼす影響を，Fig. 2.4.7(d)に Srが凝固割れ面積率に及ぼす影響を示す．0~0.04 %Sr添加

においてMg2Si相の微細化に伴い凝固割れが抑制されることがわかる．しかしながら，0.04 %

以上の Srを添加すると，Al-Si-Sr化合物相が成形するために凝固割れが増加することが示唆

されている． 

 

 

 
Fig. 2.4.7 Effect of Sr on both microstructure and hot tearing susceptibility: (a)0 ppm, (b)450 

ppm, (c)1200 ppm, (d)relationship between Sr content and hot tearing susceptibility[146]. 
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【Mn，Feが凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 Mn，Fe の変量により種々の金属間化合物相が晶出する．Al-Mg 系合金開発の報告

[81,96,98,125,145]や従来文献[146,147]を見ると，Si 量が 1.0 %より多いか少ないかで，Mn，

Fe 変量が凝固割れ感受性に及ぼす影響が異なることが示唆される．下記にそれぞれの調査

結果をまとめる． 

・Si>1.0 %でMn，Feを変量する場合 

 Mn，Feの含有量により，β-Al5FeSi相と α-Al(Fe,Mn)Si相の晶出量が変化する．β-Al5FeSi相

は凝固割れ感受性を増加させることが示唆されている[125,144]．Alcoa の特許[124,145]によ

れば，Al-3.5%Mg-1.5%Si-0.83%Mn系合金に対する Fe含有量を増加（Fe: 0.11~0.29 %）させ

て β-Al5FeSi相の体積率を減少（α-Al(Fe,Mn)Si相の体積率は増加）させると凝固割れ感受性

は低減できると報告されている．  

・Si<1.0 %でMn，Feを変量する場合 

 約 0.3~1.2 %の Mn が含まれている Al-Mg系合金に対する約 0.4~0.9 %の Fe添加は凝固

割れ感受性を低減させると報告されている[81,96,98,151,152]．サミットアルミの特許[81]にお

いて，Mn と Fe 変量が凝固割れ感受性に及ぼす影響が系統的に調査されている．Fig. 2.4.8

にリングモールド法で測定された Al-1.8%Mg 合金の凝固割れ測定結果を示す．図中の記号

は，〇印は割れなかったもの，×印は割れが発生して完全破断したもの，△印は割れは発生し

たが破断に至らなかったもの，▲印は鋳物表面にひけ割れ発生したものを示している．Fig. 

2.4.8に示すように領域を①~③に区分する．約 0.1 %程度の Fe量に対してMn量を増加させ

ると（領域①），凝固割れ感受性が相対的に高くなることが示されている．川原らの報告[151]

においても同様な傾向が得られている．約 0.4 %以上のMn量に対して約 0.8 %以上の Feを

添加させる領域③においても，凝固割れ感受性が相対的に高くなることが示されている．豊田

中央研究所の特許[96]においても，Al-4.5%Mg-0.35%Mn合金に対して Feを 0.8 %以上添加

すると凝固割れ感受性が相対的に増加することが報告されている．一方でその中間領域②に

おいては凝固割れ感受性が相対的に低い．このメカニズムとして，凝固中に粒界で晶出する

Al(Mn,Fe)化合物相が(1)各固相間連結を促進[96]，(2)残留液相を分断[151]することに起因

すると推察されている．  
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【微細化剤が凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 一般的に結晶粒を微細化させることで Al合金の凝固割れ感受性が低減することが知られて

いる[153-155]．凝固割れ感受性が低減するメカニズムについては，単位体積あたりの粒界面

積が増加することで粒界の個々に生じるひずみが減少するためと報告されている[156]．

Kimura ら[155]が取得した Ti，Bおよび Zrの添加と凝固割れ感受性の関係を Fig. 2.4.9に示

す．凝固割れ感受性は I-beam 試験により評価されている．よりも結晶粒を微細化させることが

できるため，凝固割れ感受性が低減すると報告している． 

 

【Naが凝固割れ感受性に及ぼす影響】 

 Al-Mg 系合金に Na を添加すると，粒界に Na が偏析して凝固割れを引き起こすことが知ら

れている．また鋳造時に凝固割れが生じなかったとしても，偏析した Na に起因して高温脆化

を引き起こすことが報告されている[157]．そのため，Al-Mg 系合金の溶湯処理に用いるフラッ

クスは非 Na系フラックスを用いる必要がある． 
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Fig. 2.4.8 Effect of both Mn and Fe contents on hot tearing susceptibility [81]. 

 
 
 

 
Fig. 2.4.9 Effect of (a)Zr and (b)Ti and B contents on hot tearing susceptibility [155]. 
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2.4.3 従来までに開発された Al-Mg系ダイカスト合金の特徴と課題 

 シェイプキャスティング用の非熱処理型 Al-Mg系，Al-Mg-Si系合金の機械的性質と凝固割

れ感受性に及ぼす合金元素の影響に関する調査をまとめると，下記のようにまとめられる． 

【機械的性質】 

合金元素の種類に依らず，含有量が増加して金属間化合物相が晶出すると，破断伸びは

低下，引張強度と耐力は向上する．これは初晶 α-Al 相より硬くて塑性変形をしない金属間

化合物量が多くなることに起因すると考えられる．過剰添加の場合は，粗大な金属間化合

物相が晶出することで機械的性質が低下する．  

【凝固割れ感受性】 

合金元素を添加すると，(1)共晶量，(2)凝固温度範囲，(3) 結晶粒径，(4)金属間化合物相

の種類や晶出量が変化するため，凝固割れ感受性が変化する．Al-Mg 系合金の凝固割れ

感受性を(1)および(2)のメカニズムによって低減させるため，Siは 1.0~2.5 %添加される場合

がほとんどである．  

従来開発された Al-Mg系ダイカスト合金のほとんどは凝固割れ感受性を低減させるために Si

量が 1.0 %以上添加されていることがわかる．一方で Si 量の増加に伴って破断伸びが著しく

低下することも示されている．このことから，車体部品によっては，Si量が 1.0 %を超えるAl-Mg

系合金ダイカストでは要求される延性が不足する可能性が懸念される．  

そこで本研究ではこれまでに，Al-Mg 系ダイカスト合金の組成と機械的性質の関係を調査

した[158]．型締力 350 t のコールドチャンバーダイカストマシン(DC350J-MH: 東芝機械)を用

いて，1.2 ~ 10 mmの多段肉厚を持つ電子部品ケースを模した平板状ダイカスト製品を鋳造し

た（Fig. 2.4.10(a)）．引張試験片を採取し，機械的性質を評価した．目標値はカーメーカー等

合金ユーザーの提案に基づき，0.2%耐力：140 ~ 150 MPa と破断伸び：15 %以上と設定した．

Al-Mg-Mn 系合金を基本とし，Nishi らの報告[116]をもとに Mg 量と Mn 量を系統的に変量し

た．また Si，Fe，Ti，B の添加量が機械的性質に及ぼす影響も調査した．これまで使用されて

きたダイカスト材である JIS ADC12，JIS ADC6，Magsimal®-59 合金を比較対象とした．Fig. 

2.4.10(b)にダイカスト試験片の肉厚が 3 mm，6 mmにおける合金組成と破断伸びの関係の一

部を示す．Si量を 2.0 %含むMagsimal®-59合金は肉厚が 6.0 mmにおいて破断伸びが 10 %

未満であることがわかる．また，Siを 0.6 %含む組成においても破断伸びは 10 %程度である．

したがって，従来開発された合金では 15 %以上の破断伸びが得られないことが示唆される．

また従来報告[159]によれば，Siを 0.3 %以上含む場合においても 15 %以上の破断伸びが得
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られないことが示唆されている．これらの結果より，非熱処理で破断伸びを 15 %以上得るため

には，Si量を 0.2 %程度にしなければならないことが示唆される．2.3.2項で得られた知見より，

Si，Sr，Ti，B の共添加により Al-Mg系合金の凝固割れ感受性が低減できることが示唆されて

いる．このことから Si を 0.2%程度としつつ Sr を共添加することで，高延性と低凝固割れ感受

性を両立できる可能性が考えられる．しかしながら，0.2 %程度の Si と Sr の共添加が Al-Mg

系合金の凝固割れ感受性に及ぼす影響についての従来報告はない．  

 

 

 
Fig. 2.4.10 (a)Dimensions of flat-shaped die castings, (b)Relationship between alloy 

composition and elongation [158]. 
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2.5  レビューに基づく研究課題群の決定 

第 2章では，2.1節に示す 3つの調査視点より，これまでに報告されてきた凝固割れ欠陥の

予測とそれに基づく防止に関する従来研究をレビューした． 

調査視点①と②より，熱応力解析により凝固割れを予測するためには，半凝固状態におけ

る力学挙動の支配因子の解明が必要であることがわかった．半凝固状態の合金の力学挙動

は応力がひずみ速度に依存する粘性的な挙動であるため，実験的根拠のある粘性構成モデ

ルを解析に実装することが望まれる．しかしながら，そのような力学挙動は合金種や冷却速度，

金属間化合物相の晶出量などにより変化するため，それら条件を変量して実験的に粘性特性

を取得することは多大なコストと時間を要する．「凝固割れ欠陥予測のための要素技術開発」と

して，アルミニウム合金の半凝固状態における力学挙動の支配因子を解明することが研究課

題であることがわかった．これらの課題は第 3章から第 6章で取り扱う． 

上記の「凝固割れ欠陥予測のための要素技術開発」を踏まえて，実機ダイカスト品の凝固

割れ予測解析を試みる．調査視点③において，軽量化効果の高い車体構造部品用の非熱処

理型 Al-Mg 系ダイカスト合金の研究開発をレビューした．その結果，これまでに開発された車

体構造部品用 Al-Mg 系ダイカスト合金のほとんどは凝固割れ感受性を低減させるために

1.0 %以上 Si が含まれており，車体構造部品の種類によっては要求される延性を満たさない

可能性が懸念された．そこで本研究では，車体構造部品に要求される機械的性質（特に破断

伸び）を維持しつつ，かつ凝固割れ感受性の低い Al-Mg 系ダイカスト合金を開発する．開発

した合金製のダイカスト試作品を成形し，機械的性質および凝固割れ感受性を評価する．最

終的には流動凝固・熱応力連成解析により試作品に生じた凝固割れ欠陥の予測を試みる．こ

の凝固割れ欠陥予測において，実験的根拠に基づく粘性構成モデルを考慮する．上記は第

7章で取り扱う． 

以上のように，本論はアルミニウム合金製鋳物に生じる凝固割れ欠陥予測に対して，「要素

技術開発」から「実機ダイカスト品を用いた欠陥予測」まで一貫して取り扱う．本論の構造，お

よび章毎の関連性を Fig. 2.5にまとめる．  
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① 凝固割れ欠陥予測のための要素技術開発 

本研究課題群では半凝固状態における力学特性の支配因子を明らかにする．以下の概要説

明のため，「実験における変量パラメータを X，実験結果（評価値）を Y，着目する支配因子を

Z」とする． 

 

第 3 章 半凝固状態における粘性特性の冷却速度依存性と微視損傷の影響 

第 3章では，凝固割れ予測のための熱応力解析に必要な粘性特性の冷却速度依存性と

微視損傷の影響を明らかにする．従来研究では，半凝固状態の粘性特性の取得方法は 2

種類あることが報告されていた（ひずみ速度変量法と Matsushita らの手法）．各手法により

応力‐ひずみ曲線における粘性特性を取得する領域が異なっている（前者は最大応力時，

後者は最大応力に達する前の応力とひずみ速度の両対数関係を用いる）．一方で，従来ま

でに最大応力に達した試験片の内部には微視損傷が発生することが示唆されていた．その

ため，この微視損傷の発生により，各手法で測定した粘性特性がそれぞれ異なる可能性が

示唆される．しかしながら，同一の応力‐ひずみ曲線から 2 手法の粘性特性を取得し，かつ

粘性特性取得範囲における微視損傷の発生を観察することで，微視損傷が粘性特性に及

ぼす影響を調査した報告はない．冷却速度が粘性特性に及ぼす影響に関しては，これまで

に 0.28 K/s から 1.0 k/s における冷却速度範囲で調査されていた．その範囲において冷却

速度の変化が粘性特性に影響を及ぼすメカニズムは溶質元素のミクロ偏析が変化するため

であることが実験的に示唆されていた．しかしながら，1.0 K/s は DC 鋳造時の冷却速度の

1/10 にも満たず，これまでに実生産条件に近い冷却速度範囲において粘性特性の冷却速

度依存性は調査されていない．以上より，本章では，冷却速度および微視損傷が粘性特性

に影響を及ぼすメカニズムを明らかにする． 

  【微視損傷】 

  Ｘ = 微視損傷の発生量(ひずみ速度変量法，Matsushita らの手法)， 

Ｙ = 粘性特性（neff (= 1/m)値，k値）， 

Ｚ = 損傷発生により増加するひずみ速度分 

  【冷却速度】 

  Ｘ = 冷却速度(1 K/s，5K/s)， 

Ｙ = 粘性特性（neff (= 1/m)値，k値）， 

Ｚ = ミクロ偏析を考慮した固相率 
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第 4 章 凝固過程における固相結合が半凝固状態におけるアルミニウム合金の粘性特性に

及ぼす影響 

第 4章では，合金系を超越した半凝固状態におけるアルミニウム合金の粘性特性の支配

因子を検討する．従来文献より，初晶 α相同士の結合（固相結合）によって粘性特性は支配

されている可能性が考えられた．しかしながら，固相結合と粘性特性の関係はこれまでに調

査されていない．本章では，異なる合金系に対して半凝固状態の粘性特性および初晶 α相

同士の結合率を実験的に取得し，それらの関係を調査する．それより，合金系を超越した粘

性特性の支配因子を明らかにする． 

  【合金組成】 

  Ｘ = アルミニウム合金の種類(Al-2mass%Cu合金，Al-5mass%Mg合金)， 

Ｙ = 粘性特性（neff (= 1/m)値，k値）， 

Ｚ = 固相結合率  

 

 

第 5 章 固相結合の数理モデルを用いた有限要素解析による半凝固状態のアルミニウム合

金の粘性特性予測とその有効性の検証 

第 5 章では，第 4 章で示唆された合金系を超越した支配因子に基づき，半凝固状態の

アルミニウム合金の粘性特性を簡易的に予測する手法を構築する．従来研究では，イメー

ジベース有限要素法により粘性特性を予測する手法が提案されていた．しかしながら，凝固

過程の組織を実験的に取得する必要があり，半凝固状態における引張試験程ではないが

コストと時間がかかることが課題となっている．そこで本章では，4 章で明らかとなる合金系を

超越した支配因子を考慮して，実験が一切不要でかつ簡易的な組織モデリング手法の提

案を試みる．その解析モデルを引張応力解析して得られる粘性特性値と 4 章で取得される

実験値を比較することで，支配因子を考慮した簡易的な粘性特性予測手法の有効性を検

証する． 
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第 6 章 金属間化合物相を考慮した固相結合が Al-Mn-Cu 系合金の半凝固状態における

力学特性および凝固割れ感受性に及ぼす影響 

第 6章では，凝固過程に晶出する Fe-rich IMC相が熱交換器用 Al-Mn-Cu合金の凝固

割れ感受性および半凝固状態の力学特性に及ぼす影響を明らかにする．カーボンフットプ

リントの観点から，工場内または市中内におけるアルミニウム合金のリサイクルが必要である．

その一方で，リサイクルの過程においてアルミニウム合金に侵入/混入不可避な元素があり，

特に Fe 元素が半凝固状態の力学特性や凝固割れ感受性に及ぼす影響，またそのメカニ

ズムの解明が望まれていた．従来文献では，Fe-rich IMC 相が力学特性に及ぼすメカニズ

ムとして「IMC相による初晶 α相同士の補助的な結合」が指摘されていたが，実験的に明ら

かではない．本章では，Al-Mn-Cu系合金の Fe を 2水準（Fe = 0.15, 0.4 %）変量した組成

の凝固割れ感受性と半凝固状態における引張強度および伸び値を実験的に取得する．ま

た Fe-rich IMC相による初晶 α相同士の補助的な結合を固相結合率という指標で定量化す

る．それらの関係を調査することで，Fe-rich IMC相が半凝固状態の合金の力学挙動に及ぼ

す支配因子を解明する． 

  【Fe-rich IMC相量】 

  Ｘ = Fe量（Fe-rich IMC相の晶出量）， 

Ｙ = 凝固割れ感受性（Hot tearing susceptibility，HTS）と半凝固状態の引張強度， 

Ｚ = Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率 

 

②実機ダイカスト品の凝固割れ欠陥予測 

第 7 章 高延性と低凝固割れ感受性を両立した自動車構造部品用非熱処理型 Al-4.5Mg-

1.0Mn系ダイカスト合金の開発 

第 7章では，Al-4.5Mg-1.0Mn系合金に対する Si と Srの共添加が凝固割れ感受性およ

び機械的性質に及ぼす影響を調査する．これまでに開発された Al-Mg 系ダイカスト合金の

ほとんどは，凝固割れ感受性を低減させるために 1.0 %以上 Si を含んでいる．そのため車

体部品によっては要求される延性を満たさない可能性が懸念された． 

本章では，従来よりも微量な Si（0.2 %程度）と Ti，B，Sr の共添加によって，高延性を維

持しつつ，凝固割れ感受性を低減させられるか調査する．基準の組成は，Fig. 2.4.10 より，

破断伸びが肉厚 3.0 mm と 6.0 mmでともに 15 %以上ある Al-4.5Mg-1.0Mn系合金とする．

Ti，B，Srの添加量は，2.3節を基に，それぞれ 0.08 %, 0.016 %, 0.025 %とする．また一般
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的に溶湯中の水素量の増加は凝固割れ感受性を低減させることが知られている．そのため，

溶湯内の水素量が本供試材料の凝固割れ感受性に及ぼす影響も併せて調査する．上記

の共添加（Si，Sr，Ti，B，水素）が凝固割れ感受性に及ぼす影響は，I-beam 試験鋳型を用

いた重力鋳造試験により調査する． 

またダイカスト試作により実機における凝固割れ性と機械的性質の調査を実施する．足回

り部品であるロアリンクを鋳造する．機械的性質の目標値は，合金ユーザーの提案に基づき，

0.2%耐力を 140 ~ 150 MPa，破断伸びを 15 %以上と設定した． 

本研究で開発された合金組成で示された微量 Si と Srの共添加により凝固割れ感受性が

低減するメカニズムはこれまでに明らかではない．この共添加が半凝固状態の力学特性に

及ぼす影響を明らかにすることで，上記の目標値を満足する開発合金製ダイカストの成形

条件を検討する． 

ダイカスト試験においてロアリンクに生じた凝固割れの発生箇所を流動凝固・熱応力連成

解析によって予測することを試みる．高圧ダイカストの凝固割れ予測の報告は DC鋳造に比

して少なく，またそれらの中において実験的根拠のある粘性特性を用いた報告は皆無であ

る．そこで本研究では実験的に取得した粘性構成モデルを用いる．また従来報告で凝固割

れクライテリアとして使用されていた延性曲線（破断時の臨界ひずみの温度依存性）も実験

的に取得して用いる．それらによる予測結果と実部品に生じた割れ発生位置を比較する． 
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Fig. 2.5 Structure of dissertation. 
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第 3章 半凝固状態における粘性特性の冷却速度依存性と 

微視損傷の影響 

 

3.1  緒言 

凝固割れ予測のための熱応力解析に必要な粘性特性（Norton 則における neff値，k 値）を

取得する方法には 2 種類の方法が存在する．1 つ目は，ひずみ速度𝜀𝜀v̇iscoを変量して半凝固

状態における引張試験を行い，取得された各応力-ひずみ曲線における最大応力（σ1，σ2，

σ3…）とその時のひずみ速度（𝜀𝜀v̇isco 1，𝜀𝜀v̇isco 2，𝜀𝜀v̇isco 3…）によって粘性特性を決定する方法で

ある．この方法は広原らなど従来報告[1-3]で用いられてきた方法である．以下，歪速度変量

法と称す．2 つ目は，Matsushita ら[4]が提案した方法であり，半凝固状態における応力-ひず

み曲線の最大応力に達する前の応力とひずみ速度の関係から粘性特性を決定する方法であ

る．以下，Matsushita らの手法と称す．なお，各取得方法の詳細は 3.2.5 項に記載している．

Magnin らの報告[5]によると，半凝固状態における最大応力時の試験片の内部には微視損傷

が発生することが示唆されている．したがって，これら 2種の方法で得られる粘性特性は，微視

損傷の発生により，それぞれ異なる値を示す可能性がある．しかしながら，微視損傷が粘性特

性に及ぼす影響を実験的に調査した報告はない． 

また粘性特性は冷却速度依存性を持つことが報告されている[1,6,7]．広原ら[1]は，冷却速

度範囲が 0.24 K/s - 0.78 K/sの半凝固状態における Al-5mass%Mg合金の粘性特性の冷却

速度依存性を実験的に調査し，冷却速度によるミクロ偏析の違いが粘性特性に影響を及ぼす

ことを実験的に明らかにした．また冷却速度によるミクロ偏析を考慮した粘性特性の予測手法

も提案している．しかしながら，Chu ら[8]によると，半連続鋳造（DC鋳造）時における冷却速度

は 0.4 - 10 K/s と報告されており，広原らが調査した冷却速度範囲は DC鋳造時の 1/10に満

たないことがわかる．また，高圧ダイカスト時の冷却速度は~100 K/sであることが知られている．

実際の生産条件に近い冷却速度範囲内においても広原らが提案したミクロ偏析を考慮した粘

性特性の予測手法が適用できるのか調査することが望まれている． 

本章では，従来までに使用されている 2 種の粘性特性取得方法について，微視損傷の影

響によって取得される値が異なるのか実験的に明らかにする．また，実生産条件に近い冷却

速度範囲における粘性特性の冷却速度依存性を明らかにする．供試材料は，従前に粘性特

性の冷却速度依存性を調査した広原ら[3]と同様に，Al-5mass%Mg 合金を使用する．冷却速
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度は 1 K/s と 5 K/sの 2条件とし，各冷却速度における半凝固状態の粘性特性を実験的に測

定し，広原らが報告した結果との比較を行う．また上述 2種類の手法を用いて粘性特性をそれ

ぞれ取得し，それらの比較を行う．上記の実施により，微視損傷状態が各粘性特性の取得方

法に及ぼす影響を明らかにする．また，実生産条件に近い冷却速度範囲においても広原らの

知見が適用できるか明らかにする． 

 

3.2  実験方法 

3.2.1 供試材料および温度と固相率の関係 

Al–5mass%Mg 合金を用いた．その組成を Table 1 に示す．引張試験温度を決定するため

に，冷却速度 1 K/s と 5 K/sにおける温度と固相率の関係を調査した（Fig. 3.1）．固相率計算

には，Eqs.(3.1)~(3.3)に示す溶質元素の固相内拡散を考慮した Clyne-Kurz モデル[9]を使用

した． 

𝑓𝑓s(𝑇𝑇) = �
1

1 − 2Ω𝑘𝑘0
� �1 − �

𝑇𝑇M − 𝑇𝑇
𝑇𝑇M − 𝑇𝑇L

�
(1−2Ω𝑘𝑘0) (𝑘𝑘0−1)⁄

�  (3.1) 

Ω = 𝛼𝛼 �1 − exp �−
1
𝛼𝛼
�� −

1
2

exp �−
1

2𝛼𝛼
�  (3.2) 

𝛼𝛼 =
4𝐷𝐷s𝑡𝑡f
𝜆𝜆2

2  (3.3) 

ここで，k0は平衡分配係数，TMは純金属の融点，TLは合金の液相線温度である．𝛼𝛼は凝固パ

ラメータであり，𝐷𝐷sは溶質元素の固相内拡散係数，𝑡𝑡fは局所凝固時間，λ2 は二次デンドライト

アーム間の距離（以下，DAS II ）である．計算に使用する𝑡𝑡fおよび DAS II は本研究の実験

値であり，その他のパラメータは広原ら[1]が計算に用いた値を使用した．Table 3.2に使用した

パラメータを示す．Fig. 3.1 より，液相線が 637 °C，固相線が 450 °Cであることがわかる．引張

温度は固液共存状態である 460 °C，490 °C，520 °C と固相線以下の 430 °C とした． 

 

 

 
Table 1 Chemical compositions of Al–5mass%Mg alloy and A5056 alloy (mass%). 

Alloy Cu Si Mg Zn Fe Mn Cr Ti Al 

Al-5mass%Mg  0.01 0.05 4.64 0.01 0.11 0.40 0.00 0.01 Bal. 

A5056 0.01 0.08 4.70 0.01 0.17 0.07 0.07 0.00 Bal. 
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Fig. 3.1 Solid fraction vs. temperature curvescalculated by Clyne-Kurz model. 

 
Table 2 Parameters of Eqs. (3.1)-(3.3) used for calculation of solid fraction. 

 

 

3.2.2 高周波誘導加熱式半凝固引張試験 

冷却速度 1，5 K/sにおける半凝固状態の粘性特性を取得するために，高周波誘導加熱式

引張試験装置を作成した．引張試験装置の概観を Fig. 3.2に，試験片の寸法を Fig. 3.3に示

す．Fig. 3.3において，長さ 100 mmの試験片の中心を原点±0 mm とし，原点より装置の上部

を正，下部を負の値とする．本研究ではこの装置を用いて半凝固状態における真応力–真ひ

ずみ曲線を取得した．装置の詳細について以下に示す． 

(i) 試験片に溶け落ち防止管（材質：ムライト）を取り付けて高周波コイルの誘導加熱により試

験片の中心部を局所的に溶融させた．この点については Nagaumi ら[10]の方法を参考に

した．その際，試験片上部とアクチュエータをナットで固定し，試験片下部をロードセルに

接続された油圧サーボモータとナットで固定することで，試験片全体は拘束されている．ま

た試験装置には熱膨張検出計が取り付けられている．これにより昇温時における試験片の

膨張や引張温度まで試験片を冷却する際に発生する凝固収縮による荷重を検出する．検

出された収縮荷重はアクチュエータの動作によりキャンセルすることができる． 

Cooling rate, K/s 𝑡𝑡f, 
s 

λ2, 
µm 

𝐷𝐷s, 
µm2/s k0 𝛼𝛼 Ω 

1 180 46.3 0.0617) 0.3518) 0.0214 0.0214 
5 36 26.3 0.0133 0.0133 
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(ii) 引張試験の際の試験片の温度は原点に挿入した K 熱電対の温度を基に PID 制御され

ている．目標引張温度 520 °Cにおける半凝固引張試験の温度履歴を Fig. 3.4に示す． 

(iii) 引張温度（所定の試験片温度），冷却速度，引張速度を変量して引張試験を行った．実

験条件を Table 3.3に示す． 

(iv) Nagaumi ら[10]の装置では半凝固状態の部分が全て溶け落ち防止管に覆われているた

め，可視化してひずみを取得することができない．本装置では，Fig. 3.3 に示すように溶け

落ち防止管にスリット加工を施すことで，試験片の引張変形の様子を可視化した．引張試

験時には可視化範囲（長さ 8 mm×幅 2 mm）を高速度ビデオカメラにより撮影した．撮影し

た動画（Fig. 3.5）に映ったデンドライトをマーカーとして，割れ発生位置を挟んだ 2 点間を

追尾することで真ひずみを取得した． 

真応力，真ひずみの取得方法は従来報告[1,2]に記載されている方法と同様である． 

 

 
Table 3 The tensile test condition. 

Tensile temperature, ℃ 430, 460, 490, 520 
Cooling rate, K/s 1, 5 
Tensile rate, mm/s 0.01, 0.03 

 
 
 

 
Fig. 3.2 Schematics of a high frequency induction heating tensile test device (a) schematic of 

the device (b) photograph of the device. 
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Fig. 3.3 Dimensions of the test piece and the sleeve. 

 
 
 

 
Fig. 3.4 A temperature history of tensile test. 
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Fig. 3.5 Surface of the test piece including gage length. 

 

3.2.3 試験片溶融範囲の確認 

 半凝固法では試験片が液相線温度以上まで達する必要がある．ひずみ取得範囲が液相線

温度に達したことを確認するために，試験片の長手方向における溶融範囲を調査した．この

検証においては前述の合金組成とほぼ同組成である A5056アルミニウム合金を用いた．熱電

対を原点およびその±2.5 mm，+7 mm（制御用）の位置に挿入して，ひずみ取得範囲前後の

温度分布を測定した．A5056 合金の組成を Table 3.1 に示す．また，液相線温度以上に加熱

後，高周波電源を OFF にして固相線温度以下まで空冷した試験片の組織を観察した．試験

片を Fig. 3.3の Section A–A’で切断し，切断面を鏡面研磨した後に光学顕微鏡で観察した． 

 

3.2.4 試験片の温度分布調査 

半凝固引張試験におけるひずみ取得部の均熱を保証するため，ひずみ取得部の長手方

向および半径方向の温度分布を調査した．長手方向の温度分布は，熱電対を試験片の原点

（制御用）およびその±2.5 mm，+5 mmの位置に挿入することで測定した．半径方向の温度分

布は，試験片の原点において，表面から深さ 2 mm地点（制御用），深さ 4 mm地点に熱電対

を挿入して測定した． 
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3.2.5 粘性特性の取得方法 

3.2.5.1 ひずみ速度変量引張試験法 

 ひずみ速度を変量して取得される各応力-ひずみ曲線における最大応力（σ1，σ2，σ3…）とそ

の時のひずみ速度（𝜀𝜀v̇isco 1，𝜀𝜀v̇isco 2，𝜀𝜀v̇isco 3…）の両対数関係を得ることで，Eq. (3.5)にしたが

って粘性特性を取得することができる． 

log𝜀𝜀v̇isco = 𝑛𝑛efflog𝜎𝜎 + log𝑘𝑘 (3.5) 

Eq. (3.5)より，両対数関係の傾きを neff値，logσ = 0（σ = 1 MPa）時のひずみ速度を k値として

決定することができる． 

  

3.2.5.2 Matsushita らの手法 

Matsushita らの提唱した手法の概要を下記に示す．固液共存状態の構成式として，全ひず

みは弾性ひずみと非弾性ひずみを直列でつないだものと考えるマクスウェルモデルに従うと仮

定する．非弾性ひずみは粘性ひずみと加工硬化に寄与する塑性ひずみから構成されるが，

固液共存状態においては加工硬化が生じないと仮定できるため，以下の構成式を得る． 

𝜀𝜀total = 𝜀𝜀elastic + 𝜀𝜀visco → 𝜀𝜀ṫotal = 𝜀𝜀ėlastic + 𝜀𝜀v̇isco (3.8) 

𝜀𝜀elastic = 𝜎𝜎 𝐸𝐸⁄ → 𝜀𝜀ėlastic = 𝜎̇𝜎 𝐸𝐸⁄    Hooke′s law
𝜀𝜀v̇isco = 𝑘𝑘𝜎𝜎𝑛𝑛eff                  Norton law (3.9) 

ここで𝜀𝜀totalは全ひずみ，𝜀𝜀elasticは弾性ひずみ，𝜀𝜀viscoは粘性ひずみ，𝜎𝜎は真応力，𝑛𝑛effはべき

乗則指数，K は材料定数，𝐸𝐸はヤング率である．固液共存状態のヤング率については熱力学

計算ソフトウェア（JMatPro6.0: ThermoTech）で算出したヤング率を用いた．Eqs. (3.8),(3.9)より

Eq. (3.10)が導出される． 

log𝜀𝜀v̇isco = log �𝜀𝜀ṫotal −
𝜎̇𝜎
𝐸𝐸
� = 𝑛𝑛efflog𝜎𝜎 + log𝑘𝑘 (3.10) 

Eq. (3.10)が Matsushita らが提案した手法の関係式である．半凝固状態における合金の力学

挙動が Norton 則と Hooke の法則によって構成される Eq. (3.8)のマクスウェルの全ひずみの

関係を満たすとき，応力と粘性ひずみ速度の両対数関係が直線になる．Eq. (3.10)に示すよう

に傾きが neff値，切片すなわち logσ = 0（σ = 1 MPa）時のひずみ速度が k値として決定される． 

なお Matsushita らの手法の特徴は，前述のひずみ速度変量引張試験法と異なり，真応力が

最大真応力に到達する必要がなく，凝固割れの原因となる低延性の状態であっても粘性特性

を算出できる点にある．換言すれば，従来方法では真応力-真ひずみ曲線が最大真応力に到

達する前に破断を示す場合は，粘性特性を求めることは不可能である． 
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3.2.6 ひずみ取得部における組織観察 

Fig. 3.3に示したひずみ取得部の断面（Section B–B’）から 1 K/s と 5 K/sにおける平均結晶

粒径と DAS IIを測定した．鏡面研磨したひずみ取得部の断面を 2.2 mass%HBF4水溶液で電

解腐食することで平均結晶粒径を測定した．DAS II については鏡面研磨したひずみ取得部

の断面を 2 mass%水酸化ナトリウム水溶液によりエッチングすることで観察した．広原ら 5)の報

告では冷却速度の増加によりミクロ偏析が促進されることが述べられている．そこで本研究でも

冷却速度とミクロ偏析の関係を調査するため，WDX 型 EPMA による Mg 濃度分布の測定を

行った．Al–Mg 二元系平衡状態図[11]より 450 °C まで液相が残留していた場合には

L→α+Al3Mg2の共晶反応が起きる．Mgのミクロ偏析が促進されると，それに伴い 450 °Cにお

ける共晶融液量は増加する．そこで本研究では共晶反応が生じるMgの最大固溶限である 17 

mass%以上の部分の面積率を測定した． 

 

3.3  実験結果 

3.1 試験片溶融範囲の確認と温度分布の取得の結果 

 Fig. 3.6 にひずみ取得範囲の温度分布を示す（#1 は 1回目，#2は 2回目の実験結果を表

す）．-2.5 mm 地点から+5 mm 地点前後までの範囲で試験片が液相線温度に達していること

が分かる．試験片を液相線以上まで加熱した後に固相線温度以下まで空冷した試験片のひ

ずみ取得部の組織を Fig. 3.7に示す．Fig. 3.6の温度分布より，Fig. 3.7(b)は Fig. 3.7(a), (c)よ

りも相対的に凝固が遅れるため，収縮巣（ポロシティ）がより顕著に生じたと考えられる．試験片

の原点から±4.5 mmにおいてデンドライト組織が観察される．ゆえに，試験片溶融範囲は原点

から±4.5 mm であり，引張変形の可視化範囲（原点から±4 mm）において試験片が液相線温

度に達していることが確認できる． 

 Fig. 3.8 に目標引張温度を 490 °C に設定した際の試験片長手方向の温度分布を示す．長

手方向の温度は 490 °C∼495 °Cである．Fig. 3.1を用いて温度を固相率 fsに変換すると，冷却

速度が 1 K/sの時は fs=0.963~0.965，5 K/sでは fs=0.958~0.960であり，ひずみ取得部におけ

る固相率の差はほとんどないことが分かる．目標引張温度を 490 °Cに設定した際に引張温度

で 30 s保持後の半径方向の温度は 479.5 ~ 480.5 °Cであった．これを固相率に変化すると 1 

K/s では fs=0.967~0.969，5 K/s では fs=0.9646~0.9650 であり，半径方向においても長手方向

と同様に固相率の差はほとんどないことが分かる． 
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Fig. 3.6 Example of the temperature distribution in the test piece. 

 

 
Fig. 3.7 Observation of the melting parts; (a) +2.5 ~ +7.5mm, (b) ±2.5mm, and (c) -7.5 ~ -

2.5mm from the center of test piece. 
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Fig. 8 Temperature distribution of longitudinal direction before tensile test. 

 

3.3.2 真応力–真ひずみ曲線 

 Fig. 3.9(a)に試験片温度 460 °C，冷却速度 1 K/s と 5 K/sの真応力–真ひずみ曲線を示す．

白抜きのプロットは最大真応力時のデータである．また Matsushita の手法で粘性特性を取得

した範囲も示している．最大真応力到達後，応力はほとんど変化せずに流動状態で真ひずみ

が増加することが分かる．冷却速度が増加しても，流動応力はほぼ変化していない．しかしな

がら，1 K/sにおいては太い矢印で示すように最大真応力前の応力の挙動が 5 K/s とは異なる

ことが分かる． 

 
Fig. 3.9 (a) True stress-true strain curves and (b)relationship between common logarithmic true 
strain rate and common logarithmic true stress obtained at the two cooling rates. The test temperature 
is 460℃. Crosshead speed is 0.01mm/s. 
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3.3.3 粘性特性 

 Fig. 3.9(a)から得られる真応力と真ひずみ速度の両対数関係を Fig.3.9(b)に示す．太線は

Matsushita らの手法（図中に Matsushita’s method と示す）の適用範囲，白抜きのプロットはひ

ずみ速度変量引張試験法（図中に Conventional method と示す）で使用する最大真応力時の

プロットである．太い矢印で示す箇所は Fig. 3.9(a)の太い矢印の箇所における真応力と真ひ

ずみ速度の両対数関係である．Fig. 3.10に試験片温度 460 °C，冷却速度 1 K/sおよび 5 K/s

においてひずみ速度変量引張試験法で取得した最大真応力と最大真応力時の真ひずみ速

度の両対数グラフを示す．各冷却速度における neff値の温度依存性を Fig. 3.11(a), k 値の温

度依存性を Fig. 3.11(b)に示す．実験プロットを得るためには，ひずみの可視化範囲内に割れ

位置が入る必要があるが，引張温度条件と冷却速度条件によっては割れ発生位置が可視化

範囲内に入らない場合がある．ひずみ速度変量引張試験法においては，可視化範囲内に割

れ位置が入りかつ，最大真応力とその時の真ひずみ速度の関係を取得する必要がある．本研

究において，その取得条件を満たしたのは，冷却速度 1 K/s において 430 °C と 460 °C であ

り，冷却速度 5 K/s において 460 °C のみであった．Matsushita らの手法において，可視化範

囲内に割れ位置が入ったのは冷却速度 1 K/sにおいて 430 °C, 460 °C, 490 °C, 520 °Cであ

り，冷却速度 5 K/sにおいて 460 °C, 490℃, 520 °Cであった．Fig. 3.11 より，Matsushita らの手

法法よりもひずみ速度変量引張試験法で取得した neff値の方が大きい値を示し，k値は小さい

値を示すことが分かる．また冷却速度 5 K/sにおいては取得方法により neff値, k値にほとんど

差は生じていない． 
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Fig. 3.10 Common logarithmic true strain rate vs. common logarithmic true stress at the two 

cooling rates calculated by using conventional method. The test temperature is 460°C. 
 
 
 
 
 
 

 
Fig. 3.11 Temperature dependent-viscous properties obtained at the two cooling rates. (a) is 

neff, (b) is logK. 
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3.3.4 ひずみ取得部における組織観察結果 

 ひずみ取得部における組織観察結果を Table 3.4に示す．冷却速度が 1 K/s から 5 K/sへ

増加すると DAS II が小さくなることが分かる．一方で，平均結晶粒径，Mg の濃度分布が 17 

mass%以上の部分の面積率については冷却速度が 1 K/sから 5 K/sへ増加しても，顕著な変

化は生じていない． 

 
Table 3.4 The result of metallographic observation. 

 

 

 

3.4 考察 

3.4.1 ひずみ速度変量引張試験法とMatsushita らの提案法で取得した粘性特性の比較 

Fig. 3.11 より，1 K/s においては Matsushita らの手法で取得した粘性特性とひずみ速度変

量引張試験法で取得した粘性特性はそれぞれ異なることが分かる．5 K/s においては取得方

法によって粘性特性にほとんど差は見られない．Fig. 3.9(b)を見ると，5 K/sでは真応力と真ひ

ずみ速度の両対数関係が最大真応力時まで直線関係であることが分かる．一方，1 K/s では

最大真応力に達する前にそれらの関係が直線関係から上方向に乖離することが分かる．また，

太い矢印で示した箇所から真応力の増加に対する真ひずみ速度の増加率が大きくなる．Fig. 

3.9(a)の太い矢印で示した箇所を見ると，最大真応力に達する前の真応力は 5 K/sに比べて 1 

K/sの方が小さい． 

1 K/s においては最大真応力に達する前に試験片内部に空隙欠陥が発生するため，真応

力の低下および真ひずみ速度の増加が生じる可能性が考えられる．そこで試験片内部に発

生する空隙欠陥について調査した．冷却速度は 1 K/s と 5 K/sの 2条件として，半凝固引張試

験の途中で引張を停止して除荷する試験を行った．引張停止のタイミングは荷重が最大値に

達した瞬間と最大値の 70%付近の 2 条件とした．試験片の切断方法および観察方法は 3.2.3

節に示す方法と同様である．切断面の観察結果を Fig. 3.12 に示す．図中の UTF(Ultimate 

tensile force)は最大引張荷重を示している．Fig. 3.12より，1 K/sにおけるUTF付近の組織は，

UTF の 70%付近の組織に比べて，引張外力によりポロシティが多くなり，一部ではポロシティ

Cooling rate, K/s 0.78 1 5 
S–DAS, μm - 46.3 26.3 

Grain size, μm - 602 673 
Area ratio of Mg concentration distribution more than 17 

mass%, % 0.36 0.49 0.44 
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同士が連結してクラックに成長している．それに対して 5 K/sでは，引張荷重の増加によってポ

ロシティが増大する様子は確認できない． 

引張外力により生じるポロシティおよびクラックを損傷と呼ぶことにする．引張試験片に損傷

が発生すると，Eq. (3.8)における弾性ひずみ速度𝜀𝜀ėlasticと粘性ひずみ速度𝜀𝜀v̇iscoは損傷の影

響により増加する．各ひずみ速度成分において損傷の影響で増加したひずみ速度分を損傷

ひずみ速度𝜀𝜀ḋamageとして集約させると，全ひずみ速度はマクスウェルモデルに従って下記の

ように記述される． 

𝜀𝜀ṫotal = 𝜀𝜀ėlastic + 𝜀𝜀v̇isco + 𝜀𝜀ḋamage (3.11) 

本研究における粘性特性は真応力と粘性ひずみ速度の両対数関係から取得している．

Matsushita らの手法における粘性ひずみ速度𝜀𝜀v̇iscoは，Eq. (3.10)に示すように，全ひずみ速

度𝜀𝜀ṫotalから弾性ひずみ速度𝜀𝜀ėlasticを差し引いたものと定義している．試験片内部に損傷が発

生したときの見かけの粘性ひずみ速度𝜀𝜀v̇isco′ を上記の定義に基づいて Eq. (3.10)および Eq. 

(3.11)より記述すると， 

𝜀𝜀v̇isco′ = 𝜀𝜀ṫotal − 𝜀𝜀ėlastic = 𝜀𝜀v̇isco + 𝜀𝜀ḋamage (3.12) 

となる．Eq. (3.12)より，損傷が発生すると粘性特性を取得するための粘性ひずみ速度が損傷

ひずみ速度𝜀𝜀ḋamage分大きくなることが分かる．そのため，最大真応力付近で損傷が発生した 

1 K/s の真応力と真ひずみ速度の両対数関係は，Fig. 3.9(b)に示すように，粘性ひずみ速度

が増加する方向に直線関係から乖離していくと考えられる．損傷が発生した時のひずみ速度

変量引張試験法について考えると，Eq. (3.12)と同様に損傷ひずみ速度𝜀𝜀ḋamage分だけ増加し

ている粘性ひずみ速度から粘性特性を取得していることになる．したがって，最大真応力付近

で試験片内部に損傷が発生すると，ひずみ速度変量引張試験法の粘性特性は損傷していな

い応力範囲から取得するMatsushita らの手法の粘性特性よりも neff値は大きく，log k値は小さ

くなると考えられる．本研究では，1 K/sにおいて最大真応力付近で材料内部に損傷が発生し

たため，ひずみ速度変量引張試験法で得られた粘性特性の方が neff値は大きく，log k値は小

さくなると理解できる．なお，1 K/s と 5 K/sのポロシティ量がそれぞれ異なる原因については今

後の検討課題である． 

ひずみ速度変量引張試験法でAl-5mass%Mg合金の粘性特性を取得しているTakaiら[2]，

広原ら[1]の従来報告を見ると，固相線付近における粘性特性は本研究で Matsushita らの手

法で取得したものよりも neff値は大きく，k 値は小さいことが分かる．冷却速度等の条件が異な

るため一概には言えないが，従来までに報告されたひずみ速度変量引張試験法による粘性
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特性は損傷の影響を受けていた可能性が考えられる．熱応力解析で凝固割れ予測を行う際

は，ポロシティ等の損傷の発生を前提とするか否かで，熱応力解析によって算出される応力や

ひずみに違いが生じる．例えば DC 鋳造の場合はズンプの静水圧によって固液共存域に損

傷が発生しづらいため，Matsushita らの手法を適用することが望ましいと考えられる．一方で，

DC鋳造よりも相対的に最終凝固部の凝固収縮に対して溶湯が補給されにくい Shape Casting

ではポロシティ等の損傷が発生する可能性が高い．材料内部の損傷が確認される場合には

ひずみ速度変量引張試験法を使用することが望ましいと考えられる．精度の良い熱応力解析

や凝固割れ予測を実現するために，上記のような粘性特性値取得方法への留意が必要であ

る． 

 

 

 

 
Fig. 3.12 Cross sections of longitudinal direction obtained at the two stress states. Cooling 

rate of (a) and (b) is 1 K/s, (c) and (d) is 5 K/s. 
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3.4.2 粘性特性の冷却速度依存性に関する考察 

広原ら[1] によれば，半凝固状態における粘性特性が冷却速度によって変化する原因は，

Fig. 3.1 に示すように冷却速度によりミクロ偏析が変化することで同一温度における固相率が

変化するためであると報告されている．また，ミクロ偏析を考慮した Clyne-Kurz の固相率計算

モデルを使用した半凝固状態の Al-5mass%Mg 合金の粘性特性を予測する手法も提案して

いる．下記にその予測手法を示す． 

𝑛𝑛eff = −1.17 × 10−24 exp(57.6 × 𝑓𝑓S) + 1 (3.13) 

log𝐾𝐾 = −5.52 × 10−27 exp(63.2 × 𝑓𝑓S) − 2.23 (3.14) 

Eq. (3.13)および Eq. (3.14)は，広原らが基準冷却速度とした 0.46 K/sにおける粘性特性値の

固相率依存性を指数回帰することで得られている．上記の式は，Al-5mass%Mg 合金の粘性

特性の冷却速度依存性はミクロ偏析を考慮した固相率を用いれば予測できることを表現して

いる．本研究の冷却速度範囲(1 K/s~5 K/s)においても上記の粘性特性の冷却速度依存性が

見られるか検証する．なお，広原らの粘性特性取得方法はひずみ速度変量引張試験法であ

る．したがって，ひずみ速度変量引張試験法で取得した本研究の粘性特性と広原らのものを

比較することとした．Fig. 3.13に広原らが取得した粘性特性値の固相率依存性と Eq. (3.13)お

よび Eq. (3.14)の算出値，本研究のひずみ速度変量引張試験法で取得した粘性特性値を示

す．Fig. 3.13 より，1 K/sの粘性特性は Eq. (3.13)および Eq. (3.14)の算出値と概ね一致するこ

とが分かる．5 K/sの粘性特性についても Eq. (3.13)および Eq. (3.14)の算出値と概ね一致して

いるように見える．しかしながら 3.4.1項で既述のように，ひずみ速度変量引張試験法で取得し

た 5 K/sの粘性特性は微視損傷の影響をほとんど受けていない．Eq. (3.13)および Eq. (3.14)

は損傷の影響を含む可能性がある粘性特性から得られた関係式であることから，5 K/sの粘性

特性が Eq. (3.13)および Eq. (3.14)の関係と一致するかの論理的妥当性は今後検討する． 

広原らの報告に記載されている Al-5mass%Mg 合金の Mg 濃度分布測定結果を用いて，

0.78 K/s において Mg が 17 mass%以上濃化している部分の面積率を測定した．測定方法は

3.2.6 項と同様である．測定結果を Table 3.4 に示す．Table 3.4 を見ると，1 K/s における Mg

の濃化した面積率は 0.78 K/sの場合よりも多いことが分かる．冷却速度の増加にともないミクロ

偏析が促進しているため，広原らが提案した Eq. (3.13)および Eq. (3.14)の関係式で 1 K/sに

おいても粘性特性を予測できるのだと考えられる．冷却速度 0.24K/s~1 K/sにおいて，冷却速

度によるミクロ偏析の促進を考慮した固相率計算モデルを使用すればひずみ速度変量引張

試験法で取得される粘性特性を予測できることが示唆される． 
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Fig. 3.11を見ると，Matsushita らが提案した手法で実験的に取得した 1 K/s と 5 K/sの粘性

特性値には冷却速度による差がほとんどないことが分かる．これは Table 3.4に示すように，本

研究の冷却速度 1 K/sおよび 5 K/sで冷却速度が増加してもミクロ偏析にほとんど変化が見ら

れないためであると考えられる．本研究の 1 K/s と 5 K/sでミクロ偏析に変化が生じない原因と

して，誘導加熱による溶湯の攪拌が考えられるが理由は明らかになっていない． 

 

 
Fig. 3.13 Solid fraction dependent-viscous properties obtained at the two cooling rates: (a) 

𝑛𝑛eff value, (b) is logK value. 
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3.5  結言 

半凝固状態の粘性特性の冷却速度依存性および微視損傷の影響を解明することを目的と

した．Al-5mass%Mg合金を供試材料として，冷却速度 1 K/s と 5 K/sの 2条件における半凝

固状態の引張試験を行った．従来までに報告された 2 種類の方法を用いて粘性特性をそれ

ぞれ取得した．冷却速度および取得方法の変化が半凝固状態の Al-5mass%Mg 合金の粘性

特性に及ぼす影響を下記にまとめる． 

(1)  ひずみ速度変量引張試験法と Matsushita らの手法の 2手法で 1 K/s と 5 K/s の粘性特

性を取得してそれぞれの比較を行った．その結果，1 K/sでは取得方法により粘性特性が

異なり，5 K/sでは取得方法による粘性特性の違いはほとんど見られなかった．1 K/sにお

いて手法により粘性特性が変化した理由は，最大真応力時の試験片内部に微視損傷が

発生して真ひずみ速度を増加させたためであることが実験的に示された．熱応力解析の

際に算出される応力とひずみに影響するため，解析対象の材料内部の損傷状態に留意

して粘性特性の取得方法を決定する必要があることが示唆された． 

(2)  冷却速度が 1 K/sおよび 5 K/sの粘性特性を比較することで，粘性特性の冷却速度依存

性を調査した．ひずみ速度変量引張試験法で取得した損傷の影響を含む粘性特性は，

広原らの報告と同様に，ミクロ偏析を考慮した固相率で整理できることが確認された．一

方で，Matsushita らが提案した手法で取得した損傷の影響がほとんどない粘性特性は冷

却速度による差がほとんどなかった．これは 1 K/s と 5 K/sにおけるミクロ偏析の程度がほ

とんど等しく，固相率に差が生じなかったためだと考えられた． 
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第 4章 凝固過程における固相結合が半凝固状態における 

アルミニウム合金の粘性特性に及ぼす影響 

 

4.1  緒言 

FEM を用いた熱応力解析による凝固割れ予測には半凝固状態における粘性特性（Norton

則のm値，k値）が必要であるが，合金系を超越した粘性特性の支配因子は明らかではない．

一方で，半凝固状態における最大応力および伸び値は粒界における固相同士の結合に支配

的であることが実験的に示唆されている[1]．また，Iwasaki ら[2]は，1)液相が粒界全面を覆っ

ている場合は合金の粘性変形メカニズムが液膜潤滑すべりとなり，2)液相が不連続な場合は

液膜潤すべりから高温固体の変形へと粘性変形メカニズムが遷移することを実験的に示唆し

ている．m 値は変形メカニズムに対応した値を示すことは知られている．以上のことから，凝固

過程における粘性特性の変化は固相結合率に支配される可能性が示唆されるが，半凝固状

態における粘性特性と固相結合率の関係については従来までに調査されてない． 

そこで半凝固状態におけるアルミニウム合金の Norton 則における粘性特性に及ぼす固相

結合率 fscの影響について調査する．合金組成は Al-5mass%Mg合金，Al-2mass%Cu合金で

ある．半凝固状態の合金を引張試験可能な装置を用いて，各合金組成の粘性特性（Norton

則の m 値，k 値）を実験的に取得する．本研究では粘性特性の支配因子として固相結合率に

着目している．2合金の固相結合率を算出するために，固相率 fsの算出と二面角 θ の実験的

測定を行う．m = f(fsc)および k = g(fsc)を調査することで，半凝固状態における粘性特性の支配

因子を明らかにする． 

 

4.2  実験方法 

4.2.1供試材料 

供試材料は JIS AC7A 合金を想定した Al-5mass%Mg 合金と Al-2mass%Cu 合金である．

各材料を黒鉛るつぼに入れ，アルゴンガス（濃度 99.999 %，露点温度-65 ℃）雰囲気の電気

炉内で 750 ℃で加熱溶解した．1回の溶湯量は約 2.0 kgである．脱ガス及び酸化物，介在物

を除去するために，Naフリーフラックスを溶湯重量の 0.2 %添加した．その後，脱ガスのために

アルゴンガスを 0.5 L/minの流量でムライト管から 5分間溶湯に吹き込んだ．ドロスを除去した

後に，各合金組成に対して Al-5mass%Ti-1mass%B合金ワイヤーを添加することで，等軸晶を
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形成させた．各合金とも Tiは 0.05mass%，Bは 0.01mass%の組成になるように調整した．合金

組成を Table 4.1 に示す．なお，上記の溶解処理により，引張試験後のいずれの破面にも鋳

造欠陥であるバイフィルム等の酸化物系介在物は観察されていない． 

 

4.2.2 組織観察 

組織観察に用いる試験片は，半凝固引張試験と同様の冷却条件で作製した．引張試験片

の形状を Fig. 4.1に示す．各合金の結晶粒径および二面角は Fig. 4.1に示す試験片中心の

断面 A-A’から測定した． 

 

4.2.2.1 結晶粒径 

断面 A-A’を鏡面研磨した後に 2%HBF4 水溶液で電解腐食した．腐食面を偏光観察して

得られた顕微鏡写真から結晶粒径の測定を行った．結晶粒径の定量化には下記の算出式[3]

を用いた． 

𝑑̅𝑑g = �4𝐴𝐴/𝑁𝑁g𝜋𝜋 (4.1) 

𝑑̅𝑑gは結晶粒径，A は𝑑̅𝑑gを測定する代表面積，Ng は代表面積内に存在する結晶の総数である． 
 

Table 4.1 Chemical compositions of alloys (mass%). 
Alloy Cu Si Mg Zn Fe Mn Ti B Al 

Al-2mass%Cu 1.94 0.01 0.00 0.00 0.00 0.00 0.05 0.006 Bal. 

Al-5mass%Mg  0.04 0.09 4.72 0.02 0.17 0.38 0.06 0.008 Bal. 

Al-10mass%Mg 0.03 0.09 9.73 0.02 0.16 0.35 0.05 0.007 Bal. 
 
 

 
Fig. 4.1 Dimensions of the tensile test specimen 
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4.2.2.2 固/液界面の二面角 

Fig. 4.2(a)に固/液界面の二面角の模式図を示す．固/液界面の二面角は結晶粒界の三重

点に存在する液相が成す角度と定義した．二面角の測定方法は，Nakata ら[4]および Takai ら

[1]と同様に，凝固完了後の結晶粒界に形成された共晶生成物の角度を測定する方法を採用

した．Fig. 4.2(b)に二面角の測定方法の模式図を示す．共晶生成物を観察するために，断面

A-A’を鏡面研磨し，5%NaOH水溶液で化学腐食した．腐食後の試料を光学顕微鏡で観察す

ることで，共晶生成物の組織写真を取得した． 画像解析ソフト(Image-Pro Premier J 9.2: Media 

Cybernetics)を用いて，取得した組織写真に対して初晶 α 相と粒界三重点に存在する共晶生

成物の界面に外接円を描画する．そして，Fig. 4.2(b)に示すように，交点“o”で各外接円の接

線を引く．その接線の傾きを用いて，下記の式により二面角を算出した． 

{𝜃𝜃 ≤ 90°} 𝜃𝜃 = arctan �
𝑎𝑎1 − 𝑎𝑎2

1 + 𝑎𝑎1𝑎𝑎2
� ∙

180
𝜋𝜋

 (4.2) 

{𝜃𝜃 > 90°} 𝜃𝜃 = 180 − arctan �
𝑎𝑎1 − 𝑎𝑎2

1 + 𝑎𝑎1𝑎𝑎2
� ∙

180
𝜋𝜋

 (4.3) 

a1，a2 はそれぞれ接線 l1，l2の傾きである．本手法は，本来ならば 3次元である二面角を 2次

元断面で評価する方法である．観察するスライス面によって二面角は異なってくる．そこで各

合金に対して二面角を 100 箇所測定して累積分布曲線を取得し，その中央値（累積率 50%）

に相当する角度を二面角の代表値とした[1,4]．Al-5mass%Mg 合金は共晶生成物量が少なく

二面角の測定が困難であった．Williams ら[5]は，Al-Sn 合金の Sn 濃度に対する二面角の変

化率は約 0.18 °/wt.%であると報告している．これに基づき本研究では，Al-Mg 合金の二面角

は Mg 含有量が数%変化するだけでは変化しないと仮定した．従来報告[1]と同様に，Al-

5mass%Mg合金の二面角は Al-10mass%Mg合金から取得した．組成は Table 4.1に示す． 

 

 
Fig. 4.2 Schematic diagram of (a) dihedral angle at the solid/liquid interface and (b) 

measurement method of the dihedral angle 
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4.2.3 固相率の算出方法 

Al-5mass%Mg 合金の固相率計算には，従来報告[1,6]と同様に，ミクロ偏析により液相に濃

化した主要溶質元素の固相内拡散を考慮した Clyne-Kurzモデル[7]を用いた． 

𝑓𝑓s = �
1

1 − 2Ω𝑘𝑘0
� �1 − �

𝑇𝑇m − 𝑇𝑇
𝑇𝑇m − 𝑇𝑇l

�
(1−2Ω𝑘𝑘0) (𝑘𝑘0−1)⁄

� (4.4) 

Ω = 𝛼𝛼 �1 − exp �−
1
𝛼𝛼
�� −

1
2

exp �−
1

2𝛼𝛼
� (4.5) 

𝛼𝛼 =
4𝐷𝐷s𝑡𝑡f
𝜆𝜆2

2  (4.6) 

Tm，Tl，k0 はそれぞれ，純アルミニウムの融点，合金の液相線温度，平衡分配係数である．こ

れらの値は 2元系 Al-Mg合金，Al-Cu合金の平衡状態図から決定した．tf，λはそれぞれ，凝

固時間，デンドライト二次枝間隔である．Al-5mass%Mg合金については，これらの値を実験的

に取得した．Al-2mass%Cu 合金については，Takai らの報告[1]を参考に Scheil-Gulliver モ

デル（Eqs.(4.4)～(4.6)中の Ω = 0）を用いて固相率を算出した．DS は代表的な温度における

純アルミニウム中の溶質元素の拡散係数である．この代表温度は、以前の報告[1]と同様に、

以下の式で算出した． 

𝑇𝑇rep = (𝑇𝑇l − 𝑇𝑇e)0.3 + 𝑇𝑇e (4.7) 

Teは合金の共晶温度である．Eq. (4.7)の計算結果と Fujikawa ら[8]が取得した拡散係数と温

度の関係から Al-5mass%Mg 合金の DS を決定した．各合金の固相率を算出するために用

いたパラメータを Table 4.2にまとめる． 

 

 
Table 4.2 A summary of parameters used in this study to calculate  

the solid fraction and solid cohesion 

Alloy 
Solid fraction in Eqs. (10)-(12) Solid cohesion in Eqs. (14)-(16) 

𝑇𝑇m 
(℃) 

𝑇𝑇l 
(℃) 

𝑇𝑇e 
(℃) 

𝑘𝑘0 
(-) 

𝐷𝐷s 
(μm2/s) 

𝑡𝑡f 
(s) 

𝜆𝜆2 
(μm) 

𝜃𝜃 
(° ) 

𝑓𝑓s|eut.st 
(-) 

𝑓𝑓s|eut.com 
(-) 

𝑓𝑓sc|eut.st 
(-) 

𝑓𝑓sc|eut.com 
(-) 

Al-2mass%Cu 660 655 548 0.15 – – – 12.5 0.97 1.0 0.55 1.0 

Al-5mass%Mg 660 635 450 0.35 0.1 267 44 39.0 0.99 1.0 0.86 1.0 
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4.2.4 固相結合率の算出方法 

Campbellの理論モデル[9]を下記に示す． 

𝑓𝑓sc = 1 − 𝑓𝑓LGB = 1 − 2.64 �
1 − 𝑓𝑓S
𝑘𝑘

�
0.5

 (4.7) 

𝑘𝑘 = √3 +
3

tan(30 − 𝜃𝜃/2) − �
30 − 𝜃𝜃/2

60
�

𝜋𝜋
sin2(30 − 𝜃𝜃/2) (4.8) 

上記の式から明らかなように，固相結合率 fscは，Eqs. (4,7),(4.8)に二面角 θ と固相率 fsを代入

することで決定される．ただし，上記のモデルは液相から初晶 α 相への相変態においてのみ

適用できる．すなわち，共晶凝固域における固相結合率の変化は理論的に決定することがで

きない．そこで本研究では，共晶凝固による固相結合率の増加を，Eq. (4.9)に示すように，共

晶凝固前と共晶凝固後の固相率と固相結合率の関係を線形補間することで決定した． 

𝑓𝑓sc =
𝑓𝑓sc|eut.com − 𝑓𝑓sc|eut.st

𝑓𝑓s|eut.com − 𝑓𝑓s|eut.st
(𝑓𝑓s − 𝑓𝑓s|eut.st) + 𝑓𝑓sc|eut.st (4.9) 

fs|eut.stと fsc|eut.stは共晶凝固前の固相率および固相結合率，fs|eut.comと fsc|eut.comは共晶凝固後の固

相率および固相結合率である．fs|eut.stおよび fs|eut.comは Eqs. (4.4)~(4.6)により算出される固相率

の温度依存性から得られる．fs|eut.stおよび fs|eut.comは Eqs. (4.7)，(4.8)の算出結果から得られる．

各組成の固相結合率算出に用いたパラメータは Table 4.2に示している． 

 

4.2.5 半凝固状態における力学特性の取得方法 

半凝固状態における粘性特性（m, k）を取得するため，半凝固引張試験により真応力-真歪

曲線を取得した(4.2.5.1項)．Matsushitaら[10]が提唱した粘性特性取得手法を使用して，真応

力-真歪曲線から粘性特性を取得した(4.2.5.2項)． 

 

4.2.5.1 半凝固引張試験装置 

半凝固状態の真応力-真ひずみ曲線を取得可能な引張試験装置（Fig. 4.3）を用いた．引張

試験の手順を下記に示す． 

1) キャビティに溶湯を注ぎ，試験片を凝固させる． 

2) 試験片の温度が引張試験温度に達したら，試験片を電動サーボシリンダにより引張る．

引張荷重はロードセルにより連続的に測定されている． 

3) 引張開始と同時に，高速度ビデオカメラを用いて引張変形の様子を撮影する．引張変形

は Fig. 3.1に示す箇所（7.5 mm × 15 mm）で観察されている．引張変形の撮影は引張荷
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重と同期測定されている． 

引張変形中の試験片表面にはデンドライトが観察される．破断部を挟むように 2 つのデンドラ

イトをマーカーとして選び，その 2 点の変位を真ひずみの算出に用いた．試験片の引張変形

は体積一定則に従うと仮定して，真応力と真ひずみは下記の式より算出した[1,3,6,10]．  

𝜎𝜎true =
𝐹𝐹
𝐴𝐴0

(1 + 𝜀𝜀nominal) (4.10) 

𝜀𝜀true = ln(1 + 𝜀𝜀nominal) (4.11) 

𝜀𝜀nominal =
𝑙𝑙 − 𝑙𝑙0
𝑙𝑙0

 (4.12) 

ここで，σtrueは真応力，εtrueは真歪，εnominalは公称歪，F は荷重，A0は試験片の初期断面積，l

はマーカーとして選択した 2 つのデンドライトヘッド間のゲージ長さ，l0は l の初期ゲージ長さ

（5 mm）である．本研究における引張試験は固相線温度以上の半凝固状態と固相線温度直

下の固体状態で行った． 

 

 
Fig. 4.3 Dimensions in-house developed tensile test device [3]. 
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4.2.5.2 粘性特性取得方法 

従来報告[3,6]では，真応力-真ひずみ曲線の最大真応力とその最大真応力時の真ひずみ

速度の関係を下記のNorton則で回帰分析することで半凝固状態の粘性特性が決定されてい

る． 

𝜀𝜀v̇isco = 𝑘𝑘 ∙ 𝜎𝜎𝑛𝑛eff(=1/𝑚𝑚) = 𝐴𝐴 ∙ 𝜎𝜎1/𝑚𝑚 ∙ exp �−
𝑄𝑄

𝑅𝑅 ∙ 𝑇𝑇abs
�  (4.13) 

しかしながら，第 3 章で示したように，最大応力時の試験片には微視損傷が発生しやすく，そ

れにより真歪速度が増加することで粘性特性に影響を及ぼすことが実験的に示された[11]．損

傷が粘性特性に及ぼす影響を排除するために，本研究では Matsushita らが提唱した方法(以

下，Matsushita’s method と称す)[10]を用いて粘性特性を取得した．半凝固状態における合金

には加工硬化に寄与する塑性歪がないと仮定すると，全ひずみはマクスウェル粘弾性体モデ

ルによって Eq. (4.14)のように表現される．また，マクスウェルモデルを構成するフックの法則に

ついても下記に記す． 

𝜀𝜀total = 𝜀𝜀elastic + 𝜀𝜀visco (4.14) 

𝜀𝜀elastic = 𝜎𝜎true/𝐸𝐸 (4.15) 

ここで εtotal は全ひずみ，εelastic は弾性ひずみ，εvisco は粘性ひずみ，E はヤング率である．Eq. 

(4.13)に示す Norton則と Eqs. (4.14)，(4.15)を変形することで Eq. (4.16)が得られる． 

ln 𝜀𝜀v̇isco = ln(𝜀𝜀ṫotal − 𝜎̇𝜎true 𝐸𝐸)⁄ ) = 𝑛𝑛eff ∙ ln𝜎𝜎true + ln𝑘𝑘 (4.16) 

𝜀𝜀v̇isco，𝜀𝜀ṫotal，𝜎̇𝜎trueはそれぞれ粘性ひずみ速度，全ひずみ速度，応力速度である． 半凝固状

態の合金の力学挙動が Eqs. (4.13)~(4.15)を満たすとき，応力と粘性ひずみ速度の両対数関

係が直線になる．Eq. (4.16)に示すように m値 (=1/neff)と lnk 値はそれぞれ直線関係の傾きと

切片（lnσ = 0）から決定することができる．本研究における粘性特性を取得する際の粘性歪速

度は 10-3.5~10-2 /sの範囲である．ヤング率の温度依存性は熱力学計算ソフトウェア (JMatPro-

v11.1: ThermoTech, Ltd.)で算出した． 
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4.3  実験結果 

4.3.1 結晶粒径および二面角の測定結果 

結晶粒径は Al-5mass%Mg合金では 122μm，Al-2mass%Cu合金では 149μmであり，等軸

晶であることは確認された．この粒径差は粘性特性に顕著な影響を及ぼさないと考えられる． 

 Figs. 4.4(a)，(b)に共晶生成物を光学顕微鏡により観察した結果の例を示す．共晶生成物よ

り二面角を測定した結果，Fig. 4.4(c)に示すような累積分布曲線が得られた．Al-10mass%Mg 

合金と Al-2mass%Cu 合金の二面角の代表値はそれぞれ 39.0 °と 12.5 °であった．Nakataら

の報告[4]によれば，Al-2.5mass%Mg 合金 (ASTM A5052) の二面角は 39.5 °である．Al-

10mass%Mg 合金の測定角度は Al-2.5mass%Mg 合金 (ASTM A5052) の測定角度とほぼ

一致することが確認された．Al-5mass%Mg 合金の  Mg 含有量は  2.5mass%Mg から 

10mass%Mg の間であることから，Al-5mass%Mg 合金の二面角を Al-10mass%Mg 合金か

ら求めた 39.0° と定義することは合理的である．本研究で測定した Al-2mass%Cu 合金の角

度は Nakata ら[4]が測定した Al-3.9mass%Cu 合金の角度 10.5° とほぼ一致した． 

 

 
Fig. 4.4 Solidification microstructures of (a) Al-10mass%Mg alloy and (b) Al-2mass%Cu alloy, 

and (c) cumulative curve of observed dihedral angles for the two alloys 
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4.3.2 固相率および固相結合率の温度依存性 

Figs. 4.5(a), (b)に Al-5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金の固相率および固相結合率の

温度依存性を示す．固相結合率が 0の場合（fsc = 0）は初晶α相同士の直接接触がなく粒界全

面に液相が液膜状に存在していることを示し，固相結合率が 1の場合（fsc = 1）は初晶α相およ

び共晶相を含むすべての固相同士の結合が完了した状態を示す．Figs. 4.5(a), (b)より，Al-

5mass%Mg合金および Al-2mass%Cu合金の fsc = 0における温度（固相率）はそれぞれ，T＝

598 °C（fs = 0.80）と T＝630 °C（fs = 0.87）であることがわかる．また Figs. 4.5(a), (b)より，無変系

共晶反応が Al-5mass%Mg 合金では T = 450 ℃（0.99 ≤ fs ≤ 1.0），Al-2mass%Cu合金では T 

= 548 °C（0.97 ≤ fs ≤ 1.0）で生じることがわかる．上記の共晶凝固域における固相結合率は Eq. 

(4.9)にしたがって算出されており，Al-5mass%Mg合金では 0.85から 1.0に，Al-2mass%Cu合

金では 0.55から 1.0に増加する結果を示した． 

 

 
Fig. 4.5 Temperature dependence of solid fraction and solid cohesion 
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for (a) Al-5mass%Mg and (b) Al-2mass%Cu alloys. 
4.3.3 引張試験結果 

Al-5mass%Mg 合金の真応力-真歪曲線の一例を Fig. 4.6(a)に示す．太線は Matsushita’s 

method の適用範囲，白抜きのプロットは最大真応力時のプロットである．Fig. 4.6(a)に示す

Matsushita’s method の適用範囲における真応力と粘性ひずみ速度の両対数関係を Fig. 

4.6(b)に示す．Fig. 4.6(b)に示すように，Matsushita’s methodの適用範囲の始点から終点にむ

かい試験片の温度が低下することが分かる．その温度差の平均値はAl-5mass％Mg合金では

1.5 °C，Al-2mass%Cu 合金では 0.9 °C であった．固相率および固相結合率の変化量，Δfs，

Δfscに変換すると，Al-5mass%Mg合金では Δfs = 0.33 %，Δfsc =1.2 %，Al-2mass%Cu合金で

は Δfs < 0.01 %，Δfsc = 0.16 %である．そのため，本研究で取得した粘性特性は上記の温度お

よび固相率，固相結合率の影響を平均した特性である．Matsushita’s method で取得した粘性

特性に対応する温度は Fig. 4.6(b)に示すように取得範囲の始点と終点における温度の平均

温度とした． 

 

 

 
Fig. 4.6 An example of the tensile test results for the Al-5mass%Mg alloy: (a) true stress-true 

strain curve, (b) relationship between ln (𝜀𝜀𝑡̇𝑡otal–𝜎̇𝜎/E) and ln σ. 
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4.3.4 粘性特性の固相率依存性 

Fig. 4.7(a)に m 値の固相率依存性を示す．Fig. 4.7(a)を見ると，低固相率において 2 合金

の m 値は 1 に近づくことが分かる．しかしながら，その固相率は合金組成により異なり，Al-

5mass%Mg合金では fs = 0.84，Al-2mass%Cu合金では fs = 0.87である．2合金ともに固相率

の増加にともなって m 値が減少することが分かる．しかしながら，𝑚𝑚値の減少挙動は合金組成

により異なる．Al-2mass%Cu 合金では固相率が 0.97 以上において粘性特性がほとんど変化

しないことが分かる． 

Fig. 4.7(b)に ln k値の固相率依存性を示す．m=1を示した固相率付近で 2合金の ln k値

はほとんど等しいことが分かる．2合金の ln k値は固相率の増加にともない減少する．しかしな

がら，固相率の増加に対する ln k値の減少挙動は合金組成により異なる． 

 

 

 

 

 
Fig. 4.7 Solid fraction dependence of the viscous properties for the two alloys: 

 (a) m-value, (b) ln k-value.  
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4.3.5 粘性特性の固相結合率依存性 

Fig. 4.8(a)に𝑚𝑚値の固相結合率依存性を示す．初晶 α相の結合前を示す fsc = 0において 2

合金の𝑚𝑚値は 1 を示すことが分かる．固相結合の開始から結合完了前までの領域においては，

2 合金とも固相結合率の増加に比例して m 値が減少する領域が存在することがわかる; Al-

5mass%Mg合金では 0 < fsc < 0.85，Al-2mass%Cu合金では 0 < fsc < 0.55．一方で，その後は

固相結合率の増加に依らず𝑚𝑚値はほとんど変化しない; Al-5mass%Mg 合金では 0.85 ≤ fsc < 

1，Al-2mass%Cu合金では 0.55 ≤ fsc < 1．また，fsc = 1における 2合金の𝑚𝑚値を比較すると，

Al-5mass%Mg合金の方が Al-2mass%Cu合金よりも𝑚𝑚値が高い． 

Fig. 4.8(b)に ln k値の固相結合率依存性を示す．両合金ともに fsc = 0における ln k値はお

およそ等しいことが分かる．Al-5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金の ln k値は，それぞれ 0 

< fsc < 0.85，0 < fsc < 0.55 において，固相結合率の増加にともなって減少した．一方，Al-

5mass%Mg合金では 0.85 ≤ fsc < 1，Al-2mass%Cu合金では 0.55 ≤ fsc < 1の範囲で ln k値は

変化せず，同領域における m値と同様な挙動を示した． 

 

 
Fig. 4.8 Solid cohesion dependence of the viscous properties for the two alloys: 

(a) m-value, (b) ln k-value.  
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4.4  考察 

4.4.1 半凝固状態における m値の支配因子 

 二元系 Al-X 合金（X は溶質元素，X の濃度は亜共晶組成範囲内）の半凝固状態における

組織形態の変化は，凝固進行と固相結合の観点から，下記 4つの段階に区分できる．凝固過

程と組織形態の関係を示す模式図を Figs. 4.9(a)~(c)に描画する．Stage 1は，Fig. 4.9(a)に示

すように初晶 α相同士の直接接触がなく粒界に連続した液相が存在する段階（fsc = 0）である．

その後，Fig. 4.9(b)に示すように初晶 α 相同士が結合して凝固の進行にともないその結合率

が増加する．この段階を Stage 2 と定義する(0 < fsc < fsc|eut.st)．凝固末期に共晶凝固する合金の

場合は，Fig. 4.9(c)のように初晶α相同士の結合は増加せず共晶凝固により固相結合率が増

加する．この段階を Stage 3 と定義する(fsc|eut.st ≤ fsc < 1)．最後に固相線直下の凝固が完了した

状態を Stage 4を定義した（fsc = 1）．上記 4つの Stageを Fig. 4.7および Fig. 4.8に示す．半

凝固状態における m値の支配因子に関して上記 4つの Stageに分けて考察する． 

 

【Stage 1：初晶 α相同士の結合が開始する前の段階】 

Iwasaki ら[2]は半溶融状態における Al-5mass%Mg合金の粘性特性をせん断試験により取

得している．その結果，連続した液相が粒界に存在する場合は液膜潤滑すべりのような変形

機構が生じるため m 値が 1 になることを実験的に示唆した．Fig. 4.6(a)および Fig. 4.7(a)の

Stage 1における m値を見ると，半凝固状態においても初晶 α相同士の結合が開始する直前

における 2合金の m値は 1 を示すことが分かる．固液共存状態における引張強度に関して，

強度発生温度（ZST: Zero strength temperature）は固相同士が結合を開始する温度に一致す 

 

 
Fig. 4.9 Schematic diagrams showing morphological changes in the alloy  

during the solidification process 
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ることは従来までに知られている．Takai らの従来研究[1]により，半凝固状態における Al-

5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金の引張強度は fsc > 0から発生することが実験的に示唆

されている．Fig. 4.10に本研究で取得した 2合金の最大真応力と固相結合率の関係を示す．

最大真応力を引張強度と定義すると，Takai らの報告[1]と同様に fsc = 0において強度が発生

していないことが確認される．Stage 1 における m値の挙動をまとめると，半溶融状態だけでな

く鋳造と同じ温度履歴である半凝固状態においても，固相同士の直接接触がなく連続的に液

相が粒界に存在する時には，変形機構が液膜潤滑滑りであるために，合金の引張強度は発

生せず𝑚𝑚値は m = 1 を示すことが示唆された．固相結合率を指標とすれば，合金組成に依ら

ず，fsc = 0における m値は m = 1になることが示唆された． 

 

【Stage 2：初晶 α相同士の結合が増加する段階】 

Iwasaki らの報告[2]によれば，半溶融状態における液相が粒界に不連続に存在する場合に

は，変形機構が液膜潤滑すべりから高温固体状態の変形へ遷移するため，温度低下にともな

って m値が小さくなると示唆している．この液相が不連続に存在する状態は，本研究で定義し

た Stage 2に対応する．Fig. 4.7(a)および Fig. 4.8(a)の Stage 2における m値を見ると，本研究 

 

 
Fig. 4.10 Solid cohesion dependence of the maximum true stress  

for the two alloys investigated in this study. 
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においても凝固の進行にともないm値が小さくなる．そのため，半凝固状態においても Iwasaki

らにより示唆された変形機構の遷移が生じていると考えられる．しかしながら，固液共存状態に

おける合金の m値の減少挙動を支配する因子に関しては従来までに明らかにされていない． 

Stage 2では，凝固の進行に伴い温度，固相率，固相結合率が変化する．これらの変化がm

値の変化に影響を及ぼすと考えられる．温度低下が初晶 α相単体の m値に及ぼす影響に関

して，Horiuchi らの報告[12]によれば Al-5.1at%Mg合金の高温固体状態（328 ~ 461 °C）にお

けるm値は温度に依存せず約 0.33であることが実験的に示めされている．また Spigarelliらの

報告[13]によれば，純アルミニウム合金の高温固体状態（400 ~ 600 °C）における m値は温度

に依らず約 0.22 であることが示されている．これらの従来報告より，温度の低下が初晶 α相単

体の m 値に及ぼす影響はほとんどないことが示唆される．m 値の固相率依存性に関して，

Farup ら[14]がアルミニウム DC鋳造の熱応力解析に用いた m値の構成式を下記に示す． 

�0 ≤ 𝑓𝑓𝑙𝑙 ≤ 𝑓𝑓𝑙𝑙,coh� 𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid + (1 −𝑚𝑚solid)�
𝑓𝑓𝑙𝑙

𝑓𝑓𝑙𝑙,coh
� (4.17) 

ここで，msolidは固相線直下（Stage 4）における m値であり，fl,cohは固相結合開始時の液相率で

ある．Eq. (4.17)は固相結合開始から凝固完了まで(0 ≤ fsc ≤ 1)，固液共存状態の m値は液相

率 fl（=1- fs）の減少に比例して小さくなることを表現している．しかしながら Fig. 4.7(a)で明らか

なように，2合金のm値は固相率の増加に比例して減少せず，また 2合金のm値の減少挙動

は異なる．したがって，半凝固状態における m値の変化を支配する因子は固相率ではない． 

一方で Fig. 4.8(a)は Stage 2における 2合金の m値が固相結合率の増加に比例して減少

することを示している．半凝固状態の合金の変形機構が初晶 α相が互いに結合したスケルトン

構造と残留液相の変形によって構成されると仮定すると，半凝状態の合金の m値の変化は下

記に示すような複合則で表現できると考えられる． 

�0 ≤ 𝑓𝑓sc < 𝑓𝑓sc|eut.st� 𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid ∙ �
𝑓𝑓sc

𝑓𝑓sc|eut.st
� + 𝑚𝑚liquid ∙ �1 −

𝑓𝑓sc
𝑓𝑓sc|eut.st

� (4.18) 

𝑚𝑚liquidは液相のm値であり，m = 1である．Eq. (4.18)において fscを fsc|eut.stで割ることによって，

共晶凝固による固相結合率の増加の影響を排除することができる．Figs. 4.7(a)，4.8(a)に Eq. 

(4.18)により算出した 2合金のm値を実線で示す．フィッティングパラメータを必要とせずとも線

形複合則は実験値とよく一致することが分かる．これらの結果より，半凝固状態における Stage 

2 の m 値の変化の支配因子は固相結合率であることが示唆された．任意のアルミニウム合金

の Stage 4 における msolid と固相結合率の温度（固相率）依存性が既知であるならば，合金組

成に依らず，Eq. (4.18)を用いて Stage 2における m値を予測できる可能性が示唆された． 
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【Stage 3：共晶凝固により固相結合が増加する段階】 

Fig. 4.7(a)および Fig. 4.8(a)に示すように，Stage 2では固相結合率が 10%増加すると m値

は 7.0 %以上減少するのに対して，Stage 3では固相結合率が 10%増加しても m値は 1.0%未

満しか減少しない．上記の Stage 2における結果を鑑みると，共晶凝固の進行に伴い初晶 α相

と共晶相の固相結合率が増加するにもかかわらず Stage 3の m値が変化しないのは理解しが

たい．しかしながら，Al-11mass%Si-2.5mass%Cu合金（JIS AD12.1，ASTM A383.0に対応）の

m値の固相率依存性は共晶凝固領域でほとんど変化しないことが報告されている[15,16]．Fig. 

4.11 に本研究の 2合金と Shinji ら[15]および Nishida[16]が得た Al-11mass%Si-2.5mass%Cu 

合金の Stage 3における m値の固相率依存性の比較結果を示す．Shinji ら[15]は本研究と同

じ装置を用いて半凝固状態における引張試験を実施している．一方，Nishida[16]は、半溶融

状態における引張試験を行っている．Fig. 4.11 より，fs > 0.6から固相率が 10 %増加するにも

かかわらずm値の減少は 1.0 %未満であることがわかる．従って，Stage 3でのm値の挙動は，

本研究の 2 合金だけでなく，他の合金でも観察される現象であることがわかる．これらの実験

結果から，共晶凝固の進行に伴って固相率や固相結合率が増加しても，Stage 3 における m

値はほとんど変化しないことが明らかとなった．したがって，Stage 3 における m 値の変化は，

以下の式で表されることになる．なお，meut.は共晶凝固過程における m値を指す． 

�𝑓𝑓sc|eut.st ≤ 𝑓𝑓sc < 1� 𝑚𝑚eut. ≅ 𝑚𝑚solid (4.19) 

本研究において共晶凝固域で m 値が変化しない理由として，半凝固状態の合金全体の粘

性変形が初晶 α相のスケルトン構造の粘性変形に支配されていることが考えられる．Fig. 4.11

を見ると Al-Si系の共晶組成の m値は Al-2mass%Cu合金や Al-5mass%Mg合金の m値より

も小さいため，共晶相は初晶 α相に比べて粘性的な変形がしにくい（硬く脆性的である）ことが

わかる．したがって，全体の粘性変形の中で初晶 α相の骨格構造が粘性変形しやすい箇所と

なるため，硬く脆性的な共晶相が晶出しても全体の粘性変形に及ぼす影響はほとんどないの

ではないかと考えられる． 
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Fig. 4.11 Solid fraction dependence of m-values during eutectic solidification [15,16].  

 

【Stage 4：固相線直下の高温固体状態】 

Stage 4における m値（msolid）は Al-5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金で異なり，それぞ

れ m ≅ 0.4，m ≅ 0.22である．高温固体状態における固溶強化合金の m値は，転位の周りに

ある溶質雰囲気が転位に引きずられるため，純金属の m 値とは異なることが知られている[17]．

Al-Mg系合金のような多くの固溶強化合金の𝑚𝑚値は約 0.33，純アルミニウムの𝑚𝑚値は約 0.2で

ある[17,18]．Chaudhuryら[19]，Soliman[20]によれば，本研究の歪速度範囲(10-3.5~10-2/s)にお

ける高温固体状態の Al-Cu 系合金の m 値は約 0.22 であると報告されている．本研究におけ

る Al-5mass%Mg合金および Al-2mass%Cu合金の固相線温度における初晶 α相を構成する

元素の割合は，それぞれ Al:Mg = 82.4:17.6(at.%)，Al:Cu = 97.5:2.5(at.%)であった(JmatPro-

v11.1: ThermoTech Ltd)．このことから Al-5mass%Mg合金の方が相対的に主溶質元素の固溶

度が高いことが分かる．固相線温度における Mg，Cu の母相 Al に対する固溶度の違いが一

因となり，固相線直下の m値が 2 合金でそれぞれ異なると考えられる．また，本研究で得られ

た Stage 4における Al-5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金の m値はそれぞれ室温から昇

温させた高温固体状態の Al-Mg系合金[12,18]と Al-Cu系合金[19,20]の m値とほとんど一致

する．このことから，少なくとも Al-5mass%Mg 合金と Al-2mass%Cu 合金においては，液相線

温度から降温させた Stage 4の m値と室温から昇温させた高温状態の m値は等しいことが示

唆される．したがって，先に提案した Stage 2 および Stage 3 における m 値の予測手法（Eq. 

(4.18),(4.19)）に用いる msolidは，液相線温度から降温させた Stage 4における引張試験で得る

必要なく，従来までに取得されてきた高温固体状態の msolid を用いれば良いことが示唆される． 
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4.4.2半凝固状態における粘性変形機構遷移の決定理論 

以上を踏まえて，半凝固状態における微細等軸晶を持つ二元系アルミニウム合金の粘性

変形機構の遷移（m値の変化）が固相結合率 fscにより決定されることのメカニズムを考える． 

まず合金全体の粘性変形機構の（1）支配的要因と（2）力学モデルについて整理する．（1）

支配的要因について組織的，力学的観点に基づくと，支配的要因は「組織内でネットワーク構

造を形成しており，かつ相対的に変形しやすい部分の粘性変形」であることがわかる．ここで

のネットワーク構造とは連続的な液膜や固相の骨格構造などのことであり，それらが組織内に

存在する割合は fscによって定量化できる．（2）力学モデルについて，2 元系アルミニウム合金

における半凝固状態の粘性変形は「液相」，「初晶 α-Al 相」，「共晶相」のそれぞれ粘性変形

の寄与により成り立つと仮定して，Fig. 4.12 に示す直列な力学モデルを構築した．初晶 α-Al

相の粘性変形に，α-Al相自体の粘性的な伸長変形（Fig. 4.12の 3つ目）と，固/固界面におけ

るすべり変形（Fig. 4.12の 2つ目）が含まれる理由は，固/固界面のせん断変形によるすべり変

形（粒界すべり）が存在するためである．以上を基に，微細等軸晶を持つ二元系アルミニウム

合金（亜共晶組成範囲内）の半凝固状態における粘性変形機構の遷移は Fig. 4.13 に示すよ

うに組織形態の変化（固相結合の状態の変化）で区分できると考えた．下記に各 Stageについ

ての詳細を示す． 
 

【Stage 1: fsc = 0】 

Stage 1では，組織を構成する相が初晶 α-Al相と液相の 2相のみであり，初晶 α-Al相同

士の接触がない連続的な液膜状態である．Fig. 4.12 の力学モデルで作用する要素は液相

のみであるため，合金系に依らず，Stage 1の変形機構および m値は下記となる． 

Deformation mechanism:  Deformation of the liquid phase (Lubricated flow) 

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚liquid = 1 
 
 

 
Fig. 4.12 Dynamic model of transition of deformation mechanisms during solidification. 
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Fig. 4.13 Transition of deformation mechanisms of semi-solidified alloys during solidification. 

 
【Stage 2: 0 ≤ fsc < fsc|eut.st】 

次の Stage 2では，初晶 α-Al相と液相が共存し，かつ初晶 α-Al相同士が結合する状態

である．よって，Fig. 4.12 の力学モデルおいて初晶 α-Al 相と液相が作用する．ここで初晶

α-Al 相の変形について，すべり変形と伸長変形のどちらが支配的な変形となるかを場合分

ける必要がある．ここで本研究では，固相結合の状態によってこれらを判断できると考えた．

Fig. 4.14に同一引張負荷条件下における異なる 2つの固相結合率 fscを持つ初晶 α-Al相

の応力状態の簡略図を示す．Aα/αは初晶 α-Al 相同士の界面，Aα/lは初晶 α-Al 相と液相の

界面である．Fσは Aα/αに生じる引張方向の荷重，Fτは Aα/αにおけるせん断方向の荷重であ
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る．τmaxは Aα/αにおけるせん断強度である．なお，Fig. 4.14(a)と Fig. 4.14(b)の固相結合の状

態は Aα/α < A’α/αである． 

Stage 2の初期は Fig. 4.14(a)のように Aα/αが比較的小さい．そのため，Aα/αにおけるせん

断応力 τ（= Fτ / Aα/α）が τmaxを上回ることですべり変形が生じると考えられる．一方で，凝固が

進行して Fig. 4.14(b)のように初晶 α-Al相同士の結合が増加する（Aα/α < A’α/α）と，ある固相

結合率において τ が τmax と等しいもしくは下回るようになる．この場合には，Aα/αにおけるす

べり変形が生じなくなり，引張応力 σ（= Fσ / Aα/α）によって初晶 α-Al 相自体が変形する，す

なわち初晶 α-Al 相の骨格構造が伸長変形すると考えられる．以下，各変形に対する発現

条件をまとめる． 

すべり変形： 𝜏𝜏�= 𝐹𝐹𝜏𝜏/𝐴𝐴𝛼𝛼/𝛼𝛼� > 𝜏𝜏max  

伸長変形： 𝜏𝜏�= 𝐹𝐹𝜏𝜏/𝐴𝐴𝛼𝛼/𝛼𝛼� ≤ 𝜏𝜏max  

Stage 2における変形機構について，上記 2条件に対してそれぞれ詳細を示す． 

[τ > τmax：Aα/αが相対的に小さい領域] 

Fig. 4.13 に示すように Aα/αにおけるすべり変形が発生すると，Aα/lにおいても潤滑すべり

が生じる．そのため，この領域における合金全体の変形は，「固/固界面（fsc）における初

晶 α-Al相の変形」と「固/液界面（1 - fsc）における液相の変形」が複合して成り立つと考え

られるため，Stage 2における m値の変化は線形複合則（Eq. (4.18)）で表現される． 

Deformation mechanism:  Mixture of Lubricated flow and Grain boundary sliding  

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid ∙ �
𝑓𝑓sc

𝑓𝑓sc|eut.st
� + 𝑚𝑚liquid ∙ �1 −

𝑓𝑓sc
𝑓𝑓sc|eut.st

� 

[τ ≤ τmax：初晶 α-Al相同士の結合により強固な骨格構造が形成する領域] 

上述のように初晶 α-Al 相の強固な骨格構造による伸長変形が支配的となる．この時，粒

界の残留液相は骨格構造内に存在するため，液相が全体の変形に及ぼす影響はほとん

どない．したがって，Fig. 4.12 の力学モデルにおいて初晶 α-Al 相自体の伸長変形のみ

が作用するとみなせるため，m値は msolid（= const.）を示す．これ以降に fscが増加しても，

初晶 α-Al相の強固な骨格構造が形成されているため，m値は msolidのまま変化しない． 

Deformation mechanism:  Deformation of the coherent primary α-Al phase skeleton 

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid 

以上のように Stage 2 における粘性変形の遷移は初晶 α-Al 相同士の結合に支配されてい

ると考えられる． 
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Fig. 4.14 Deformation mechanisms in Stage 2: (a)grain boundary sliding, (b)grain extension. 

 
 

【Stage 3: fsc|eut.st ≤ fsc < 1】 

凝固過程の組織が Stage 3 になるパターンは Fig. 4.13 に示すように「Stage 1 から Stage 

3」，「Stage 2[τ > τmax]から Stage 3」，「Stage 2[τ ≤ τmax]から Stage 3」の 3つある．下記にそれ

ぞれのパターンにおける粘性変形機構の遷移について考える． 

[Stage 1から Stage 3] 

   この領域では初晶 α-Al 相同士の接触がない状態で粒界の液膜が共晶相へ変態する．

熱平衡の観点から，共晶変態はAα/lから粒界三重点の中心に向かって進行すると仮定す

ると，Fig. 4.13 に示すように，粒界において共晶相によるネットワーク構造が形成すること

が考えられる．この骨格構造により全体の粘性変形が支配されるならば，全体の m 値は

共晶相の m値（meutectic）を示すのではないかと考えられる．  

Deformation mechanism:  Deformation of the eutectic phase structure 

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚eutectic 

  なお，この領域における粘性変形機構の遷移（m 値の変化）は実験的根拠のない推察で

あることに留意されたい．Fig. 4.11 に示す Shinji らおよび Nishida らが取得した Al-

11mass%Si-2.5mass%Cu 系合金の共晶凝固過程における m 値の変化を見ると，fs > 0.6

で共晶合金の m値が一定に推移することがわかる．そのため，共晶相のネットワーク構造

がある程度強固に形成していれば，全体の粘性変形が共晶相のネットワーク構造に支配
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されることが従来の実験結果より示唆される．この凝固パターンにおいて未解明な現象は，

液膜状態から強固な共晶相のネットワーク構造が形成されるまでの初期の過程における

粘性変形の遷移である．Nishida らが取得した m値と固相率の関係を見ると，fs < 0.6では

固相率の増加に伴い m値が減少していることがわかる．このことから，液膜状態（Stage 1）

から共晶相の強固なネットワーク構造が形成されるまでの過程で m 値が m = 1 から m = 

meutectic に変化することが予想される．この m 値の変化がどのような変形機構の遷移に支

配されるのかは今後の検討課題である． 

[Stage 2[τ > τmax]から Stage 3] 

   この領域では Fig. 4.13 に示すように初晶 α-Al 相同士の骨格構造内の残留液相が共晶

変態する．上述のように Aα/l から粒界三重点の中心に向かって共晶変態するならば，共

晶相と初晶 α-Al 相の界面 Aα/eut.，共晶相と液相の界面 Aeut./l，共晶相と共晶相の界面

Aeut./eut.が形成される．この領域で粒界に晶出した共晶相が 2.3.5 項でレビューした「金属

間化合物相が初晶 α-Al相同士の結合を補助する役割」を担うならば，Fig. 4.13に示すよ

うに，粒界の荷重負担面積が「Aα/α」から共晶相によって「Aα/α と Aeut./eut.」へと増加する．そ

のため，全体の変形に対してこの初晶 α-Al相と共晶相の複合的な骨格構造の変形が支

配的になるのではないかと考えられる．骨格構造を構成する大部分は初晶 α-Al 相であり，

かつ初晶 α-Al 相は共晶相よりも粘性変形しやすい．よって，初晶 α-Al 相の伸長変形が

支配的になると考えられる． 

Deformation mechanism:  Deformation of the coherent primary α-Al phase skeleton 

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid 

なお，この領域における粘性変形機構の遷移（m 値の変化）は実験的根拠のない推察で

あることに留意されたい．一方で微細等軸晶を持つ Al-2mass%Si 合金（共晶凝固直前に

おける初晶 α-Al相同士の結合率は約 7 %）の共晶凝固過程における m値の変化を調査

した結果，m 値は共晶凝固開始から完了まで一定に推移することは実験的に示唆されて

いる[21]． 

[Stage 2[τ ≤ τmax]から Stage 3] 

    この領域では Stage 2 において初晶 α-Al 相の強固な骨格構造が形成されているため，

初晶 α-Al相の伸長変形が支配的となる．したがって，m値は msolidのまま変化しない． 

Deformation mechanism:  Deformation of the coherent primary α-Al phase skeleton 

m-value:  𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid 
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【Stage 4: fsc = 1】 

 Fig. 4.14に示すように，それぞれ固相線直下の m値を示す．なお，4.4.1項で記述のとおり，

液相線温度から降温させた引張試験で得る必要はなく，室温から昇温させた高温固体状態の

m値を示す．  

 

以上のように，半凝固状態における粘性変形機構は遷移すると考えられる．なお，本理論

は微細等軸晶を有する亜共晶組成内の二元系アルミニウム合金を対象としている．初晶 α-Al

相の晶出直後に金属間化合物相が晶出する場合や初晶がデンドライト形状の場合に関して

は，今後の研究課題である． 

 

4.4.3 半凝固状態における ln k値の支配因子 

 Fig. 4.7(b)および Fig. 4.8(b)を見ると，2 合金の ln k 値の固相率及び固相結合率依存性は

それぞれ異なることが分かる．これは，半凝固状態における初晶 α 相単体の ln k 値の温度依

存性が強いためであると考えられる．Spigarelli らの報告[13]によれば，400～600 °C における

純アルミニウム合金の ln k 値は，m 値とは異なり，温度依存性が大きいことが実験的に示唆さ

れている．そこで Eq. (4.13)の両辺を自然対数変換した下記のアレニウス則を用いて半凝固状

態におけるln𝑘𝑘値の温度依存性を評価した． 
 

ln 𝑘𝑘 = −
𝑄𝑄
𝑅𝑅

1
𝑇𝑇𝑎𝑎𝑎𝑎

+ ln 𝐴𝐴 (4.20) 

Fig. 4.15に 2合金の ln k値と絶対温度の逆数との関係を示す．2合金の ln k値は絶対温度

の逆数の増加に比例しながら減少することが分かる．Table 4.3 に，最小二乗法により回帰分

析して得られた 2合金の見かけの活性化エナジーQ，ln A値および決定係数 R2を示す．この

結果から，2 合金の ln k 値の変化は，固相率や固相結合率ではなく，アレニウス則に支配的

であることが明らかになった． 

 
Table 4.3 Materials parameters obtained by Eq. (4.20). 

Alloy Coefficient of 
determination, R2 

Activation energy, 
Q (kJ/mol) 

Material parameter, 
ln A (-) 

Al-2mass%Cu 0.903 582.6 76.7 
Al-5mass%Mg 0.928 247.9 30.1 
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Fig. 4.15 Inverse absolute temperature dependence of ln k-value. 

 
 

Fig. 4.7(b)と Fig. 4.8(b)より，Stage 3における 2合金の ln k値は共晶凝固の進行に依らず

ほとんど変化しないことがわかる．この挙動は，無変系共晶凝固反応に起因すると考えられる．

Fig. 4.16に Shinji ら[15]と Nishida[16]が取得した Al-11mass%Si-2.5mass%Cu合金の共晶凝

固過程における ln k値と絶対温度の逆数の関係を示す．Al-11mass%Si-2.5mass%Cu合金で

は，一変系二元共晶反応（L→ α-Al+Si）中に 571 °Cから 501 °Cまで温度が低下し，501°Cで

無変系三元共晶反応（L → α -Al+Si+Al2Cu）が生じる．また Si 量が共晶組成に近いため，

Scheil-Gulliver モデルで算出した一変系二元共晶凝固開始前の初晶 α 相の晶出量は約

6.0 %である（JMatPro-v11.1, ThermoTech, Ltd.）．したがって，Fig. 4.16に示す ln k値の温度

依存性は共晶の ln k 値の温度依存性とみなすことができる．Fig. 4.16 を見ると，一変形共晶

反応中の ln k値は絶対温度の逆数の増加にともない減少することが分かる．したがって，Stage 

3 においても，温度が変化する一変系共晶凝固反応あれば，共晶の ln k 値は温度依存性を

持つことが示唆される．共晶の ln k 値が温度依存性を持つ理由は，共晶を構成する α-Al 相

の ln k 値が，初晶 α 相と同様に，温度依存性を有するためだと考えられる．本研究の 2 合

金では、Stage 3 で無変系二元共晶反応（Al-5mass%Mg 合金は L → α-Al + Al8Mg5，Al-

2mass%Cu 合金は L → α-Al + Al2Cu）が生じるため，固相率および固相結合率が増加しても

ln k値はほとんど変化しないと考えられる． 
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Fig. 4.16 Inverse absolute temperature of ln k-value during eutectic solidification [15,16]. 

 

4.5  結言 

 半凝固状態におけるアルミニウム合金の粘性特性(m値および ln k値)に及ぼす固相結合率

の影響について実験的に調査した．半凝固引張試験により Al-5mass%Mg 合金および Al-

2mass%Cu 合金の粘性特性を取得した．支配因子として着目した固相結合率は Campbell の

理論モデルにより算出した．固相結合率の算出に必要な二面角 θは実験的に決定した．粘性

特性と固相結合率の関係を調査した結果，初晶 α 相同士の結合が増加する領域（0 ≤ fsc < 

fsc|eut.st）における m 値の変化は，固相結合率を考慮した下記の線形複合則に従うことが明らか

になった；m = msolid (fsc / fsc|eut.st) + mliquid (1 – fsc / fsc|eut.st)．一方で，凝固末期の共晶凝固過程

（fsc|eut.st ≤ fsc < 1）においては，共晶凝固による固相結合率の増加は m値にほとんど影響を及

ぼさないことが明らかになった；meut. ≅ msolid．また，液相線温度から降温させた固相線直下(fsc 

= 1)における m 値は室温から昇温させた高温固体状態の m 値と一致することが示唆された．

上記の結果より，m 値の支配因子は固相結合率である可能性が示唆された。合金組成によら

ず目的のアルミニウム合金の高温固体状態における msolid 値と固相結合率が既知ならば，本

研究で提案した式によって半凝固状態における m 値を予測できることが示唆された．半凝固

状態における ln k 値の変化に関しては，固相率や固相結合率よりもアレニウス則に支配的で

あることが実験的に示唆された． 
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第 5章 固相結合を主因子とした数理モデルに基づく有限要素解析によ

る半凝固状態のアルミニウム合金の粘性特性取得とその有効性の検証 

 

5.1  緒言 

半凝固状態における粘性特性を種々の合金組成に対して実験的に取得することは多大な

コストと時間を要する．そのため，実験を行わずして半凝固状態の粘性特性を取得する手法が

望まれている．第 2 章で示したように，実組織をベースに作成した解析モデル（以下，実組織

モデルと称す，またそのモデリング手法を実組織モデリングと称す）による有限要素解析（FEM）

で半凝固状態の粘性特性を取得する手法が提案されている[1,2]．Al-Mg 系合金[1,2]および

Al-Cu 系合金[2]に対して実組織モデルの有効性は検証されており，粘性特性の解析値と実

験値が概ね一致することが報告されている．しかしながら，実組織モデリングでは種々の合金

に対して温度（固相率）を変量した半凝固状態の水冷試験を行わなければならない．半凝固

状態の引張試験ほどではないが，半凝固状態の組織を取得するためにコストと時間がかかる． 

本研究では，実験を行わずして半凝固状態の粘性特性を取得する手法を構築するために，

合金系を超越した粘性特性の支配因子に基づいた数理的なモデリングに着目した．第 4章に

おいて，合金系を超越した粘性特性の支配因子として，固相結合率が実験的に示唆された．

等軸な初晶 α晶と液相の 2相で構成される半凝固状態の組織に対しては，その組織における

固相結合率を幾何学的に決定する数理モデルが提案されており[3,4]，下記に示す Campbell

の数理モデル[3]を第 4章で用いた． 

 𝑓sc = 1 − 𝑓LGB = 1 − 2.64 (
1 − 𝑓S

𝑘
)

0.5

 (5.1) 

 
𝑘 = √3 +

3

tan(30 − 𝜃/2)
− (

30 − 𝜃/2

60
)

𝜋

sin2(30 − 𝜃/2)
 (5.2) 

ここで，fLGB，fs，θ はそれぞれが液相と初晶 α 相の界面の面積率，固相率，固/液界面の二面

角である．Eqs. (5.1),(5.2)に従えば，二面角 θ[5,6]と固相率 fsのみを変数として固相結合を主

因子とした組織の数理的なモデリング（以下，固相結合モデリングと称す，また作成された解

析モデルを固相結合モデルと称す）が可能である．これまでの FEM による半凝固状態におけ

る力学挙動の取得において，組織を数理的にモデリングする報告は多数報告されている；規

則配列モデル[7,8]，2D ボロノイ図[9-15]，3D ボロノイ図[16-18]，フェーズフィールド法[19,20]．
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しかしながら，固相結合を主因子とした数理的なモデリングをした報告は従来までにない．固

相結合が合金系を超越した粘性特性の支配因子ならば，固相結合モデルを用いた FEMによ

って合金系に依らず半凝固状態の粘性特性を取得できる可能性がある． 

本研究では，実験を行わずして半凝固状態の粘性特性を取得する手法の構築を目的とす

る．そのために，合金系を超越した支配因子である固相結合を主因子とした数理的なモデリン

グ手法を提案する．モデリング手法は Campbell の数理モデル[3]に基づいて構築する．本手

法で作成した半凝固状態の組織の解析モデルに対して FEMによる引張応力解析を行い，粘

性特性の温度依存性を取得する．供試材料は微細化剤を添加した Al-5mass%Mg合金と Al-

2mass%Cu 合金である．本手法で得られた解析値を，第 4 章で得られた実験値と実組織モデ

リングによる解析値[2]と比較する．これにより，本モデリング手法の有効性を検証する．なお，

本手法は Campbell数理モデルに基づくため，適用できる対象は等軸な初晶を持つ半凝固状

態のアルミニウム合金のみである．  

 

5.2  解析手法 

簡易的な半凝固状態の組織の 2D モデルを引張応力解析することで粘性特性を取得する

手法を構築した．その手順は下記の通りである． 

1. Campbell数理モデルに基づいた半凝固状態の組織モデリング （5.2.1項） 

2. 作成したモデルの引張応力解析 （5.2.2項） 

3. 応力-ひずみ曲線および粘性特性の取得 （5.2.3項） 

なお，上記の工程 2 と 3は，Matsushita ら[1]が提案した解析手法を用いた．  

 

5.2.1 解析モデル作成方法 

凝固過程における固相同士の結合を表現する Campbell[3]数理モデルに基づいた半凝固

状態の組織の 2Dモデリング手法を構築した．モデリング手法の模式図を Fig. 5.1に示す．本

手法は等軸晶で形成された半凝固状態の組織を対象とする．粒界三重点の中心点を点 O:(a, 

b)，点 Oから固/液界面の端点 Aおよび B までの長さを t と定義する．それにより，Fig. 5.1 に

おける点 A，Bの座標は下記のように表現される． 

𝐴: (𝑎, 𝑏 − 𝑡) (5.3) 
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𝐵: (𝑎 −
√3

2
𝑡, 𝑏 +

1

2
𝑡) (5.4) 

点 Aにおける固/液界面との接線 mは Eq. (5.5)のように表すことができる． 

𝑚: 𝑦 = −
1

tan
𝜃
2

(𝑥 − 𝑎) + 𝑏 − 𝑡 (5.5) 

また，点 Oから固/液界面の円弧の中心点 O’を通る直線 lは下記のように表される． 

𝑙: 𝑦 =
1

√3
(𝑥 − 𝑎) + 𝑏 (5.6) 

さらに，点 A と点 O’を通る直線を n とすると，直線 nは接線 mの垂線であるため， 

𝑛: 𝑦 = tan
𝜃

2
(𝑥 − 𝑎) + 𝑏 − 𝑡 (5.7) 

と表現できる．Eqs. (5.6), (5.7)より，点 O’の座標は， 

𝑂′: (𝑎 −
√3 𝑡

1 − √3 𝑡𝑎𝑛
𝜃
2

, 𝑏 −
𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

) (5.8) 

と記述できる．したがって，固/液界面 ABの半径 rは， 

𝑟 = √
3𝑡2 (1 + tan2 𝜃

2
)

(1 − √3 tan
𝜃
2

)
2 (5.9) 

となり，固/液界面 AB を記述するための数式は Eq. (5.10)と表現できる．ただし，固/液界面は

点 Aから Bまでであるため Eq. (5.11)の範囲を持つ． 

𝐴𝐵: {𝑥 − (𝑎 −
√3 𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

)}

2

+ {𝑦 − (𝑏 −
𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

)}

2

=
3𝑡2 (1 + tan2 𝜃

2)

(1 − √3 tan
𝜃
2)

2  (5.10) 

𝑎 −
√3

2
𝑡 ≤ 𝑥 ≤ 𝑎,  𝑏 − 𝑡 ≤ 𝑦 ≤ 𝑏 +

1

2
𝑡 (5.11) 

残りの固/液界面 BC，CAについても同様に算出すると， 

𝐵𝐶:   (𝑥 − 𝑎)2 + {𝑦 − (√3𝑎 + 2𝑏 +
2𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

)}

2

=
3𝑡2 (1 + tan2 𝜃

2
)

(1 − √3 tan
𝜃
2

)
2  (5.12) 
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    −
√3

2
𝑡 ≤ 𝑥 ≤

√3

2
𝑡 − 𝑎,  √3𝑎 + 2𝑏 +

2 + √3 (1 + tan2 𝜃
2

)

1 − √3 tan
𝜃
2

≤ 𝑦 ≤ 𝑏 +
1

2
𝑡 (5.13) 

𝐶𝐴: {𝑥 − (
√3 𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

− 𝑎)}

2

+ {𝑦 − (𝑏 −
𝑡

1 − √3 tan
𝜃
2

)}

2

=
3𝑡2 (1 + tan2 𝜃

2
)

(1 − √3 tan
𝜃
2)

2  (5.14) 

𝑎 ≤ 𝑥 ≤
√3

2
𝑡 − 𝑎,  𝑏 − 𝑡 ≤ 𝑦 ≤ 𝑏 +

1

2
𝑡 (5.15) 

となる．上記の Eqs. (5.10)-(5.15)より，粒界三重点の固/液界面をモデリングした． 

上記のモデリングには 2 つの特徴がある．1 点目は，二面角 θ によって任意の合金系の半

凝固状態における等軸組織を模擬できる点である．二面角は合金系に固有の値であり，従来

研究において合金系で二面角が異なることが報告されている[5,6]． 2 点目は，Fig. 5.1 にお

ける長さ tを変量することで凝固過程における任意の固相率 fsにおける組織を表現できる点で

ある．本研究では，結晶粒が微細等軸な Al-2mass%Cu 合金と Al-5mass%Mg 合金を解析対

象とした．第 4章で取得した二面角（Al-2mass%Cu合金: 12.5 °，Al-5mass%Mg合金: 39 °）を

用いることで，2 合金の凝固過程の固/液界面をそれぞれ表現した．また t を変量することで，

Al-5mass%Mg合金は 0.75 < fs ≤ 1，Al-2mass%Cu合金は 0.85 < fs ≤ 1における組織をモデリ

ングした．本手法により作成した解析モデルを引張応力解析して，粘性特性を取得する．  

 

 
Fig. 5.1 Schematic diagram of modeling for solid/liquid interface. 
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5.2.2 引張応力解析 

有限要素解析ソフトウェア（Abaqus ver.6.15）により，5.2.1 節で作成した解析モデルを引張

応力解析した．解析手法には，Matsushita ら[1]が提案した Euler-Lagrange連成解析を採用し

た．この連成解析では，大変形に適する Euler 要素を解析モデルに割り当て，そのモデルの

外縁を Lagrange 要素の枠で囲んでいる．Lagrange 要素で囲む理由は，Euler 要素に強制変

位を与えられないためである． 

解析モデルの固相と液相に材料特性を与える．本研究では Takatoriら[2]と同じ特性値を各

相にそれぞれ与えた（Table 5.1）．これは，本研究と Takatori ら[2]の解析値の比較から，半凝

固状態の組織のモデリング手法が解析結果に及ぼす影響を抽出するためである． 

境界条件の模式図を Fig. 5.2 に示す．最外周の点 O と点 Pは各短辺の中心である．点 O

は完全固定とした（"ENCASTRE "）．点 Pには強制変位 uxを与えており，実験値（第 4章）の

ひずみ速度条件と同様になるよう，Al-5mass%Mg 合金では引張速度を 0.001 mm/s，Al-

2mass%Cu 合金では 0.03 mm/s とした．また，解析の初期に慣性力が大きくなりすぎないよう

に，加速度を一定にして引張速度を増加させた．Lagrange 要素の枠の最外周すべての節点

に，周期的境界条件として下記の線形多点拘束を与えた； 

{
𝑢y(𝑋TOP) = 𝑢y(𝑋BTM)

𝑢x(𝑋TOP) − 𝑢x(𝑋BTM) = 𝑢x(𝑃)
 (5.16) 

{
𝑢x(𝑌TOP) = 𝑢x(𝑌BTM)

𝑢y(𝑌TOP) − 𝑢y(𝑌BTM) = 𝑢y(𝑅) − 𝑢y(𝑄) (5.17) 

ここで、𝑢i()は"( )"内の節点における i軸方向の変位である．Eqs. (5.16), (5.17)は，それぞれ短

辺，長辺の節点の同期変位を示している． 

 

 

Table 5.1 Temperature dependence of material properties of solid phase for two alloys [2]. 

  
Al-5mass%Mg alloy 

(448 < T[℃] < 637) 

Al-2mass%Cu alloy 

(548 < T[℃] < 655) 

E, MPa -42.7 T + 71622 -44.2 T + 70659 

ν 5 × 10
-5 

T + 0.328 5 × 10
-6 

T + 0.335 

neff 1.8 × 10
-3 

T + 1.66 1.8 × 10
-3 

T + 3.63 

log k 1.44 × 10
-2 

T -11.4 1.44 × 10
-2 

T -11.5 
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Fig. 5.2 Schematic of the boundary conditions [1,2]. 

 

 

5.2.3 半凝固状態の力学特性の取得方法 

5.2.3.1 応力とひずみ 

引張応力解析の出力値は，時間ごとの各要素における固相および液相の「体積分率」，

「応力」，「ひずみ」である．これらを用いてモデル全体の応力-ひずみ曲線を取得する．はじめ

に，要素を均質体と仮定して，任意の時間における 1 要素内に生じる X 軸方向の応力𝜎x
elem.

およびひずみ𝜀x
elem.を下記の式で算出する． 

𝜎x
elem. = 𝑓s

elem.𝜎x
sol. + 𝑓l

elem.𝜎x
liq.

 (5.18) 

𝜀x
elem. = 𝑓s

elem.(𝜀el,x
sol. + 𝜀pl,x

sol.) + 𝑓l
elem. (𝜀el,x

liq.
+ 𝜀pl,x

liq. ) (5.19) 

𝑓s
elem., 𝑓l

elem.は 1 要素内の固相および液相の体積分率である．𝜎x
sol.，𝜎x

liq.
は X 軸方向の応

力である．𝜀el,x
sol.，𝜀el,x

liq.は弾性ひずみ，𝜀pl,x
sol.，𝜀pl,x

liq.は塑性ひずみである．上付き文字が sol.は固相，

liq.は液相を示している．Eqs. (5.18).(5.19)を全解析時間かつ全 Euler要素に対して行う． 

次に，任意の時間における解析モデルに対して∑ 𝜎x
elementおよび∑ 𝜀x

elementを算出する．こ

の積算値をモデル全体の体積で割ることで単位体積あたりの平均応力𝜎x
ave.と平均ひずみ

𝜀x
ave.を算出する． 

𝜎x
average

= ∑ 𝜎x
element / ∑(𝑓s

element + 𝑓l
element) (5.20) 
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𝜀x
average

= ∑ 𝜀x
element / ∑(𝑓s

element + 𝑓l
element) (5.21) 

算出された𝜎x
average

および𝜀x
average

を時間軸に対して昇順に統合する．これにより解析モデル

部分の平均的な応力とひずみの時間依存性（σ = f(time), ε = f(time)）が得られ，最終的に応

力-ひずみ曲線を取得することができる． 

 

5.2.3.2 Norotn則における粘性特性 

Matsushita らが提唱した方法(以下，Matsushita’s method と称す)[21]を用いて，応力－ひず

み曲線からNorton則における粘性特性（neff値, k値）を取得した．Eq. (5.22)に示すように半凝

固状態における合金には加工硬化に寄与する塑性歪がないと仮定する．その場合，Eq. 

(5.23)に示すフックの法則と Norton則より，Eq. (5.24)が得られる． 

𝜀total = 𝜀elastic + 𝜀visco (5.22) 

𝜀elastic = 𝜎true/𝐸 (5.23) 

ln 𝜀v̇isco = ln(𝜀ṫotal − 𝜎̇true 𝐸)⁄ ) = 𝑛eff ∙ ln 𝜎true + ln 𝑘 (5.24) 

εtotalは全ひずみ，εelasticは弾性ひずみ，εviscoは粘性ひずみ，E はヤング率である．𝜀ṫotal，𝜎̇true

はそれぞれ全ひずみ速度，応力速度である．半凝固状態の合金の力学挙動が Eqs. 

(5.1),(5.22),(5.23)を満たすとき，Eq. (5.24)に示すように応力と粘性ひずみ速度の両対数関係

が直線になる．したがって，neff値と lnk値はそれぞれ応力と粘性ひずみ速度の両対数関係の

傾きと切片（σ = 1 MPa）から決定することができる．  
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5.3  解析結果 

5.3.1 解析モデル 

Fig. 5.3(a)および Fig. 5.4(a)に，Al-5mass％Mg合金と Al-2mass%Cu合金の fs ≈ 0.92にお

ける組織をそれぞれ示す[2]．グレー部は初晶 α 相，黒色部は粒界に存在する液相である．2

合金の組織を比較すると，Al-2mass%Cu合金の方がAl-5mass％Mg合金よりも初晶 α相同士

の結合部が多いことが定性的にわかる．これは固/液界面における二面角が Al-2mass%Cu 合

金の方が小さいためだと考えられる．Fig. 5.3(b)および Fig. 5.4(b)に固相結合モデリングで作

成した Al-5mass％Mg合金と Al-2mass%Cu合金の解析モデルを示す．黒色部は初晶 α相で

あり，白色部は液相を示している．Fig. 5.3(b)および Fig. 5.4(b)はどちらも固相率は 0.92 であ

るが，固相結合率 fscは合金系によって異なる（Al-5mass%Mg合金: fsc = 0.39，Al-2mass%Cu

合金: fsc = 0.18）．この簡易的に固相結合を主因子としたモデルの粘性特性の解析結果につ

いて，実組織モデルの解析値[2]または第 4章の実験値との整合性を検討する． 

 

 
Fig. 5.3 Comparison between (a)microstru-

cture [2] and (b)numerical model for Al-

5mass%Mg alloy (fs ≈ 0.92). 

 
Fig. 5.4 Comparison between (a)microstru-

cture [2] and (b)numerical model for Al-

2mass%Cu alloy (fs ≈ 0.92). 
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5.3.2 半凝固状態の力学特性 

Fig. 5.5 に解析で得られた応力－ひずみ曲線の一例を示す．実線は本研究の固相結合モ

デル，破線は Takatori ら[2]の実組織モデルから得られた解析結果をそれぞれ示している．2

つのモデルから得られた応力－歪曲線は 2 合金ともに一致することがわかる．Fig. 5.6 に Eq. 

(5.24)に示した応力とひずみ速度の両対数関係を示す．2 つのモデルの粘性特性を取得する

領域における応力とひずみ速度の両対数関係は固相率が高いほど相関が良いことがわかる．  

 

 

 
Fig. 5.5 Stress‐strain curves obtained from the analyses for (a) Al-5mass%Mg alloy and (b) Al-

2mass%Cu alloy.  

 

 
 

 

 
Fig. 5.6 Relationships between stress and strain rate for (a) Al-5mass%Mg alloy and (b) Al-

2mass%Cu alloy. 
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Fig. 5.7 と Fig. 5.8に，Fig. 5.6から取得した Al-5mass%Mg合金と Al-2mass%Cu合金の粘

性特性 neff値と k値の固相率依存性をそれぞれ示す．また第 4章で取得した実験値を併記す

る．固相結合モデルの解析値は，固相率の増加に対して neff値は増加，k値は減少するという

実験値の傾向と一致することがわかる．また，固相結合モデルの解析値は実組織モデルの解

析値と良い相関を示した．  

 
  

Fig. 5.7 Comparison of the viscous properties 
obtained from analyses and experiments for 

Al-5mass%Mg alloy: (a) neff-value and (b) k-

value.  

Fig. 5.8 Comparison of the viscous properties 
obtained from analyses and experiments for 

Al-2mass%Cu alloy: (a) neff-value and (b) k-

value.  
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5.4  考察 

5.4.1 固相結合が半凝固状態の組織に対する有限要素法に及ぼす影響 

Figs. 5.5，5.6 より，2つの解析モデルより得られた応力とひずみの関係が互いに一致するこ

とがわかる．またその結果，Figs. 5.7，5.8 に示すように，2 つのモデルの半凝固状態における

粘性特性の解析値も互いに一致した．このことから，半凝固状態の力学特性を有限要素法で

解析的に予測する際には，解析モデルに対して凝固過程における固相結合率を考慮する必

要があることが示唆された．本研究で提案した固相結合モデリングを用いれば，少なくとも Al-

5mass%Mg系合金とAl-2mass%Cu合金の半凝固状態における粘性特性を，実組織モデルと

同程度の精度で取得できることが示された． 

 

5.4.2 本手法による粘性特性の解析値の有効性検証 

合金系を超越した半凝固状態の粘性特性の支配因子は実験的に示唆されている; m 値の

支配因子は固相結合率（m = f(fsc)），k 値の支配方程式はアレニウス則（ln k = f(1/T)）．Figs. 

5.7，5.8に示す粘性特性を上記の支配因子で整理することで，本手法の解析値の有効性を検

証する． 

Fig. 5.9 に k 値と絶対温度の逆数の関係を示す．グラフ内の実線は，Eq. (5.1)の両辺を自

然対数変換したアレニウス則である； 

 
ln𝑘 = −

𝑄

𝑅

1

𝑇𝑎𝑏
+ ln𝐴 

(
Al5mass%Mg: 𝑄 = 247.9kJ/mol, ln𝐴 = 30.1

Al2mass%Cu: 𝑄 = 582.6kJ/mol, ln𝐴 = 76.7
) 

(5.25) 

Fig. 5.9 を見ると，解析的に得られた半凝固状態の k値は実験値と一致している．本研究およ

び Takatori ら[2]の解析では固相と液相の材料定数に温度依存性を考慮しているため，アレニ

ウス則で支配される k値の解析値が実験値と良い相関を示したと考えられる． 

Fig. 5.10 に m値と固相結合率の関係を示す．グラフ内の実線は，第 4 章で実験的に示唆

された半凝固状態の m値と固相結合率の関係式である； 

[0 ≤ 𝑓sc < 𝑓sc|eut.] 𝑚 = 𝑚sol. ∙ (
𝑓sc

𝑓sc|eut.
) + 𝑚liq. ∙ (1 −

𝑓sc

𝑓sc|eut.
) (5.26) 

[𝑓sc|eut. ≤ 𝑓sc < 1] 𝑚eut. ≅ 𝑚sol. (5.27) 

msol.，mliq.，meut.は高温固相状態，液相状態，共晶凝固過程における m値をそれぞれ示してい

る．fsc|eut.は共晶凝固開始時の固相結合率である．固相同士の結合が増加する領域における

m値は，fscを変数とした msol.値と mliq.値の複合則で表現されることが，Eq. (5.26)に示されてい
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る．Fig. 5.10 を見ると，m値が約 0.5 より大きくなる（neff値が約 2.0 より小さくなる）と本研究およ

び Takatoriらの解析値が実験値および Eq. (5.26)の実線よりも小さくなることがわかる．m値は

その値が大きくなるほど，同一応力状態におけるひずみ速度が大きいことを意味する．そのた

め，解析値が実験値よりも小さい領域では，解析上の組織モデルが実組織よりも粘性変形し

にくいことが示唆される．本研究および Takatori ら[2]の解析では，組織モデルに Euler要素を

割り当てている．その Euler 解析で再現可能な材料界面（本研究においては固相同士の界面）

の接触挙動は固着挙動のみである．そのため，固相同士の界面におけるすべりをモデル化す

ることができない．従来報告より，固相率および固相結合率が低下するにつれて，変形機構が 

 

 
Fig. 5.9 Inverse absolute temperature dependences of the ln k-value obtained from analyses and 

experiments for (a)Al-5mass%Mg alloy and (b)Al-2mass%Cu alloy. 

 

 
Fig. 5.10 Solid cohesion dependences of the m-value obtained from analyses and experiments 

for (a)Al-5mass%Mg alloy and (b)Al-2mass%Cu alloy. 
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高温固体状態の変形から粒界すべりや液膜潤滑滑りへ遷移することが報告されている

[10,22,23]．Takai ら[22]は半凝固状態の Al-Mg 系合金の neff値が 2.0（m = 0.5）となる時，合

金全体の変形に対する粒界すべりの寄与が高くことを実験的に示している．Fig. 5.10 におい

て解析値が実験値を下回り始めるときの m 値が約 0.5 であることを鑑みると，本研究および

Takatori らの解析モデルが実組織に比べて粘性変形しにくい理由は，固相の粒界すべりや液

膜潤滑すべりをモデルが表現できていないためだと考えられる．したがって，本手法は全体の

変形に対する粒界すべりの寄与が大きくなるほど，解析で得られる m 値が実験値より低くなる

ことが示唆された．一方で，粒界すべりの寄与が相対的に小さい領域においては m 値を精度

良く予測できる可能性が示された．  

 

5.5  結言 

実験を行わずして種々アルミニウム合金の半凝固状態における粘性特性（Noroton 則にお

ける neff（= 1/m）値と k値）を予測する手法の開発を目的とした．そのために合金系を超越した

支配因子である固相結合を主因子とした数理的な組織モデリング手法を構築した．この手法

は Campbell数理モデルに基づいており，固液界面の二面角 θが既知ならば，任意の合金系

の半凝固状態における等軸組織を模擬することができる．本研究では微細等軸晶を持つ Al-

5mass%Mg合金（θ = 39 °）と Al-2mass%Cu合金（θ = 12.5 °）を解析対象とした．本手法で予

測された粘性特性は，実組織に基づいたモデルで予測された Takatori らの解析値と実験値と

比較検討した．その結果を下記にまとめる． 

(1)  本手法と Takatori らの解析結果の比較より，解析モデルが粘性特性の予測結果に及ぼ

す影響を調査した．調査の結果，固相結合を考慮した本手法の解析値は実組織に基づ

く Takatori らの手法による値とほとんど一致することが明らかになった．このことから，半凝

固状態の力学特性を有限要素法で予測する際には，モデルに対して固相結合率を考慮

する必要があることが示唆された． 

(2)  本手法の解析値と実験値の比較より，本手法の有効性を検討した．0.5 < m < 1.0におい

て，本手法および実組織に基づく手法の予測値が実験値より下回ることが明らかになっ

た．これは，解析において材料界面のすべり変形をモデル化できないため，実際の半凝

固組織の組織に比べて解析モデルが粘性変形しにくいためであると考えられる．固相結

合率が相対的に高い領域（固相の粒界すべりが生じにくい領域）においては，粘性特性

を精度良く予測できる可能性が示された． 



131 

 

参考文献 

[1] A. Matsushita, H. Mizuno, T. Okane, and M. Yoshida, Image-based modeling of viscoelastic 

properties of solidifying Al alloys and model validation, J. Mater. Process. Technol., 263 

(2019), 321-329. https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2018.08.012. 

[2] N. Takatori, M. Amano, R. Miyachi, Y. Nagata, M. K. Faiz, and M. Yoshida, Viscosity 

properties prediction of semi-solid aluminum alloys using finite element analysis based on 

quenched solidified structure, and experimental validation, Mater. Trans., 61 (2020), 2371-

2377. https://doi.org/10.2320/matertrans.L-M2020855. 

[3] J. Campbell, Dihedral angle and the equilibrium morphology of grain boundary phases, 

Metallography (1971) 269-278. https://doi.org/10.1016/0026-0800(71)90018-8. 

[4] P. J. Wray, The geometry of two-phase aggregates in which the shape of the second phase is 

determined by its dihedral Angle, Acta Meter., 24 (1976), 125-135. 

[5] J. C. Borland, Generalized theory of super-solidus cracking in welds (and castings), Br. Weld. 

J. 7 (1960) 508–512. 

[6] K. Nakata, F. Matsuda, Evaluations of ductility characteristics and cracking susceptibility of 

Al alloys during welding, Trans. of JWRI 24 (1995) 83–94. 

[7] D. Lahaie, M. Bouchard, Physical modeling of the deformation mechanisms of semisolid 

bodies and a mechanical criterion for hot tearing, Metal. Mater. Trans. B, 32 (2001), 697-

705. https://doi.org/10.1007/s11663-001-0124-5. 

[8] D. Larouche, J. Langlais, W. Wu, M. Bouchrad, A constitutive model for the tensile 

deformation of a binary aluminum alloy at high fractions of solid, Metal. Mater. Trans. B, 37 

(2006), 431-443. https://doi.org/10.1007/s11663-006-0028-5. 

[9] V. Mathier, A. Jacot, M. Rappaz, Coalescence of equiaxed grains during solidification, 

Modelling Simul. Mater. Sci. Eng., 12 (2004), 479-490. https://doi.org/10.1088/0965-

0393/12/3/009. 

[10] S. Vernède, P. Jarry, M. Rappaz, A granular model of equiaxed mushy zones: Formation of a 

coherent solid and localization of feeding, Acta Mater., 54 (2006), 4023-4034.  

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2006.04.035. 

[11] S. Vernède, M. Rappaz, A simple and efficient model for mesoscale solidification simulation 

of globular grain structures, Acta Mater., 55 (2007), 1703-1710. 

https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2018.08.012
https://doi.org/10.2320/matertrans.L-M2020855
https://doi.org/10.1016/0026-0800(71)90018-8
https://doi.org/10.1007/s11663-001-0124-5
https://doi.org/10.1007/s11663-006-0028-5
https://doi.org/10.1088/0965-0393/12/3/009
https://doi.org/10.1088/0965-0393/12/3/009
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2006.04.035


132 

 

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2006.10.031. 

[12] A. B. Phillion, S. L. Cockcroft, P. D. Lee, Predicting the constitutive behavior of semi-solids 

via a direct finite element simulation: application to AA5182, Modelling Simul. Mater. Sci. 

Eng., 17 (2009), 055011. https://doi.org/10.1088/0965-0393/17/5/055011. 

[13] A. B. Phillion, S. Vernède, M. Rappaz, S. L. Cockcroft, P. D. Lee, Prediction of solidification 

behaviour via microstructure models based on granular structures, Int. J. Cast Met. Res., 22 

(2009), 1-5. https://doi.org/10.1179/136404609X367849． 

[14] S. Vernède, J. A. Dantzig, M. Rappaz, A mesoscale granular model for the mechanical 

behavior of alloys during solidification, Acta Mater., 57 (2009), 1554–1569. 

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2008.12.006. 

[15] Z. Sun, M. Bernacki, R. Logè, G. Guo, Numerical simulation of mechanical deformation of 

semi-solid material using a level-set based finite element method, Modelling Simul. Mater. 

Sci. Eng., 25 (2017), 065020. https://doi.org/10.1088/1361-651X/aa788e. 

[16] M. Sistaninia, A. B. Phillion, J. -M. Drezet, M. Rappaz, Simulation of semi-solid material 

mechanical behavior using a combined discrete/finite element method, Metal. Mater. Trans. 

A, 42 (2011), 239-248. https://doi.org/10.1007/s11661-010-0491-0. 

[17] M. Sistaninia, A. B. Phillion, J. -M. Drezet, M. Rappaz, A 3-D coupled hydromechanical 

granular model for simulating the constitutive behavior of metallic alloys during 

solidification, Acta Mater., 60 (2012), 6793–6803.  

http://dx.doi.org/10.1016/j.actamat.2012.08.057. 

[18] M. Sistaninia, S. Terzi, A. B. Phillion, J. -M. Drezet, M. Rappaz, 3-D granular modeling and 

in situ X-ray tomographic imaging: A comparative study of hot tearing formation and semi-

solid deformation in Al–Cu alloys, Acta Mater., 61 (2013), 3831–3841. 

http://dx.doi.org/10.1016/j.actamat.2013.03.021. 

[19] L. Li, R. Zhang, Q. Yuan, S. Huang, H. Jiang, An integrated approach to study the hot tearing 

behavior by coupling the microscale phase field model and macroscale casting simulations, 

J. Mater. Process. Technol., 310 (2022), 117782.  

https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2022.117782. 

[20] L. Li, R. Zhang, X. Wu, Z. Gu, C. Wang, H. Jiang, Constitutive behavior predictions of 

mushy zone during solidification by phase field model and coupled Eulerian–Lagrangian 

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2006.10.031
https://doi.org/10.1088/0965-0393/17/5/055011
https://doi.org/10.1179/136404609X367849
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2008.12.006
https://doi.org/10.1088/1361-651X/aa788e
https://doi.org/10.1007/s11661-010-0491-0
http://dx.doi.org/10.1016/j.actamat.2012.08.057
http://dx.doi.org/10.1016/j.actamat.2013.03.021
https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2022.117782


133 

 

method, Comput. Mater. Sci., 201 (2022), 110901.  

https://doi.org/10.1016/j.commatsci.2021.110901. 

[21] A. Matsushita, R. Takai, H. Ezaki, T. Okane, M. Yoshida, A new theoretical approach based 

on the maxwell model to obtain rheological properties of solidifying alloys and its validation, 

Metall. Mater. Trans. A 48 (2017) 1701–1707. https://doi.org/10.1007/s11661-017-3998-9. 

[22] R. Takai, S. Kimura, R. Kashiuchi, H. Kotaki, M. Yoshida, Grain refinement effects on the 

strain rate sensitivity and grain boundary sliding in partially solidified Al–5wt%Mg alloy, 

Mater. Sci. Eng. A 667 (2016) 417-425. https://doi.org/10.1016/j.msea.2016.05.023. 

[23] H. Iwasaki, T. Mori, M. Mabuchi, K. Higashi, Shear deformation behavior of Al–5%Mg in 

a semi-solid state, Acta mater. 46 (1998) 6351-6360. https://doi.org/10.1016/S1359-

6454(98)00330-9. 

 

https://doi.org/10.1016/j.commatsci.2021.110901
https://doi.org/10.1007/s11661-017-3998-9
https://doi.org/10.1016/j.msea.2016.05.023
https://doi.org/10.1016/S1359-6454(98)00330-9
https://doi.org/10.1016/S1359-6454(98)00330-9


134 
 

第 6章 金属間化合物相を考慮した固相結合が Al-Mn-Cu系合金の 

半凝固状態における力学特性および凝固割れ感受性に及ぼす影響 

 

 

6.1  緒言 

第 2 章で示したように，商用合金のほとんどは，要求される機械的性質を満足させるために，

様々な合金元素が添加されている．しかしながら，初晶 α 相の晶出前後に金属間化合物相

（以下，IMC相と称す）が粒界で晶出するような合金元素添加がしばしば行われる．特に Fe元

素は α-Al 固溶体に対する固溶限が小さいため，種々のアルミニウム合金において Fe-rich 

IMC 相を晶出させる．かつ，リサイクル材から再生地金を精錬する際に侵入しやすい合金元

素として知られている．そのため，凝固過程に晶出する Fe-rich IMC 相が凝固割れ感受性お

よび半凝固状態の力学特性に及ぼす影響を解明することが望まれている． 

2.3.5項の従来文献レビューより，Fe-rich IMC相を晶出するアルミニウム合金の凝固割れ感

受性および半凝固状態における引張特性は，Fe-rich IMC相による初晶 α相間の結合促進に

支配されている可能性が推察された．しかしながら，従来までに凝固過程における Fe-rich 

IMC 相による固相結合状態の変化を定量的に調査する報告は皆無である．また凝固割れ感

受性および半凝固状態の引張特性と IMC相を考慮した固相結合率の関係も調査されていな

い． 

凝固過程における固相同士の結合率 fscは下記のように定義することができる． 

 𝑓𝑓sc ≡
𝐴𝐴contact GB
𝐴𝐴total GB

 (6.1) 

Atotal GBは結晶粒の全面積である．Acontact GBは固相同士が接触する粒界の面積である．従来ま

でに初晶 α相同士の結合率 fsc α/αを幾何学的に決定するモデルが提案されている[1,2]； 

 
𝑓𝑓sc α/α ≡

𝐴𝐴α/α

𝐴𝐴total GB
 

𝑓𝑓sc α/α = 1 − 𝑓𝑓LGB α/L = f(𝑓𝑓s α−Al,𝜃𝜃) 
(6.2) 

fLGB α/Lは初晶 α相と液相が接触する粒界の面積率である．Aα/αは初晶 α相同士が接触する粒

界の面積である．fs α-Alは初晶 α相の体積率である．θは固/液界面の二面角[3,4]である．従来

報告より，異なる 2 元系 Al 合金の半凝固状態における引張特性の温度（固相率）依存性は
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Campbell の固相結合率 fsc Campbell[1]によって一致することが実験的に示唆されている[5,6]．し

かしながら，従来の幾何学モデル[1,2]は半凝固状態の組織は固相と液相の 2相で構成される

ことを仮定している（Fig. 6.1(a)）．IMC 相が晶出する合金の組織は Fig. 6.1(b)に示すように 2

相ではない．したがって，既存の 2相モデル[1,2]が IMC相による固相結合の促進を表現でき

るのか疑問が残る．  

本研究では，Fe-rich IMC 相による固相結合の促進が凝固割れ感受性および半凝固状態

における引張特性に及ぼす影響を明らかにする．そのために下記の 2点を調査する． 

1)  Fe-rich IMC 相の晶出量を変量した 2 種の Al-Mn 系合金に対して凝固割れ感受性と半

凝固状態の引張特性を実験的に取得する．Fe-rich IMC 相の晶出量が凝固割れ感受性

と半凝固状態における引張特性に及ぼす影響を明らかにする． 

2)  Campbell モデルにより算出した固相結合率 fsc Campbellと本研究で開発する IMC 相による

初晶 α 相同士の結合促進を考慮した固相結合率 fsc IMCを実験的に取得する．半凝固状

態の引張特性と fsc Campbellおよび fsc IMCの関係を調査することで，Fe-rich IMC相が凝固割

れ感受性および半凝固状態の引張特性に及ぼす影響を明らかにする． 

 

 

 
Fig. 6.1 Schematic diagrams of solidification microstructure: (a) two-phase model, (b) solidified 

microstructure with IMC phases 
 

 

6.2  実験方法 

6.2.1 合金組成と溶解工程 

Al-1.15Mn-1.0Cu-0.5Si系合金にそれぞれ 0.15 %，0.4 %の Feを添加した組成を供試材料

とした（以下，Al-Mn-Cu-0.15Fe，Al-Mn-Cu-0.4Fe とそれぞれ称す）．各材料を黒鉛るつぼに

入れ，アルゴンガス（濃度 99.999 %，露点温度-65 ℃）雰囲気の電気炉内で 750 ℃で加熱溶

解した．1回の溶湯量は約 2.0 kgである．酸化物，介在物を除去するために，非 Na系フラック
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スを溶湯重量の 0.2 %添加した．その後，脱ガスのためにヘキサフルオロホウ酸を溶湯重量の

0.5 %添加した．ドロスを除去した後に，各組成に対して Al-5mass%Ti-1mass%B合金ワイヤー

を添加することで，等軸晶を形成させた．Ti を 0.05mass%，B を 0.01mass%となるように添加し

ている．Table 6.1 に組成の分析値を示す．なお，各組成の結晶粒径に差がほとんどないこと

は確認されている（Al-Mn-Cu-0.15Feでは 144 μm，Al-Mn-Cu-0.4Feでは 148μm）． 

熱物性計算ソフト（JMatPro-v12.0: ThermoTech, Ltd.）で算出した 2 合金の凝固プロセスを

Fig. 6.2に示す．凝固計算は Scheil-Guliverの非平衡凝固モデルを用いている．Fig. 6.2 より，

Fe量に関わらず固相線温度は 524.5 ℃，液相線温度は 652.5 ℃である．Figs. 6.2(c), (d)を比

較すると，Feを 0.15 %から 0.4 %へ増加させると Al6(Mn,Fe)相の体積率が約 2.5倍に増加す

ることがわかる．また 0.4 %Feでは β-Al5FeSi相と α-Al(Mn,Fe)Si相が約 0.1 %程度晶出する

ことがわかる．AlMnFeSi系 IMC相の晶出量は，Fe量に依らず，ほとんど変化しない． 

 
Table 6.1 Alloy compositions(mass%). 

Alloy Si Fe Cu Mn Ti B Al 

Al-Mn-Cu-0.15Fe 0.5 0.14 0.97 1.17 0.05 0.01 Bal. 

Al-Mn-Cu-0.4Fe 0.48 0.37 0.98 1.16 0.05 0.01 Bal. 
 

 
Fig. 6.2 Phase fraction of (a)Al-Mn-Cu-0.15Fe alloy and (b)Al-Mn-Cu-0.4Fe alloy under the 
Scheil-Gulliver’s condition. (c) and (d) shows an enlarged view of (a) and (b), respectively.   
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6.2.2 I-beam鋳型重力鋳造による凝固割れ感受性の測定 

Fig. 6.3 に示す I-beam 鋳型[7,8]を用いて，Fe 量の増加が凝固割れ感受性に及ぼす影響

を調査した．試験片中央部を最終凝固部とするために，鋳型の中央に幅 14 mm，厚さ 1 mm 

のペーパー状断熱材（TOMBO No.5130: ニチアス(株)）を貼付している．凝固割れ感受性の

定量化は下記に示す Kimura ら[8]の方法を用いた． 

 𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻[%] = (𝐿𝐿crack/𝐿𝐿total) × 100 (6.3) 

HTSは凝固割れ感受性，Lcrackは最終凝固部に生じる凝固割れ長さ，Ltotal は試験片最終凝固

部の全周長さである．Table 6.1に示す各組成に対して 6回実施した．注湯温度は 720 ± 10 °C，

金型温度は 200 ± 10 °Cである． 

 

 
Fig. 6.3 Dimensions of I-beam test mold. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



138 
 

6.2.3 半凝固状態における引張試験  

半凝固状態の力学特性が取得可能な引張試験装置を用いた．Fig. 6.4 に引張試験片の模

式図を示す．引張試験方法および試験方法は従来報告[5,6,9-11]と同様である．以下に試験

方法の概要を記す． 

1) キャビティに溶湯を注ぎ，試験片を凝固させる．  

2) 最終凝固部の温度が試験温度に達した際に，電動サーボシリンダによって半凝固状態

の試験片に引張荷重を負荷する．引張荷重はロードセルにより連続的に測定されている． 

3) 引張と同時に高速度ビデオカメラを用いて引張変形の様子を撮影する．引張変形の撮影

は引張荷重と同期している． 

試験片表面にはデンドライトが観察される．破断部を挟むように 2 つのデンドライトをマーカー

として選び，その 2 点の変位をひずみの算出に用いた．試験片の引張変形は体積一定則に

従うと仮定して，真応力と真ひずみを下記の式より算出した[5,6,9-11]． 

 𝜎𝜎true =
𝐹𝐹
𝐴𝐴0

(1 + 𝜀𝜀nominal) (6.4) 

 𝜀𝜀true = ln(1 + 𝜀𝜀nominal) (6.5) 

 𝜀𝜀nominal =
𝑙𝑙 − 𝑙𝑙0
𝑙𝑙0

 (6.6) 

ここで，σtrueは真応力，εtrueは真歪，εnominalは公称歪，F は引張荷重，A0は試験片の初期断面

積，l はマーカーとして選択した鋳物表面に現れた 2 つのデンドライト間のゲージ長さ，l0は l

の初期ゲージ長さである（l0 = 5 mm）．本研究では半凝固状態である T = 520 ~ 640 ℃におい

て引張試験を行った．引張速度は 0.1 mm/s，注湯温度は 720 ℃である．本研究における引張

強度は Eqs. (6.4)-(6.6)で算出される真応力-真ひずみ曲線の最大真応力と定義している．ま

た，伸び値は最大真応力時のひずみと定義している． 

 

 
Fig. 6.4 Dimensions of the tensile test specimen. 
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6.2.4 固相結合率の測定方法 

6.2.4.1 Campbellの固相結合モデル 

従来までに提案された幾何学的に固相結合率を決定する手法として Campbellモデル[1]を

採用した．下記に算出式を示す． 

 
𝑓𝑓sc Campbell = 1 − 𝑓𝑓LGB Campbell = 1 − 2.64 �

1 − 𝑓𝑓s
𝑘𝑘

�
0.5

 (6.7) 

 𝑘𝑘 = √3 +
3

tan(30 − 𝜃𝜃/2) − �
30 − 𝜃𝜃/2

60
�

π
sin2(30 − 𝜃𝜃/2) (6.8) 

ここで fsc campbell，fLGB Campbellはそれぞれ Campbellモデルで算出された fscと fLGBである．固相率

fs は Figs. 6.2(a), (b)において算出した全固相率の温度依存性を用いた．各組成の二面角 θ

は，従前の報告[4-6]と同様に，凝固末期に晶出する共晶生成物から測定した．  

 

 

6.2.4.2 金属間化合物相を考慮した固相結合モデル 

 凝固過程に粒界で晶出する Fe-rich IMC相が引張荷重を負担するならば，固相結合率は下

記のように初晶 α相と Fe-rich IMC相の界面 Aα/IMC（Fig. 6.1(b)）を考慮しなければならないは

ずである； 

𝑓𝑓sc IMC =
𝐴𝐴α/α + 𝐴𝐴α/IMC

𝐴𝐴α/α + 𝐴𝐴α/l + 𝐴𝐴α/IMC
 (6.9) 

ここで fsc IMCは Fe-rich IMC相による固相結合の促進を考慮した fscである．Aα/αは初晶 α相同

士の界面，Aα/lは初晶 α 相と液相の界面である．従来モデルと異なる点は，Eq. (6.1)における

荷重負担を表現する界面 Acontact GBに初晶 α相と IMC相の界面 Aα/ＩＭＣを考慮した点である．こ

れにより，凝固過程に晶出する Fe-rich IMC 相による固相結合の促進が半凝固状態における

力学特性に影響を及ぼすことを考慮している． 

本研究では，Eq. (6.9)の fsc IMC を水冷した半凝固状態の組織から算出した．以下に測定フ

ローを示す． 

【Step 1: 水冷による半凝固状態の組織の取得】 

任意の温度で半凝固状態の合金を水冷することでその温度における組織を取得した．本研究

においては，6.2.3節と同条件で鋳造した半凝固状態の引張試験片を水冷している．水冷した

試験片を熱電対の先端付近（Fig. 6.4の点線A-A’）で切断し，鏡面研磨した．研磨された断面A-

A’内の熱電対近傍の組織（Fig. 6.5(a)）を EPMAにより観察した． 
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【Step 2: EPMAによる組織観察】 

EPMA（JXA-8230: JEOL Ltd.）により面分析および点分析を行った．加速電圧は 15.0 kV，照

射電流は 20 nA である．Figs. 6.5(c), (d)にそれぞれ Cu と Fe の濃度マッピングを示す．本供

試材料においては，Fig. 6.2 より，Cuの濃化部は液相，Feの濃化部は Fe-rich IMC相と予想

することができる．各濃化部の点分析結果と Scheil-Guliver の非平衡凝固モデル計算の結果

より，凝固組織内の晶出相を同定した．なお，Fig. 6.2 における β-Al5FeSi 相，Al6(Mn,Fe)相，

AlMnFeSi相，α-Al(Mn,Fe)Si相をそれぞれ点分析で判別することは困難であった．そのため，

本研究では上記の Fe系 IMC相をひとまとめに Fe-rich IMC相とみなした． 

【Step 3: IMC相を考慮した固相結合率 fsc IMCの算出】 

画像解析ソフト（Image pro® Premier J 9.2: Media Cybernetics）を用いて初晶 α相と各相の界

面を区別した（Fig. 6.5(b)）．本研究では 2D 画像解析であるため，下記のように各界面の長さ

Lから fsc IMCを決定する方法を用いた； 

𝑓𝑓sc IMC =
𝐿𝐿α/α + 𝐿𝐿α/IMC

𝐿𝐿α/α + 𝐿𝐿α/l + 𝐿𝐿α/IMC
 (6.10) 

Lα/αは初晶 α相同士の界面の長さ，Lα/lは初晶 α相と液相との界面の長さ，Lα/IMCは初晶 α相

と Fe-rich IMC 相との界面の長さである．画像解析ソフトにより各界面の長さを測定した．それ

らを Eq. (6.10)に代入することで，Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率 fsc _IMCが決定される．

本研究では，各組成の fsc _IMCを 540 ℃，585 ℃，600 ℃，620 ℃，640 ℃で調査した．各温度

における fsc _IMCの測定面積は 1200×1200 μm2である．  
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Fig. 6.5 Flowchart of measuring the fsc IMC; (a) observation area, (b) Microstructure of Al-Mn-
Cu-0.4Fe alloy quenched at 600 ℃, and elemental mapping results showed (c) Cu, and (d) Fe.  
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6.3  実験結果 

6.3.1 Fe量が凝固割れ感受性に及ぼす影響 

Fig. 6.6に Fe量と Al-Mn-Cu系合金の凝固割れ感受性の関係を示す．グレーのプロットは

平均であり，数値は平均値を示している．Fig. 6.6 より，Fe の増加に伴って Al-Mn-Cu 系合金

の凝固割れ感受性が低減することが示された．各組成の I-beam 試験片の破面を Fig. 6.7 に

示す．どちらの組成においてデンドライトが観察されるため，凝固割れであることが確認される．

また破面に Fe-rich IMC 相があり，一部の Fe-rich IMC 相は引張荷重により破断していること

が確認された．破面の Fe-rich IMC相は Al-Mn-Cu-0.4Fe合金の方が Al-Mn-Cu-0.15Fe合金

に比べて定性的に多い． 

  

 
Fig. 6.6 Effect of Fe content on hot tearing susceptibility of Al-Mn-Cu based alloy. 

 
Fig. 6.7 Fracture surfaces after I-beam tests for (a) Al-Mn-Cu-0.15Fe, (b)Al-Mn-Cu-0.4Fe.   
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6.3.2 Fe量が半凝固状態の最大真応力と伸び値に及ぼす影響 

Fig. 6.8(a)および(b)に Fe量を変量した Al-Mn-Cu系合金の半凝固状態における引張強度

および伸び値の温度依存性（σmax=f(T)，εmax=g(T)）をそれぞれ示す．半凝固状態の引張強度

は Fe量の増加に伴って大きくなることがわかる．一方で伸び値は Fe量の増加に伴う変化が見

られず，どちらも脆性的であることがわかる．Fig. 6.9に各組成の引張試験片の破面を示す．I-

beam 試験と同様に，破面には引張荷重により破断した Fe-rich IMC 相が確認された．また破

面の Fe-rich IMC相は，Al-Mn-Cu-0.4Fe合金の方が Al-Mn-Cu-0.15Fe合金に比べて多いこ

とが定性的にわかる．  

  

  

 
Fig. 6.8 Temperature dependence of mechanical properties during partial solidification for two 

alloys: (a)tensile strength, (b)Elongation. 

 
Fig. 6.9 Fracture surfaces after tensile tests at 600 ℃ for (a) Al-Mn-Cu-0.15Fe, (b)Al-Mn-Cu-

0.4Fe. 
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6.3.3固相結合率 

二面角を測定した結果，Al-Mn-Cu-0.15Fe合金とAl-Mn-Cu-0.5Fe合金の二面角は等しく，

θ = 10 °であった．Fig. 6.2 より，どちらの組成も凝固末期に二元共晶反応（L → α-Al + Si）と三

元共晶反応（L → α-Al + Si + Al2Cu）が生じることがわかる．Fe量により凝固末期の共晶生成

物は変化しないため，Fe量により二面角が変化しないと理解できる．従来研究より，Al-Si系お

よび Al-Cu 系合金の二面角はどちらも 12 °[4,12,13]と報告されており，本研究の実測値は文

献値と一致する結果が得られた． 

Eqs. (6.7), (6.8)より算出した Campbellモデルの固相結合率 fsc Campbellを Fig. 6.10に示す．

Fe量に依らず，約 620 ℃から固相同士が結合しはじめる（fsc Campbell > 0）ことがわかる．また fsc 

Campbellの温度依存性は Fe 量に依らずほとんど変化しない．IMC 相を考慮した固相結合率 fsc 

IMCの温度依存性を Fig. 6.10 に示す．fsc IMCの方が fsc Campbellよりも全体的に固相結合率が高

いことがわかる．2 組成の fsc IMCの温度依存性を見ると，どちらの組成も 640 ℃ですでに固相

同士は結合しており，fsc IMC ≈ 0.2 であった．Fig. 6.2 を見ると，どちらの組成も 640 ℃までに

Al6(Mn,Fe)相の晶出はほぼ完了している．このことから，本研究で提案した fsc IMC は粒界に晶

出した Fe-rich IMC相と初晶 α相の結合を考慮するために，fsc Campbellよりも固相同士が結合し

始める温度が高くなることが示唆される． 

 

 

 
Fig. 6.10 Temperature dependences of solid cohesion.  
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6.4  考察 

6.4.1 Fe量により半凝固状態の引張強度が異なる支配因子 

Figs. 6.8，6.9 より，粒界に晶出する Fe-rich IMC相が初晶 α相との結合を促進することで半

凝固状態の引張強度が向上することが示唆された．このことから，Fe 量の異なる合金の引張

強度 σmaxは粒界に晶出する Fe-rich IMC 相を考慮した固相結合率によって互いに一致する

ことが考えられるが，それらの関係は従来までに調査されていない．Fe 量により半凝固状態の

σmax が異なる支配因子を解明するために，6.3.3 項で取得した Campbell の固相結合率 fsc 

Campbellおよび本研究で提案した IMC 相を考慮した固相結合率 fsc IMCのそれぞれと半凝固状

態の σmaxの関係を調査した． 

Fig. 6.11(a)に Al-Mn-Cu-0.4Fe 合金と Al-Mn-Cu-0.15Fe 合金の半凝固状態における引張

強度 σmaxと Campbellの固相結合率 fsc Campbellの関係を示す．Fig. 6.11(a)を見ると，2合金にお

ける σmaxの fsc Campbell依存性（σmax = f(fsc Campbell)）は互いに一致しない．この理由は，Fig. 6.1に

示すように，従来の幾何学的な 2 相モデル[1,2]が粒界に晶出した IMC 相と初晶 α 相との結

合を模擬できないためだと考えられる．Fig. 6.11(b)に半凝固状態の σmaxと IMC相を考慮した

固相結合率 fsc IMCの関係を示す．Fig. 6.11(a)に対して，2 合金における σmaxの fsc IMC依存性

（σmax = f(fsc IMC)）は互いに一致することがわかる．このことから，Fe量により半凝固状態の σmax

が変化する支配因子は，Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率 fsc IMCであることが実験的に明

らかになった．本研究で提案した IMC相を考慮した固相結合率 fsc IMC（Eq. (6.9)）を用いれば，

Fe量の異なるアルミニウム合金の半凝固状態における力学挙動を予測できると考えられる． 

 

 
Fig. 6.11 Solid cohesion dependence of tensile strength for two alloys:  

(a)Campbell’s model, (b)IMC phase consideration model. 
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6.4.2 凝固割れ感受性と半凝固状態の力学挙動の関係 

異なるアルミニウム合金間の凝固割れ感受性を相対的に評価する指標として半凝固状態の

延性曲線が知られている．この延性曲線は熱応力解析による凝固割れ予測のためのクライテ

リアとしてもしばしば用いられている[14-18]．本研究においても半凝固状態の延性曲線を実験

的に取得した（Fig. 6.8(b)）．Fig. 6.6 に示す凝固割れ感受性との関係を調査した結果，Fe 量

の増加によりAl-Mn-Cu系合金の凝固割れ感受性は低減するにも関わらず，半凝固状態の延

性曲線はほとんど変化しないことがわかった．すなわち，本研究における Fe 変量による凝固

割れ感受性の変化は半凝固状態の延性曲線で相対的に評価できない．これに対して Fig. 

6.8(a)を見ると，半凝固状態の引張強度は Fe 量の増加に伴って向上することが実験的に明ら

かになった．以上のことから，脆性的な合金であっても半凝固状態の引張強度が高くなれば

凝固割れ感受性は低くなりうることが示唆された．本研究の Al-Mn-Cu 系合金においては，粒

界に晶出する Fe-rich IMC相の増加により固相結合が促進することで半凝固状態の引張強度

が向上することがわかった．このことから，凝固割れ感受性の低い合金の設計指針として，「凝

固過程における固相結合を促進させる合金元素を添加して，半凝固状態（特に脆性温度領

域）における引張強度を増加させることで凝固割れ感受性の低減を狙う」という指針が示唆さ

れた．この指針に基づく合金元素の添加が半凝固状態の引張強度に及ぼす影響は，Fig. 

6.11(b)のように，本研究で提案した IMC相を考慮した固相結合率 fsc IMCにより予測できると考

えられる． 
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6.5  結言 
本研究では，金属間化合物相を考慮した固相結合が Al-Mn-Cu系合金の半凝固状態の引

張特性と凝固割れ感受性に及ぼす影響を解明することを目的とした．Fe量の異なる2種のAl-

Mn-Cu 系合金を用いることで，Fe 量の変化が各特性に及ぼす影響を実験的に調査した．Fe

量により各特性が変化する支配因子として固相結合率に着目した．Campbellモデル fsc Campbell

と本研究で開発した IMC 相を考慮したモデル fsc IMCにより固相結合率を決定した．下記に調

査結果をまとめる． 

(1)  Al-Mn-Cu 系合金に対する Fe 量の増加は，半凝固状態の引張強度を向上させるため，

凝固割れ感受性を低減させることが明らかになった．Fe 量増加により引張強度が向上す

る理由は，粒界における Fe-rich IMC 相の晶出量が増加することで固相結合が促進する

ためであることが示唆された．一方 Fe変量は半凝固状態の伸びに影響を及ぼさなかった． 

(2)  固相結合率と半凝固状態の引張強度との関係を調査した．2合金の引張強度の fsc Campbell

依存性（σmax = f(fsc Campbell)）は互いに一致しなかった．この理由は，Campbellモデルが固

相と液相の 2相で構成される組織を仮定しており IMC相による固相結合を模擬できない

ためだと考えられる．一方，2合金の引張強度の fsc IMC依存性（σmax = f(fsc IMC)）は互いに

一致することが明らかになった．以上より，Fe量により半凝固状態の σmaxが変化する支配

因子は，Fe-rich IMC相を考慮した固相結合率 fsc IMCであることが実験的に示唆された． 

上記(1)，(2)より，脆性的な合金であっても，固相結合を促進させる合金元素を添加して半

凝固状態の引張強度を向上させれば，凝固割れ感受性は低くなりうることが示唆された．上記

の元素添加による引張強度の変化は，本研究で提案した fsc IMCにより予測できると考えられる．  
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第 7章 高延性と低凝固割れ感受性を両立した自動車構造 

部品用非熱処理型 Al-Mg-Mn系ダイカスト合金の開発 

 

7.1  車体構造部品用非熱処理型 Al-Mg 系合金の開発とダイカスト試作，凝固割れ

感受性低減メカニズムの解明 

 

7.1.1  緒言 

第 1 章で示したように，熱処理不要で延性に優れている Al-Mg 系合金ダイカストを自動車

構造部品に適用することが望まれており，Al-Mg系ダイカスト合金の研究開発が行われている．

しかしながら，従来開発された合金のほとんどは凝固割れ感受性を低減させるために Si 量が

1.0 %以上添加されており，要求される延性の不足が懸念される[1]．0.2 %程度の Si 量によっ

て高延性を維持しつつ，かつ凝固割れ感受性を低減させたAl-Mg系ダイカスト合金の研究報

告はない． 

そこで，7.1節では高延性と低凝固割れ感受性を両立する車体用の非熱処理Al-Mg-Mn系

ダイカスト合金の開発を目的とする．2.5節で示したように，下記の 3点について検討する． 

(ⅰ)  I-beam試験[2,3]の実施より，Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si系合金に対する Ti，B，Srの添加お

よび溶湯内の水素量が凝固割れ感受性に及ぼす影響を明らかにする． 

(ⅱ) 足回り部品のロアリンクをダイカストすること[4,5]で，Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 系合金に対す

る Ti，B，Srの添加が実部品の凝固割れと機械的性質に及ぼす影響を調査する． 

(ⅲ) 半凝固状態の引張試験より，Si，Sr，Ti，Bの共添加がAl-4.5Mg-1.0Mn系合金の凝固割

れ感受性を低減させるメカニズムを検討する． 
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7.1.2  実験方法 

7.1.2.1 合金組成と鋳造工程 

Table 7.1.1に各試験に用いた合金の組成を示す．基準合金はAl-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si系合

金である．組成名が’I’のものは I-beam 試験の組成である．以下全て狙い値として，I-1 と I-4

は基準合金である．I-2 と I-5は基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %Bを添加している．I-3 と I-6は

基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %B，0.025 %Srを添加している．組成名が’DC’のものはダイカス

ト実験の組成である．DC-1は基準合金である．DC-2は基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %Bを添

加している．DC-3は基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %B，0.025 %Srを添加している．組成名が’T’

のものは半凝固状態の引張試験の組成である．T-1 と T-3は基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %B

を添加している．T-2 と T-4は基準合金に 0.08 %Ti，0.016 %B，0.025 %Srを添加している． 

新塊ベースの Al-4.5Mg-1.0Mn 系合金インゴットを Ar ガス（99.999 %，露点温度：–65 °C）

雰囲気の電気炉（炉内温度：720 ℃）で溶解した後，フラックス処理，脱ガスを行い，分析用試

料を採取した．その後，各鋳造試験を行った．試験後に分析用試料を採取し，次の組成条件

に成分調整した．その後は再度脱ガスから同様の工程を行った．脱ガス及び酸化物等の介在

物除去を目的としたフラックス処理には非 Na 系フラックスを用いた．溶湯重量に対して約

0.2 %のフラックスを溶湯に添加した．成分および水素量分析用試料を採取した．組成分析は

発光分光分析法で測定した．水素量測定について，I-beam 試験および半凝固状態の引張試

験では実験前後に採取した分析試料を不活性ガス融解－熱伝導度法（LECO）で分析した．

ダイカスト実験では実験前に採取した分析試料をランズレー法（真空抽出法）で分析した．な

お，従来報告[6]の測定結果によると，ランズレー法による測定値の方が不活性ガス融解―熱

伝導法よりも約 20 %程度高いとみられる．I-beam 試験および半凝固状態の引張試験におい

ては，水素量を変量するために，2種類の脱ガス方法を用いた（水素量を DGM2 よりも相対的

に多くする方法をDegassing method 1（DGM1），少なくする方法をDegassing method 2（DGM2）

と称す）．DGM1 は，ムライトチューブを溶湯中央まで挿入した後に，チューブから Ar ガス

（99.999 %，露点温度：–65 °C）を流量 0.5 L/min で 4分間に吹き込む方法である．DGM2は，

回転脱ガス方式の脱ガス処理である．黒鉛製回転翼を溶湯の中央まで挿入した後に，回転翼

から Ar ガス（99.999 %，露点温度：–65 °C）を流量 0.8 L/min で吹き込んだ．吹き込みと同時

にモーターによって回転翼を 750 rpmで 20 min間回転させることで脱ガスした． 
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Table 7.1.1 Alloy compositions (%).  
※1: Inert gas fusion thermal conductivity method, ※2: Vaccum fusion extraction method. 

Alloy H2 content 
(mL/100gAl) Si Mg Mn Ti B Sr Al 

I-1 

0.3※1 

0.20 4.35 0.98 0.00 0.000 0.000 Bal. 

I-2 0.20 4.22 0.98 0.07 0.002 0.000 Bal. 

I-3 0.20 4.19 0.96 0.06 0.005 0.024 Bal. 

I-4 

1.0※1 

0.20 4.28 1.00 0.00 0.000 0.000 Bal. 

I-5 0.20 4.21 0.98 0.05 0.002 0.008 Bal. 

I-6 0.20 4.20 0.98 0.05 0.001 0.029 Bal. 

DC-1 0.6※2 0.20 4.33 1.01 0.01 0.001 0.000 Bal. 

DC-2 0.5※2 0.20 4.18 0.99 0.06 0.006 0.000 Bal. 

DC-3 0.5※2 0.20 4.13 0.99 0.07 0.009 0.026 Bal. 

T-1 
1.0※1 

0.20 4.25 0.97 0.06 0.006 0.000 Bal. 

T-2 0.20 4.33 0.97 0.05 0.003 0.023 Bal. 

T-3 
0.3※1 

0.20 4.27 0.97 0.06 0.005 0.000 Bal. 

T-4 0.20 4.26 0.97 0.06 0.006 0.023 Bal. 
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7.1.2.2 I-beam鋳型重力鋳造による HTS測定方法 

Fig. 7.1.1 に示す I-beam 鋳型[2,3]を用いて凝固割れ感受性を測定した．試験片中央部を

最終凝固部とするために，鋳型の中央に幅 20 mm，厚さ 1 mm のペーパー状断熱材

（TOMBO No.5130: ニチアス(株)）を貼付した．カタログ上の最高使用温度は 1300 ℃である．

凝固割れ感受性の定量化は下記に示す Kimura ら[2]の方法を用いた． 

 𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻[%] = (𝐿𝐿crack/𝐿𝐿total) × 100 (7.1.1) 

HTSは凝固割れ感受性，Lcrackは最終凝固部に生じる凝固割れ長さ，Ltotal は試験片最終凝固

部の全周長さである．注湯温度は 720 ± 10 °C，金型温度は 200 ± 10 °C とした．各条件に対し

て 3回鋳造実験を行った．なお，各鋳造試験において中心部の断熱材は貼り変えている． 

 

 

 

 
Fig. 7.1.1 Dimensions of I-beam test mold. 
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7.1.2.3 組織観察 

結晶粒径の測定および凝固組織の元素分析を行った．観察する凝固組織は I-beam 試験

片の最終凝固部から採取した．観察面を鏡面研磨して下記に示す方法でそれぞれ観察した． 

結晶粒径の測定方法を示す．研磨面を 2 %HBF4水溶液により電解腐食した．腐食条件は，

電圧 30 V，電流量 0.1 A，腐食時間 2 分である．電解腐食後の観察面を光学顕微鏡で偏光

観察することで結晶粒径を観察した．結晶粒径の算出式を下記に示す 22)． 

 𝑑̅𝑑g = �4𝐴𝐴/𝑁𝑁g𝜋𝜋 (7.1.2) 

𝑑̅𝑑gは相当結晶粒径，A は𝑑̅𝑑gを測定する面積，𝑁𝑁gは測定面積内に存在する結晶の総数であ

る．各組成条件に対する測定面積を下記に示す．条件 I-4 は 77 mm2，条件 I-5，I-6 は 4.8 

mm2である． 

EPMA（JXA-8230: JEOL Ltd.)により面分析および点分析を行った．加速電圧は 15.0 kV，

照射電流は 20 nA である．点分析の結果と熱物性計算ソフト（JMatPro-v12.0: ThermoTech, 

Ltd.）を用いた Scheil の非平衡凝固モデル計算の結果より，凝固組織内の晶出相を同定した． 

 

7.1.2.4 高圧ダイカスト実験 

Fig. 7.1.2に示す型締力 3200 kNのVacuralダイカストマシン（VDC320t: Müller Weingarten）

を用いて，Fig. 7.1.3(a)に示す足回り部品であるロアリンクを鋳造した．キャビティ内を真空引き

することで，保持炉内の溶湯（約 720 ℃）を Φ80 mmの SKD61製射出スリーブ内に給湯した．

スリーブ充填率は 53 %である．キャビティ内の真空度は約 1.0 kPa であった．低速速度は 0.3 

m/s，高速速度は 1.9 m/s，高速切替位置は 280 mmである．鋳造圧力は 30 MPa と設定した．

Table 7.1.1に示す各組成に対して 10サンプルを取得した．添加元素が機械的性質に及ぼす

影響を調査するために，ロアリンク底部の中央（Fig. 7.1.3(a)の四角部）から Fig. 7.1.3(b)に示

す引張試験片を採取した．各組成で 10 サンプル取得した内の後半の 3 サンプルにおいて

引張試験を行った．機械的性質の目標値は 0.2%耐力が 150 MPa程度，破断伸びが 15 %程

度である．ダイカストの場合の凝固割れ感受性は，Fig. 7.1.3(a)に示す測定部Ａ（ロアリンクの

側面 4 箇所）に生じた凝固割れ長さの合計値によって評価した．測定部Ａは肉厚差と型拘束

による応力発生により凝固割れが生じやすいと推測される箇所である．各組成において 10 サ

ンプルから凝固割れ長さを測定した． 

 



155 
 

 

 
Fig. 7.1.2 Vacural die casting machine (VDC320t: Müller Weingarten). 

 
 
 
 
 
 

 
Fig. 7.1.3 (a) Photograph of lower link arm die castings, (b) Dimension of tensile test specimen. 
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7.1.2.5 半凝固状態における引張試験 

半凝固状態の真応力-真ひずみ曲線が取得可能な引張試験装置を使用した．引張試験装

置および試験方法は 4 章と同様である．Fig. 7.1.4 に試験片の寸法を示す．以下に試験方法

の概要を示す． 

1) キャビティに溶湯を注ぎ，試験片を凝固させる． 

2) 試験片の温度が引張試験温度に達したら，試験片を電動サーボシリンダにより引張る．引

張荷重はロードセルにより連続的に測定されている． 

3) 引張開始と同時に，高速度ビデオカメラを用いて引張変形の様子を撮影する．引張変形

の観察位置は Fig. 7.1.4 に示されている．引張変形の撮影は引張荷重と同期測定されて

いる． 

引張変形中の試験片表面にはデンドライトが観察される．破断部を挟むように 2 つのデンドラ

イトをマーカーとして選び，その 2 点の変位を真ひずみの算出に用いた．試験片の引張変形

は体積一定則に従うと仮定して，真応力と真ひずみは下記の式より算出した[7-12]． 

 𝜎𝜎true =
𝐹𝐹
𝐴𝐴0

(1 + 𝜀𝜀nominal) (7.1.3) 

 𝜀𝜀true = ln(1 + 𝜀𝜀nominal) (7.1.4) 

 𝜀𝜀nominal =
𝑙𝑙 − 𝑙𝑙0
𝑙𝑙0

 (7.1.5) 

ここで，σtrueは真応力，εtrueは真歪，εnominalは公称歪，F は引張荷重，A0は試験片の初期断面

積，lはマーカーとして選択した 2つのデンドライト間のゲージ長さ，l0は lの初期ゲージ長さで

ある．本研究では半凝固状態である 500 ~ 600 ℃において引張試験を行った．上記の温度域

における固相率 fsを Scheilの非平衡凝固モデルで算出した結果，fs = 0.71 ~ 0.93であった．

引張速度は 0.2 mm/s，注湯温度は 720 ℃である．本研究における半凝固状態の引張試験で

は引張開始から破断までに試験片の温度が低下する．その温度差の平均値 ΔTは-3.2 ℃（Δfs 

= +0.0066）であった．そのため，本研究で取得した力学特性は上記の温度低下（固相率増加）

の影響を平均した特性である．  
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Fig. 7.1.4 Dimensions of tensile test specimen during partial solidification. 

 

 

7.1.3  実験結果 

7.1.3.1 I-beam型重力鋳造による HTS測定結果 

溶湯内水素量を測定した結果，DGM1では 1.0 mL/100gAl，DGM2では 0.3 mL/100gAlで

あった．Fig. 7.1.5 に合金組成および水素量と HTS の関係を示す．グラフ内の値は各条件に

おける HTS の平均値である．水素量に関わらず，Ti，B 添加により HTS が低減した．Sr の添

加が HTS に及ぼす影響は，溶湯内の水素量によりそれぞれ異なる傾向を示した．0.3 

mL/100gAlの場合は，I-3（Ti，B，Sr共添加組成）の方が I-2（Ti，B添加組成）よりも HTSが高

いことがわかる．一方で 1.0 mL/100gAl の場合は，I-6（Ti，B，Sr共添加組成）の方が I-5（Ti，

B添加組成）よりも HTSが低くなった．I-6の HTSは全条件の中で最も低い．溶湯内の水素量

が 1.0 mL/100gAl 程度であれば，Sr，Ti，B の共添加により Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 合金の

HTSが低減することが示された． 

 

 
Fig. 7.1.5 Effect of both alloy compositions and hydrogen content on  

hot tearing susceptibility of the Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si alloy. 
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7.1.3.2試験片の凝固組織 

添加元素が HTS に及ぼす影響を調査するために，I-beam試験片の組織を観察した．結晶

粒径を測定した結果，I-4は 437 μm，I-5は 94 μm，I-6は 109 μmであった．Ti，B添加により

HTSが低減する理由は結晶粒の微細化によることが確認された．一方で Srの添加による結晶

粒径の変化は見られない．I-5 と I-6の面分析結果を Fig. 7.1.6に示す．Figs. 7.1.6(a)~(f)より，

凝固過程に晶出する相として Al3Mg2 相（Figs. 7.1.6(a),(d)で Mg のみ濃化する箇所），

AlMnFeSi 系化合物相（Figs. 7.1.6(b),(c),(e),(f)で Mn，Si がともに濃化する箇所），Mg2Si 相

（Figs. 7.1.6(a),(b),(d),(e)でMg と Siがともに濃化する箇所）が確認された．また Fig. 7.1.6(g)よ

り，Sr は Mg2Si 相付近で濃化していることが観察された．しかしながら，Sr の添加による擬二

元共晶相（Mg2Si + α-Al）の微細化は確認できなかった．また，Sr の添加は Al3Mg2 相や

AlMnFeSi 系化合物相の形状に影響を及ぼさなかった．以上の結果より，Al-4.5Mg-1.0Mn-

0.2Si系合金に対する Srの添加が HTSを低減する理由は，結晶粒径および晶出化合物相形

状の変化に起因しないと考えられる． 

 

 

 

 
Fig. 7.1.6 EPMA analysis of Al-4.5Mg-1.0Mn-based alloys: (a)-(c) base alloy without Sr (I-5), 

(d)-(g) base alloy with Sr (I-6). 
 

  



159 
 

7.1.3.3 高圧ダイカスト実験 

各条件における溶湯内の水素量はTable 7.1.1に示すように 0.5 ~ 0.6 mL/100gAlであった．

Fig. 7.1.7に合金組成と破断伸びの関係を示す．グラフ中のグレーのプロットは平均であり，数

値は平均値を示している．DC-3（Ti，B，Sr を共添加した組成）の破断伸びが低い 1 点を除け

ば，Sr の添加によらず 15 %程度の破断伸びが得られた．また 0.2%耐力は，Sr の添加によら

ず 140 MPa程度であった．Fig. 7.1.8(a)にロアリンクの測定部 Aに生じた割れの外観を示す．

割れの破面を SEMで観察した結果を Fig. 7.1.8(b)に示す．デンドライトが見られるため，凝固

割れであることがわかる．Fig. 7.1.8(c)に合金組成と凝固割れ長さの関係を示す．測定部 A の

割れ長さは DC-3 において最も短くなった．ロアリンクにおいては 0.5 mL/100gAl 程度の水素

量と Sr，Ti，B の添加により凝固割れ感受性が低減することが明らかになった．かつ溶湯内の

水素量が 0.5 ~ 0.6 mL/100gAlであれば，車体構造部品に要求される機械的性質を損ねない

ことも分かった． 

 

 

 

 

 
Fig. 7.1.7 Effect of alloy compositions on both fracture elongation and 0.2% proof stress of the 

Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si alloy die castings. 
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Fig. 7.1.8 (a) Image of hot tearing occurred at point A of lower link arm die castings，(b) SEM 
image of hot tearing fracture surface，(c) Effect of alloy compositions on crack length of lower 

link arm die castings. 
 

 

7.1.3.4 半凝固状態における引張強度および伸び値 

重力鋳造およびダイカストの双方において，水素量が 0.5 ~ 1.0 mL/100gAl の条件下にお

ける 0.2 %Si，0.025 %Sr, 0.08 %Ti，0.016 %Bの共添加により Al-4.5Mg-1.0Mn系ダイカスト合

金の凝固割れ感受性が低減した．しかしながら，Sr の添加により凝固割れ感受性が低減する

メカニズムは明らかではない．そこで Srの添加が半凝固状態における引張強度および伸び値

の温度（固相率）依存性に及ぼす影響を調査した． 

Table 7.1.1 に示すように，1.0 mL/100gAl の水素量を固定条件とした．Fig. 7.1.9(a)に引張

強度の温度（固相率）依存性を示す．引張強度は Eq. (7.1.3)~(7.1.5)で算出される真応力-真

ひずみ曲線における最大真応力と定義した．固相率は熱物性計算ソフト（JMatPro-v11.1: 

ThermoTech, Ltd.）を用いて Scheil の非平衡凝固モデルにより算出した．Fig. 7.1.9(a)より，
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ZST[13]（Zero-Strength Temperature, 引張強度が発生する温度）は Sr の添加に関わらず約

580 ℃（fs = 0.81）であった．また，Sr の添加に関わらず，温度（固相率）に対する引張強度の

増加率はほとんど等しい．Fig. 7.1.9(b)に伸び値の温度（固相率）依存性を示す．伸び値は引

張始めてから破断するまでの真ひずみと定義した．なお，引張試験片は最大真応力時に破断

したため，伸び値と引張強度が得られた温度はともに等しい．Fig. 7.1.9(b)より，試験温度全域

において T-1 と T-2 の伸び値は 1.0 %以下であった．Sr の添加による延性の向上は認められ

ない．また Srの添加による ZDT[14]（Zero-Ductile Temperature，延性が最も低い温度）の変化

は見られず，ともに約 555 ℃（fs ≅ 0.87）であった．上記の結果より，Srの添加は半凝固状態に

おける引張強度および伸び値に影響を及ぼさないことが判明した． 

 

 
Fig. 7.1.9 Temperature (and solid fraction) dependence of (a) tensile strength and (b) elongation 

during partial solidification (hydrogen content: 1.0 mL/100gAl). 
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7.1.3.5 半凝固状態における荷重の時間変化 

Sr の添加が引張開始から破断に至るまでの荷重の時間変化に及ぼす影響を調査した．真

応力-真ひずみ曲線による調査を行わなかった理由は，Fig. 7.1.9(b)に示すように破断時の真

ひずみが試験温度全域で 1.0 %以下と小さく，Srの添加が引張開始から破断までの力学挙動

に及ぼす影響を調査することが困難であったためである．最も割れ生じやすいと考えられる

ZDT（= 550 ℃）から引張試験を開始した． 

Fig. 7.1.10(a)に水素量が 1.0 mL/100gAl において 550 ℃から引張試験を開始した際の荷

重の時間変化を示す．0 sは引張開始したタイミングを示している．引張試験中の温度変化 ΔT

は-2.5 ℃，固相率変化 Δfsは+0.004 であった．Fig. 7.1.10(a)より，T-2（Sr を添加した組成）は

最大荷重に達するまでの時間が長いことがわかる．また T-2 の方が T-1（Sr を添加していない

組成）よりも最大荷重値が高い．0 ~ 0.5 sにおける荷重を見ると，T-2は T-1に比べて荷重が低

い．Fig. 7.1.10(b)に 0 ~ 0.5 sにおける荷重速度と時間の関係を示す．T-1は 0 sから約 0.1 s

の間に荷重速度が急激に増加することがわかる．一方，T-2 は 0 s から 0.5 s において荷重速

度が緩やかに増加した．Figs. 7.1.11(a),(b)に水素量が 0.3 mL/100gAlにおいて 550 ℃から引

張試験を開始した際の荷重と時間の関係，荷重速度と時間の関係をそれぞれ示す．引張試

験中のΔTは-2.8 ℃，Δfsは+0.005であった．Fig. 7.1.11(a)より，T-3（Srを添加していない組成）

は T-4（Srを添加している組成）に比べて 0 ~ 0.5 sにおける荷重が低いことがわかる．しかしな

がら Fig. 7.1.11(b)を見ると，Srの添加によらず 0 sから約 0.1 sの間に荷重速度が急激に増加

した．この引張開始直後に荷重速度が急激に増加する現象は，Fig. 7.1.10(b)に示す条件 T-1

と等しい．水素量が 1.0 mL/100gAlにおいて基準合金に Ti，B，Srを添加した条件で，引張開

始直後の荷重速度の増加が他の条件に比して相対的に低くなることが明らかになった． 
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Fig. 7.1.10 Time dependence of (a) load and (b) load rate  

(hydrogen content: 1.0 mL/100gAl, tensile start temperature: 550 ℃). 
 
 

 

 
Fig. 7.1.11 Time dependence of (a) load and (b) load rate  

(hydrogen content: 0.3 mL/100gAl, tensile start temperature: 550 ℃). 
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7.1.3.6 破断後試験片の内部組織 

Figs. 7.1.10(a),(b)に示した T-1，T-2の破断後試験片の内部組織を観察した．観察面は Fig. 

5 に示す最終凝固部の引張軸方向断面 A-A’である．Figs. 7.1.12(a),(b)に T-1 および T-2 の

断面 A-A’の観察結果をそれぞれ示す．Sr を添加することで，ポロシティの分布が変化するこ

とが定性的に確認された．分布が変化したポロシティは，その形状が球状であることから，水素

ガスポロシティであることが示唆された．Sr の添加による水素ガスポロシティ分布の変化を定量

的に調査するために，画像処理ソフト（Image pro® Premier J 9.2: Media Cybernetics）を用いて

ポロシティ面積率を測定した．幅 4 mm の測定範囲（Figs. 7.1.12(a),(b)に示す白い四角形）を

6 箇所設け，各測定範囲内の試験片面積に対するポロシテ面積率を求めた．組織内には水

素ガスポロシティと引張荷重によるクラックが混在している．水素ガスポロシティのみ客観的に

判別するのは困難であったため，水素ガスポロシティとクラックをどちらも測定対象とした．測定

結果を Fig. 7.1.12(c)に示す．Fig. 7.1.12(c)より，Sr を添加していない場合は破断部付近に水

素ガスポロシティが集中していることが示唆された．一方で Sr を添加した場合においては，水

素ガスポロシティが断面 A-A’の全域に分散する結果が得られた． 

 

 
 

Fig. 7.1.12 Porosity comparison at cross sections of longitudinal direction A-A’ of tensile test 
specimens with different Sr addition during partial solidification: optical micrographs of (a) T-1 

and (b) T-2, and (c) difference of percentage of porosity between T-1 and T-2. 
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7.1.4  考察 

7.1.4.1 Srの添加により凝固割れ感受性が低減するメカニズム 

従来報告[15-17]より，Srの添加がAl-Si系合金鋳物に生じる水素ガスポロシティを分散させ

ることが報告されている．半凝固状態の鋳物内における水素ガスポロシティの生成条件は下

記のように記述されている[17,18]． 

 
𝑃𝑃g ≥

2γ
𝑟𝑟
+ 𝑃𝑃𝑎𝑎 + 𝑃𝑃𝑚𝑚 − |Δ𝑃𝑃s| (7.1.6) 

Pg は溶湯中に溶存する水素原子と平衡する気泡内部の水素分子の圧力である．Pa，Pm は

それぞれ大気圧，液相内の静水圧（= ρgh）である．ΔPsは凝固の進行に伴う収縮による圧力降

下と固相の間隙を移動する際の液相の圧力損失を足し合わせたものであり，負の値をとる．

Rappaz ら[19]と Grandfield ら[20]はそれぞれ樹枝状晶，等軸晶の間隙における ΔPsの理論モ

デルを提唱している．γ，rは液相の表面張力，水素ガスポロシティの半径である．Emadi ら[21]

は，Al-7Si系合金（ASTM A356）に Sr量を変量した組成の γ を液滴法により測定し，Sr の添

加が γ を約 10%低下させることを示している．また，γ の低下が水素ガスポロシティの形成を促

進させることも実験的に示している．したがって，本研究においても Sr が γ を低下させることで

相対的に小さい液相の圧力損失|ΔPs|によって水素ガスポロシティが形成されると考えられる．

なお，Zhangら[17]は，Srにより水素ガスポロシティが分散する理由は Srを含む酸化物が溶湯

内に細かく分散するためであると推察している．かつ酸化物は水素ガスポロシティの異質核と

なることが知られている[22]．EPMA観察により Fig. 7.1.12(b)に示すガスポロシティの一部から

はAl2O3らしきものが観察されたが，Al2O3近傍から Srは検知されなかった．したがって，Al2O3

を核とするガスポロシティの形成については考察の対象から外すことにする． 

Sr の添加による水素ガスポロシティ形成時の|ΔPs|の低下が凝固割れ感受性を低減させるメ

カニズムは下記の 3つ過程によると考えられる． 

【Step 1：凝固収縮の拘束開始】 最終凝固部では凝固収縮の拘束により引張の熱荷重が生じ

る．この熱荷重は凝固割れの駆動力であることが知られている[37]．また Eq. (7.1.6)における

|ΔPs|が増加する． 

【Step 2：|ΔPs|の増加による水素ガスポロシティの形成】 Sr の添加は Eq. (7.1.6)における γ を

相対的に低下させるため，Sr を添加しない場合に比べて小さい|ΔPs|により水素ガスポロシティ

が形成しうる．そのため，Sr を添加した組成では凝固収縮が拘束された後に水素ガスポロシテ

ィがより低固相率で形成する[15-17]． 
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【Step 3：熱荷重の低下】 水素ガスポロシティによる体積膨張は最終凝固部の収縮を緩和させ

る．そのため，Sr を添加した組成では Sr を添加しない場合に比べてより低固相率で凝固割れ

の駆動力となる熱荷重が低下する．これは，Figs. 7.1.10(a),(b)で示された引張開始直後から

Srの添加によって荷重および荷重速度が低下することと整合する． 

以上の過程より凝固割れ感受性が相対的に低減したと考えられる．また，Figs. 

7.1.12(a)~(c)より，Sr の添加は Al-Mg 系合金鋳物の水素ガスポロシティを分散させることが示

された．Fig. 7.1.12(a)の白矢印に示されるように，Srを添加しない場合は水素ガスポロシティが

破断部近傍に集中的に分布するため，各ポロシティが連結して凝固割れが進展することがわ

かる．そのため，Sr による水素ガスポロシティの分散はポロシティ連結による凝固割れの進展

を妨げることによっても凝固割れ感受性の低減に寄与したと考えられる． 

 

7.1.4.2凝固割れ感受性低減に寄与する水素量の範囲 

Si，Sr，Ti，Bの共添加によりAl-4.5Mg-1.0Mn系合金ダイカストの凝固割れ感受性を低減さ

せるためには溶湯内に一定の水素量が必要であることがわかった．しかしながら，水素ガスポ

ロシティは実部品の機械的性質に影響を及ぼす．そのため，凝固割れ感受性の低減を発現さ

せるために必要な水素量を調査する必要がある．Kitaoka ら[23]は，Al-5％Mg 合金（JIS 

AC7A, ASTM A514に相当）の初晶 α-Al相内の水素の固溶限と冷却速度の関係を実験的に

取得している．水素量が固溶限以上の場合，凝固の進行に伴い初晶 α-Al 相から液相に対し

て過飽和な水素が排出されるため液相内の水素濃度は増加する．また，冷却速度が増加す

るほど，固溶限が高くなることが示唆されている．各試験法における水素の固溶限を調査する

ことで，凝固割れ感受性の低減に必要な水素量を検討する． 

本研究の引張試験および I-beam 試験の液相線温度から固相線温度までの冷却速度はそ

れぞれ 0.6 K/s，3.9 K/s であった．ダイカストにおける冷却速度は約 100 K/s と言われている

[24]．各試験に対する水素の固溶限を Kitaoka らの実験結果より同定した結果，引張試験は

0.3 mL/100gAl，I-beam試験は 0.35 mL/100gAl，ダイカストは約 0.36 mL/100gAlであった．各

試験の水素の固溶限はすべて 0.3 mL/100gAlを超えることがわかる．本研究において水素量

が 0.3 mL/100gAl の場合は Sr の添加による凝固割れ感受性の低減および荷重速度の低下

が見られなかった．これらの結果より，Sr を添加することで凝固割れ感受性を低減させるため

には，初晶 α-Al 相内の水素の固溶限よりも多い水素量が必要であることが示唆された．鋳造

条件と水素の固溶限の関係に関して，重力鋳造とダイカストでは冷却速度が一桁以上異なる
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ためダイカストの方が固溶限は相対的に高いと推察される．しかしながら Kitaoka らの結果より

水素の固溶限を同定すると，両鋳造条件の固溶限はほとんど等しいことが明らかになった．水

素の固溶限がほぼ同様であるために，I-beam 試験およびダイカストにおいて共に溶湯内の水

素量が 0.5 ~ 1.0 mL/100gAl程度で Si，Sr，Ti，Bの共添加により凝固割れ感受性が低減した

と理解できる．また Fig. 7.1.6 より，0.5 ~ 0.6 mL/100gAl程度の水素量であれば 15 %程度の破

断伸びを得られることが明らかになっている．以上のことから，水素量を 0.5 ~ 0.6 mL/100gAl

程度とした条件で Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 系合金に 0.025 %Sr，0.08 %Ti，0.016 %B を共添

加すれば，ダイカストにより 15 %程度の破断伸びと相対的に低い凝固割れ性を有する車体構

造部品が得られることが示唆された． 

 

7.1.5  小括 

高延性と低凝固割れ感受性を両立する車体用の非熱処理 Al-Mg-Mn 系ダイカスト合金の

組成を検討した．従来までに凝固割れ感受性を低減させるため Siを 1.0 %以上添加する合金

組成が報告されているが，自動車構造部品の要求する延性を満たさないことが懸念された．

そこで本研究では，高延性を維持するために Si 量を 0.2 %としつつ，割れ感受性を相対的に

低減させることを目的とした．上記の実現に対して，0.2 %Si と Ti，B，Sr の共添加かつ溶湯内

の水素量に着目した．Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si系合金に対する Ti，B，Srおよび溶湯内の水素

の変量が割れ感受性と機械的性質に及ぼす影響の調査を行った．結果を下記にまとめる． 

(1)  重力鋳造およびダイカスト試作において，0.5~1.0 mL/100gAl の水素量に対する

0.025 %Sr, 0.08 %Ti，0.016 %Bの共添加により凝固割れ感受性が相対的に低減すること

がわかった．また試作した足回り部品であるロアリンクは車体構造部品が要求する機械的

性質(0.2%耐力：140 MPa，破断伸び：15 %）を満足することが示された． 

(2)  本研究において Sr 添加により凝固割れ感受性が低減したメカニズムは，凝固収縮が拘

束された後，Srを添加しない場合に比べてより低固相率で水素ガスポロシティが形成され

ることで，引張の熱荷重が低下したためであることが示唆された． 

(3)  上記の凝固割れ感受性低減メカニズムを発現させるためには，初晶 α-Al相内の水素の

固溶限よりも多い水素量が必要であることが示唆された．0.5 ~ 0.6 mL/100gAl程度の水

素量において Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 系合金に 0.025 %Sr，0.08 %Ti，0.016 %Bを共添

加すれば，高圧ダイカストにより 15 %程度の破断伸びと低い凝固割れ性を有する車体構

造部品が得られる可能性が示された．  
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7.2  流動凝固熱応力連成解析を用いた Al-Mg 系ダイカスト合金製ロアリンクに生じ

る凝固割れ予測 

 

7.2.1  緒言 

2.1 節で示したように生産現場においては操業条件の最適化による凝固割れの防止が望ま

れており，流動凝固熱応力連成解析による凝固割れ予測のニーズが高まっている． 

7.1 節で試作したロアリンクの凝固割れ測定箇所とその箇所における凝固割れ長さの平均

値を Fig. 7.2.1 に示す．オーバーフロー側の箇所 4 で最も割れやすく，次いで箇所 1 が割れ

やすいことがわかる．箇所 2 と 3においては割れが生じていなかった． 

2.5 節で示したように，実験的根拠に基づく構成モデルを用いた解析により，非熱処理型

Al-4.5Mg-1.0Mn系合金製ロアリンクの凝固割れ位置の予測を試みる．ProCASTにより流動凝

固熱応力連成解析を実施する．従来報告[25]に基づいて，相当塑性ひずみの温度依存性と

半凝固状態の延性曲線の関係より凝固割れ予測を行う．この延性曲線よりも相当塑性ひずみ

が大きくなれば凝固割れが発生すると判断できる．上記の予測結果に対して Fig. 7.2.1に示す

ロアリンクの凝固割れ発生箇所と比較する． 

 

 
Fig. 7.2.1 Occurrence of hot tearing in lower link die castings; (a) measurement points, and 

(b) crack length at each point.  
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7.2.2  解析手法 

ProCAST（ESI Group, Visual-Cast 12.0）により，流動凝固熱応力連成解析を実施した．要素

の種類は四面体 1 次であり，解析モデルはロアリンクと SKD61 製金型，プランジャー，スリー

ブで構成されている．メッシュの総数は約 1000 万である．ソルバーには下記に示す弾粘塑性

構成モデルが与えられている． 

 𝜀𝜀total = 𝜀𝜀elastic + 𝜀𝜀plastic + 𝜀𝜀visco (7.2.1) 

 𝜀𝜀elastic = 𝜎𝜎/𝐸𝐸 (7.2.2) 

 𝜎𝜎 = 𝜎𝜎0 + 𝐻𝐻𝜀𝜀plastic (7.2.3) 

 𝜀𝜀v̇isco = 𝑘𝑘𝜎𝜎𝑛𝑛 (7.2.4) 

ここで εtotal，εelastic，εplastic，εviscoはそれぞれ全ひずみ，弾性ひずみ，塑性ひずみ，粘性歪である．

E，H，σ0 はそれぞれヤング率，硬化係数，降伏応力である．固相線温度以上においては，加

工硬化に寄与する塑性ひずみは生じないと仮定できるため，硬化係数 H および降伏応力 σ0

はゼロとなるように設定した．Eq. (7.2.2)に示すヤング率 Eは熱物性計算ソフト（JMatPro-v12.0: 

ThermoTech, Ltd.）による計算値を用いた．Eq. (7.2.4)における粘性特性の k値及び n値は半

凝固状態における引張試験より実験的に取得した（Fig. 7.2.2）．実験方法は 7.1.2.5 次と同様

である．鋳物の熱物性は JmatProの計算値を用いており，その他の金型，プランジャー，スリー

ブはプリセットされたデータを使用した．鋳物の材料パラメータを Fig. 7.2.3 ~ Fig. 7.2.5に示す． 

解析初期条件は鋳造条件と同様にした．スリーブへの給湯温度は 700 ℃，初期スリーブ充

填率は 40 %，初期金型温度は 200 ℃，キャビティ内の真空度は 1.0 kPaである．射出条件は，

低速速度 0.3 m/s，高速速度 1.9 m/sであり，低速高速切替タイミングは低速開始から 0.93 sで

ある．構成部品間の界面熱伝達係数の設定値を Table 7.2.2 に示す．なお本解析では，鋳物

の凝固収縮により鋳型間でエアギャップが生じるよう形状連成されている．エアギャップが生じ

た際の熱伝達係数 hの変化はソルバー内で次式のように与えられている． 

 ℎ =
1

1/ℎ0 + 𝑅𝑅Gap
 (7.2.5) 

h0は初期熱伝達係数，RGapはエアギャップ長さである． 

凝固割れ発生の判断基準として半凝固状態の延性曲線を用いた．ここで延性曲線とは金

属が破断するときの臨界ひずみの温度依存性のことである．解析で得られる相当塑性ひずみ

が半凝固状態の延性曲線を上回るか否かで凝固割れが生じたか否かを判断する．Fig. 7.1.11

に示す半凝固状態の延性曲線の実験値を用いている． 
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Fig. 7.2.2 Temperature dependences of viscous properties obtained by tensile tests during partial 

solidification; (a) neff-value and (b) k-value. 

 
Fig. 7.2.3 Temperature dependences of elastic parameters calculated by JmatPro; (a) young’s 

modulus, (b) poisson’s ratio, and (c) average expansion coefficient. 
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Fig. 7.2.4 Temperature dependences of plastic parameters; 

(a) yield stress and (b) strain hardening coefficient. 

 
Fig. 7.2.5 Temperature dependences of (a) thermal conductivity, (b) density, and (c) enthalpy 

calculated by JmatPro. 
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Table 7.2.2 Heat transfer coefficients for the analysis of the HPDC. 
Contact 

pair 
mold-
sleeve 

sleeve-
plunger 

casting- 
mold 

casting-
sleeve 

casting-
plunger 

Temperature, ℃ all temp. all temp. before filling → after filling all temp. all temp. 

HTC, W/m2K 2000 1000 2000 → 20000 2000 2000 

 
 
7.2.3  結果と考察 

Fig. 7.2.6 に箇所①の温度が 580 ℃（固相率 0.82）における相当塑性ひずみのコンター図

を示す．またロアリンク試作品の各測定箇所における外観写真の代表例を併記する．Fig. 

7.2.6 より，箇所①~④では相当塑性ひずみが相対的に蓄積しやすいことが示唆された． 

Fig. 7.2.7 に各測定箇所における相当塑性ひずみの温度依存性を示す．Fig. 7.2.7 を見る

と，箇所①と④の方が箇所②と③に比べて相当塑性ひずみが立ち上がり始める温度が高く，

また 600 ℃ < T < 500 ℃において相当塑性ひずみが相対的に大きいことがわかる．しかしなが

ら，500 ℃ < T < 450 ℃（固相線温度）においては箇所②と③の方が相当塑性ひずみが大き

い．相当塑性ひずみの温度依存性のみで凝固割れ発生傾向を予測すると，600 ℃ < T < 

500 ℃では箇所①と④が割れやすく，500 ℃ < T < 450 ℃（固相線温度）においては箇所②と

③の方が割れやすいと読み取れる．しかしながら実際には箇所①と④においてのみ凝固割れ

が発生している．したがって，凝固割れクライテリアを用いずに実際の凝固割れ位置を予測す

ることは困難であることが示唆される． 

Fig 7.2.7 に凝固割れクライテリアとして用いる半凝固状態の延性曲線を併記する．箇所①

から④のすべてにおいて相当塑性ひずみが延性曲線を上回っているが，凝固割れが発生し

た箇所①と④の方が発生しなかった箇所②と③に比べて相当塑性ひずみが延性曲線を上回

る温度が相対的に高くなる傾向が得られた．したがって，箇所①と④の方が凝固初期段階で

凝固割れ発生リスクが高いことがわかる．以上のように，延性曲線をクライテリアとして相当塑

性ひずみとの交点を調査すれば，ダイカスト時に凝固割れが発生しやすい位置を予測できる

可能性が示唆された． 

 



173 
 

 

Fig. 7.2.6 Contour map of the effective plastic strain. 

 

 
Fig. 7.2.7 Temperature dependence of effective plastic strain. 
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7.2.4  小括 

実験的根拠に基づいた構成モデルを用いた流動凝固熱応力連成解析によって，Al-

4.5Mg-1.0Mn 系合金製ロアリンクに生じる凝固割れの予測を試みた．解析で得られた相当塑

性ひずみの温度依存性と半凝固状態の延性曲線の関係から凝固割れを予測した．粘性構成

モデルおよび延性曲線は半凝固状態の合金の引張試験によって実験的に取得している．予

測の結果，凝固割れが発生した箇所では，相当塑性ひずみが延性曲線を上回る温度が相対

的に高くなる傾向が示された．以上より，実験的根拠に基づく構成モデルを用いた凝固割れ

予測により，ダイカスト時に凝固割れが発生しやすい位置を予測できる可能性が示唆された． 

 
7.3  結言 

高延性を維持しつつ，凝固割れ感受性が相対的に低い自動車構造部品用非熱処理型Al-

Mg-Mn 系ダイカスト合金の開発およびダイカスト品に生じる凝固割れ発生位置を実験的根拠

に基づいた構成モデルを用いた流動凝固熱応力連成解析で予測することを試みた． 

合金開発の結果，Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 系合金に対して 0.025 %Sr，0.08 %Ti，0.016 %B

を共添加すれば，高延性（15 %程度の破断伸び）を維持しつつ，相対的に低い凝固割れ性を

有する車体構造部品が得られる可能性が示された．上記の合金組成で凝固割れ感受性を低

減させるためには，初晶 α-Al 相内の水素の固溶限よりも多い水素量が必要であることが示唆

され，本研究においては 0.5 ~ 0.6 mL/100gAl程度の水素量が必要であることが実験的に示さ

れた．上記の組成の凝固割れ感受性が相対的に低い理由は，「Sr 添加により添加しない場合

に比べてより低い固相率で水素ガスポロシティが形成されることで，引張の熱荷重が低下した

ため」であることが示唆された． 

凝固割れ予測の結果，ダイカスト試作において凝固割れが発生した箇所では，相当塑性ひ

ずみが延性曲線を上回る温度が相対的に高くなる傾向が示された．実験的根拠に基づく構

成モデルを用いた凝固割れ予測によってダイカスト時に凝固割れが発生しやすい位置を予測

できる可能性が示唆された． 
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第 8章 総括 

 

8.1  本論文の総括 

低コストと CO2 排出量削減を達成しつつ要求される機械的性質を満足するためにアルミニ

ウム合金の組成は多様化している．しかしながら，それに伴い鋳造時に生じる凝固割れ欠陥

の発生リスクは高まっている．また Shape casting では，実際に鋳造して製品を作りこむ工程か

ら設計段階で製品形状と製造プロセスの双方を作りこむ開発工程に移行しつつある．そのた

め，鋳造時に生じる凝固割れ欠陥を流動凝固熱応力解析によって未然に予測して対策するこ

とが望まれている．しかしながら，実験的根拠のある粘性構成モデルを用いた熱応力解析によ

る凝固割れ予測の試みは少なく，また種々の実用合金に対して粘性特性を実験的に取得す

ることは困難である．「熱応力解析による凝固割れ予測のための要素技術」としてアルミニウム

合金の半凝固状態における力学挙動の支配因子を解明することが研究課題群であった． 

 本論文では，自動車用アルミニウム合金の鋳造時に生じる凝固割れ欠陥の予測とそれに基

づいた防止に関する研究を行った．アルミニウム合金製鋳物に生じる凝固割れ欠陥予測に対

する複数の「要素技術研究開発」から「ダイカスト試作品を用いた予測」まで一貫して取り扱っ

た．各章における結論と研究成果の活用について以下に記す．  

 

第 1章  本研究の社会的背景 

 本研究の社会的背景を述べた．合金組成の多様化にともなう凝固割れ発生リスクの増加に

対して，FEMによる凝固割れ欠陥予測とそれに基づく防止が望まれていることを述べた． 

 

第 2章  従来研究 

 (1)熱応力解析による凝固割れ欠陥の未然予測とそれに基づく防止，(2)合金元素がアルミ

ニウム合金の凝固割れ感受性に及ぼす影響に関する従来文献をレビューした．それにより，

研究課題群を抽出した．  

 

第 3章  半凝固状態における粘性特性の冷却速度依存性と微視損傷の影響 

半凝固状態の粘性特性の冷却速度依存性および微視損傷の影響を明らかにした．Al-

5mass%Mg合金を供試材料として，冷却速度 1 K/s と 5 K/sの 2条件における半凝固状態の
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引張試験を行った．ひずみ速度変量引張試験法と Matsushita らの手法の 2 手法を用いて粘

性特性をそれぞれ取得した．冷却速度および取得方法の変化が半凝固状態の Al-

5mass%Mg合金の粘性特性に及ぼす影響を下記にまとめる． 

【微視損傷の影響】 

ひずみ速度変量引張試験法で得られる粘性特性は，真応力-真ひずみ曲線の流動応力

時において試験片内部で微視損傷が発生する場合に，Matsushita らの手法で得られる

粘性特性と異なる値を示す．これは微視損傷の発生によって真ひずみ速度が増加するこ

とに起因する．熱応力解析に実装する粘性特性の取得手法は，解析対象内部の損傷状

態に留意して，決定する必要があることが示唆された． 

【冷却速度の影響】 

ひずみ速度変量引張試験法で取得した Al-5mass%Mg 合金の粘性特性の冷却速度依

存性は粒界のMg元素の偏析に支配的であることが実験的に示めされた．0.24 ~ 1 K/sの

範囲において，冷却速度によるミクロ偏析の促進を考慮した固相率計算モデル（Clyne-

Kurz モデル）を使用すれば粘性特性が予測できることが示唆された．一方で，Matsushita

らの手法で取得した損傷の影響がほとんどない粘性特性は冷却速度による差がほとんど

なかった．これは本章で実施した 1 K/s と 5 K/sの凝固過程の組織においてMg元素のミ

クロ偏析の程度がほとんど等しく，固相率に差が生じなかったためだと考えられる．  

第 3章で得られた研究成果の活用 

 解析対象内部の損傷状態に留意して粘性特性の取得方法を決定する必要があることが

示唆された． 

 粘性特性の冷却速度依存性については，冷却速度によるミクロ偏析の促進を考慮した固

相率によって予測手法を数式化できる可能性が示された． 

 

第 4章  凝固過程における固相結合が半凝固状態におけるアルミニウム合金の粘性特性に 

及ぼす影響 

 半凝固状態における粘性特性の合金系を超越した支配因子を実験的に明らかにした．半凝

固状態における引張試験により Al-5mass%Mg合金および Al-2mass%Cu合金の粘性特性を

取得した．支配因子として着目した固相結合率 fscは Campbellの理論モデルにより算出した．

固相結合率の算出に必要な二面角 θは実験的に決定した．粘性特性（m値）と固相結合率の

関係を調査した結果，合金系に依らず，下記の統一的な挙動を示すことが示唆された． 



178 
 

【合金種の影響】 

[Stage 1：初晶 α相同士の結合が開始する前の段階（fsc = 0）] 

固相同士の直接接触がなく連続的に液相が粒界に存在する時には，変形機構が液膜潤滑

滑りであるため，引張強度は発生せず m値は下記の値を示す． 

{𝑓𝑓sc = 0} 𝑚𝑚 = 1 (8.1) 

[Stage 2：初晶 α相同士の結合が増加する段階（0 < fsc < fsc|eut.st）] 

初晶 α相同士の結合が増加する領域は，変形機構が液膜潤滑すべりから高温固体状態の

変形へ遷移する領域である．その領域における m 値は固相結合率の増加に比例して減少

することが明らかになった．したがって，Stage 2 における m 値の変化は，合金系に依らず，

下記の線形複合則に従う． 

�0 ≤ 𝑓𝑓sc < 𝑓𝑓sc|eut.st� 𝑚𝑚 = 𝑚𝑚solid ∙ �
𝑓𝑓sc

𝑓𝑓sc|eut.st
�+𝑚𝑚liquid ∙ �1−

𝑓𝑓sc
𝑓𝑓sc|eut.st

� (8.2) 

msolidおよび mliquidはそれぞれ fsc = 0における m値，fsc = 0における m値（Eq. (8.1)）である．

fsc|eut.stは共晶凝固開始時の初晶 α相同士の結合率である．任意のアルミニウム合金の msolid

と固相結合率の温度（固相率）依存性が既知であるならば，合金系に依らず，Eq. (8.2)を用

いて Stage 2における m値を予測できることが示めされた． 

[Stage 3：共晶凝固により固相結合が増加する段階（fsc|eut.st ≤ fsc < 1）] 

凝固末期の共晶凝固過程においては，共晶凝固による固相結合率の増加は m値にほとん

ど影響を及ぼさないことが明らかになった． 

�𝑓𝑓sc|eut.st ≤ 𝑓𝑓sc < 1� 𝑚𝑚 ≅ 𝑚𝑚solid (8.3) 

[Stage 4：固相線直下の高温固体状態(fsc = 1)] 

液相線温度から降温させた場合（すなわち実際の鋳造と同様な温度履歴）の固相線直下

(fsc = 1)における m値は，室温から昇温させた高温固体状態の m値と一致することが示唆さ

れた．したがって，先に提案した Stage 2および Stage 3におけるm値の予測手法（Eqs. (8.2)

および(8.3)）に用いる msolidは，液相線温度から降温させた Stage 4 における引張試験で得

る必要なく，従来までに取得されてきた高温固体状態の msolid を用いれば良いことが示唆さ

れた． 

上記の結果より，m 値の支配因子は固相結合率である可能性が示唆された．また半凝固状態

における ln k値の変化に関しては，固相率や固相結合率よりもアレニウス則に支配的であるこ

とが実験的に示唆された． 
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第 4章で得られた研究成果の活用 

 任意の 2元系アルミニウム合金の半凝固状態における Norton則のm値は固相結合率を

変数とする Eqs. (8.1)~(8.3)により簡易的に予測できることが示唆された． 

 任意の 2元系アルミニウム合金の半凝固状態におけるNorton則の k値はアレニウス則に

より予測できることが示された． 

 

第 5章  固相結合を主因子とした数理モデルに基づく有限要素解析による半凝固状態のア

ルミニウム合金の粘性特性取得とその有効性の検証 

実験を行わずして半凝固状態の粘性特性（Norton則における neff（= 1/m）値と k値）を取得

する手法の構築を行った．合金系を超越した支配因子である固相結合を主因子とした簡易的

な組織モデリング手法を構築した．この手法は Campbell 数理モデルに基づいており，固液界

面の二面角 θが既知ならば，任意の合金系の半凝固状態における等軸組織を模擬できる．本

研究では微細等軸晶を持つ Al-5mass%Mg合金（θ = 39 °）と Al-2mass%Cu合金（θ = 12.5 °）

を解析対象とした．本手法の解析値は，実組織に基づいたモデルを用いた Takatori らの解析

値および実験値と比較した．その結果を下記にまとめる． 

[解析モデルの影響] 

固相結合を主因子とした本手法の解析値は実組織に基づく Takatori らの手法とほとんど

一致した．このことから，半凝固状態の力学特性を有限要素法で解析する際には，モデ

ルに対して固相結合率を考慮する必要があることが示唆された． 

[本手法の有効性の検証] 

本手法の解析値と実験値は良い相関を示すことが示唆された．しかしながら，0.5 < m < 

1.0 において，本手法および Takatori らの m 値の解析値が実験値より下回る結果が得ら

れた．これは，解析において材料界面のすべり変形をモデル化できず，実際の組織に比

べて解析モデルが粘性変形しにくいためだと考えられる．  

第 5章の研究成果の活用 

 半凝固状態の組織の解析モデルに対して凝固過程における固相結合を考慮する必要が

あることが示唆された． 

 第 5章で提案した手法を用いれば，実験を行わずして微細等軸晶を持つアルミニウム合

金の半凝固状態における粘性特性を取得することができる． 

  



180 
 

第 6章  金属間化合物相を考慮した固相結合が Al-Mn-Cu系合金の半凝固状態における 

力学特性および凝固割れ感受性に及ぼす影響 

第 6 章では，Al-Mn-Cu 系合金に対する Fe-rich IMC 相量の増加が凝固割れ感受性およ

び半凝固状態の引張強度 σmaxに及ぼす影響を解明した．従来文献では，Fe-rich IMC相が力

学特性に及ぼすメカニズムとして「IMC相による初晶 α相同士の補助的な結合」が指摘されて

いたが，実験的には明らかではなかった．そこで本章では，Fe 量の異なる Al-Mn-Cu 系合金

の凝固過程における固相結合率の変化と凝固割れ感受性および半凝固状態の引張強度との

関係を調査した．固相結合率は Campbell モデル fsc Campbell と本研究で開発した Fe-rich IMC

相を考慮したモデル fsc IMCより決定した．下記に調査結果をまとめる． 

【金属間化合物相の影響】 

Al-Mn-Cu 系合金に対する Fe 量の増加は，半凝固状態における引張強度を向上させる

ため，凝固割れ感受性を低減させられることが実験的に明らかになった．Fe 量増加により

半凝固状態の引張強度が向上したメカニズムは，初晶 α 相同士の結合を促進する Fe-

rich IMC 相の晶出量が増加するためである．Fe 量の異なる Al-Mn-Cu 系合金の半凝固

状態における引張強度は，本研究で開発した Fe-rich IMC 相を考慮した固相結合率 fsc 

IMCによって互いに一致することが明らかになった．すなわち，Feを変量したAl-Mn-Cu系

合金の引張強度の支配因子は fsc IMCであることが示唆された． 

第 6章の研究成果の活用 

 粒界で初晶 α相同士の結合を補助するもしくは引張荷重を負担する金属間化合物相が

晶出するアルミニウム合金の構成モデルや凝固割れクライテリアを数式化する場合には，

支配因子である金属間化合物相を考慮した固相結合率 fsc IMCを考慮する必要があること

が示唆された． 

 

第 7章  高延性と低凝固割れ感受性を両立した自動車構造部品用非熱処理型 Al-Mg-Mn 

系ダイカスト合金の開発 

高延性と低凝固割れ感受性を両立する車体構造部品用の非熱処理 Al-Mg-Mn系ダイカス

ト合金を開発した．非熱処理で高延性を有する Al-Mg 系合金を車体構造部品に適用するニ

ーズがある．しかしながら，凝固割れ欠陥が生じやすいことが課題である．これまでは割れ欠

陥抑制のために Si が 1.0 %以上添加されていたが，部品によっては要求される延性を満たさ

ない可能性が懸念された．本研究は，従来よりも微量な Si（0.2 %程度）と Sr を共添加すること
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で，高延性と低凝固割れ感受性を両立する合金の開発を目的とした．基準組成（Al-4.5Mg-

1.0Mn-0.2Si 系合金）に対して Ti，B，Sr および溶湯内水素の変量が凝固割れ感受性と機械

的性質に及ぼす影響を調査した．足回り部品ロアリンクによりダイカスト試作評価をした．最終

的に流動凝固熱応力解析により凝固割れ欠陥予測を試みた．これらの結果を下記にまとめる． 

[添加元素（Si, Sr, Ti, B）が Al-Mg系合金の凝固割れ感受性及び機械的性質に及ぼす影響] 

高延性と低凝固割れ感受性を両立する合金組成として，Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si 系合金

に 0.025 %Sr，0.08 %Ti，0.016 %Bを共添加した組成が示唆された．I-beam鋳型重力鋳

造試験およびダイカスト試作において，溶湯内水素量が 0.5 ~ 1.0 mL/100gAl の条件下

で凝固割れ感受性が相対的に低減することが示された．またダイカスト試作品は要求さ

れる機械的性質(0.2%耐力：140 MPa，破断伸び：15 %）を有することが明らかになった． 

[凝固割れ感受性低減のメカニズム] 

本研究において Sr の添加により凝固割れ感受性が低減したメカニズムは，凝固収縮が

拘束された後，Srを添加しない場合に比べてより低固相率で水素ガスポロシティが形成さ

れることで，引張の熱荷重が低下したためであると考えられる．メカニズムを発現させるた

めには，初晶 α-Al 相内の水素の固溶限よりも多い水素量が必要であることが示唆された．  

[流動凝固熱応力解析による凝固割れ欠陥予測] 

流動凝固熱応力連成解析によりロアリンクに生じる凝固割れ欠陥の発生位置の予測を試

みた．解析の結果，凝固割れが発生した箇所では他箇所に比べて相当塑性ひずみが延

性曲線を上回る温度が高いことが示された．これは凝固比較的初期から割れ欠陥発生リス

クが高いことを意味する．以上のように実部品に生じる凝固割れ発生位置を予測できること

が示唆された． 

第 7章で得られた研究成果の活用 

 0.5 ~ 0.6 mL/100gAl 程度の水素量において開発合金（Al-4.5Mg-1.0Mn-0.2Si-0.025Sr-

0.08Ti-0.016B）を高圧ダイカストすれば，15 %程度の破断伸びを維持しつつ，相対的に

低い凝固割れ性を有する車体構造部品が得られることが示された． 

 延性曲線をクライテリアとして相当塑性ひずみと交じわる温度を調査することで，ダイカス

ト時に凝固割れが発生しやすい位置を予測できることが示唆された． 

 

第 8章 

 各章で得られた結果をまとめた． 
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8.2  今後の展望と課題 

「凝固割れ欠陥予測のための要素技術開発」 

本論で報告した「凝固割れ欠陥予測のための要素技術」は，半凝固状態の合金が有する

粘性挙動の支配因子を実験的に明らかにし，種々のアルミニウム合金の半凝固状態における

粘性特性を簡易的に予測または取得する手法を提案するものである．この研究成果は，粘性

特性を取得する実験工数の削減，すなわち凝固割れ予測解析の実施に至る期間短縮に貢献

するものであり，加えて半凝固状態の引張試験が行えない研究機関が粘性特性を簡易的に

取得することに貢献するため，弾粘塑性解析による凝固割れ予測を産業界全体に普及させる

ことに貢献するものであると考えている． 

これからは，鋳物の大型化，複雑化や合金組成の多様化が進められ，それに伴い凝固割

れの発生リスクがより一層高まることが予想される．また第 1 章で述べたように，設計段階から

製品形状と生産プロセスの双方を作りこむ開発プロセスが主流になることも予想される．このよ

うな時流の中で，本研究で開発した要素技術を活用することで凝固割れ欠陥の未然予測の効

率化と迅速化を可能とする，ひいては自動車部品開発スピードの迅速化が実現すると考えて

いる． 

「実機ダイカスト品の凝固割れ欠陥予測」 

本論で報告した「実機ダイカスト品の凝固割れ欠陥予測」第 7章で開発した非熱処理型Al-

Mg 系ダイカスト合金は，従来の Al-Si 系合金に比して熱処理コストが不要なため，比較的廉

価な車種の車体構造部品に対する適用が見込める． これにより，自動車からの CO2 排出量

を削減できると考えている．2023 年現時点では，本開発合金を本来のターゲット部品であるス

トラットハウジング（ショックタワー）に適用する試作実験を実施している． 

本開発合金の残課題としてリサイクル性がある．アルミニウム合金は，新塊の製造時にかか

る電力量（約 15000 kWh/ton）がリサイクル時にかかる電力量（約 500 kWh/ton）の約 30倍であ

ることが知られている．自動車のカーボンフットプリントの観点から，工場内および市中内リター

ン可能なリサイクル性を持つ自動車用アルミニウム合金が望まれている．リサイクル時に混入

不可避な元素である Feなどの許容範囲を拡大することができれば，自動車部品に対するアル

ミニウム合金の適用範囲がさらに拡大することが期待され，それによる自動車の軽量化と CO2

排出量の削減を実現できると期待している． 
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