
	1	 はじめに
二元系以上の実用合金の凝固では多相凝固が生じることが

一般的であり、生成する組織が合金材料の機械的特性を規定
するので、合金の凝固過程での多相成長の機構を理解するこ
とは重要である。一般に実用合金の凝固過程で重要な多相成
長は次のように分類される。1.固相－気相成長（ガス気孔）、
2.共晶成長、3.包晶成長、4.偏晶成長。今回は紙数の関係で、
共晶成長と包晶成長について概略を解説する。多相凝固に関
しては多くの優れた教科書 1－9）中に記載されているので、詳
細はそれらを参照されたい。

	2	 共晶成長
共晶（eutectic）の語源はギリシャ語でeu＋ tektos（容易に

＋溶ける）で、実用合金の多くは共晶合金である。共晶合金
は鋳物、ろう付などで重要な役割を演じるが、その理由は共
晶合金には次の特徴があるからである。

1.融点が低く、2.粘性が低いので鋳造性に優れる。3.第2相
あるいは第3相の晶出で機械的特性が向上する。また、共晶
合金は天然の複合材料と称されることもあり、さらに通常の
複合材料とは異なり、リサイクル時には溶解するだけで元の
組成の液相にもどすことが出来るので、SiCのような強化繊
維材の処理に困ることがなく、エコ材料としても期待されて
いる。

2.1　共晶組織の分類
多相凝固が共晶合金の特徴であり、現在までに最大4相が

共存する共晶組織が報告されている。しかし実用上重要な共
晶合金の大部分が2相合金であるので、ここでは2相成長に
限定する。現在までにその形態に基づいて多くの共晶組織の
分類法の提案が行われており、少し煩雑で統一的な分類法は

存在しないように思われる。ここでは共晶の成長機構に基づ
いて分類する。共晶の成長機構は次の二つに大別される。

1）カップル成長（coupled growth）
2）分離共晶成長（divorced growth）

1）のカップル成長は2相相互間で拡散による溶質のやりとり
を行い、助け合って成長するケースで、2）の分離共晶は一つ
の相の体積分率が極めて小さいケースで生じる現象で、2相
が勝手に成長するケースを指す。本解説では紙数の関係で、
カップル成長について説明する。上記の分類に加えて、共晶
の成長形態から規則共晶と不規則共晶組織という分類が一般
に行われている。1）のカップル成長共晶の形態を規定する
因子として次の分類も良く用いられている。

Ⅰ：非ファセット／非ファセット共晶（nf/nf）
Ⅱ：非ファセット／ファセット共晶（nf/f）
Ⅲ：ファセット／ファセット共晶（f/f）

ⅠとⅡは実用合金でよく見られる組み合わせであり、Ⅲは実
例が少なくあまり研究されていない。形態がファセットにな
るか、非ファセットになるかの基準は溶融エントロピーで、
無次元化エントロピー ΔS/R（Rは気体定数）が一般に2以下
で非ファセット、2以上でファセットになる。共晶の形態を
規定するもう一つの要因は2相の量比である。図1に示すよ
うにnf/nfで量比が0.5：0.5に近ければ規則形態の層状組織

（Regular lamellar）が一般に形成する。（代表例はPb-Sn系）
経験則ではあるが、第2相の量が0.28以下では繊維状になる。
もし相の一つがファセットであれば（nf/f）、形状は一般に不
規則形状となる。両相の体積比が近い場合には不規則形状の
層状となり、第2相の量が比較的少ない場合にはファセット
形状の繊維状組織となる。第二相の量が少ない場合の形態を
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規定するのは2相間の界面エネルギーで、界面エネルギーを
最小にする方位関係が成立し、共晶形態が規定される。

2.2　共晶のカップル成長
図2に非ファセット／非ファセットで共晶反応が生じる仮

想的なA-B二元系合金状態図を示す。共晶相が核生成、成長
するためには過冷が必要で、CEの共晶組成の液相が共晶温
度から過冷した状態を考える。この状態ではα相もβ相もそ
れぞれの延長した液相線温度から過冷しており、どちらの相
が核生成してもおかしくない。今仮にα相が核生成・成長し
たとすると付近の液相は破線で示すα相の延長した液相線
に沿ってB成分の濃度が高い状態になる。この液相はα相の
液相線に対しての過冷度は減少するが、β相の液相線に対し
ては過冷度が増加するので、いずれβ相が核生成する。β相
が成長すると液相濃度は左に変化し、α相に対する過冷度が

増加するのでα相が再び出てくる。これを繰り返すことによ
り、α相とβ相の層状組織が生成する。この層状組織が成長
する時、α相の前面ではB成分、β相の前面ではA成分が濃
化するので、図2に示すように成長方向に垂直な方向にA成
分とB成分の拡散が行われる。この相互拡散のバランスがう
まく保たれれば層状成長が成立し、カップル成長（coupled 

growth）と呼ばれる。図3はこの横方向の拡散における成長
方向と成長方向に垂直な方向の濃度分布を示したものであ
る。もしα相あるいはβ相が単独で成長している場合、成長
方向に広い拡散境界層が出来るために、拡散律速で大きな成
長速度を得ることが困難な状況になる。しかしα相とβ相が
接触してカップル成長している時、成長方向に対して横方向
の拡散が可能になり、この場合拡散距離と濃度差が小さいこ
とから、速やかな成長が可能になる。

図4はカップル成長しているα相とβ相の固液界面形状
（図4-（1））および前面液相内の溶質濃度分布（図4-（2））を
示している。α/β相界面の界面張力（界面エネルギー）お
よび固液界面エネルギーの間のバランスで、α/β界面近傍
のα/L界面、β/Lの界面は正の曲率を有している。短いラ
メラ－間隔と金属の高い熱伝導率を考慮すると界面の温度
T＊＝一定で次式で表される。

   （1）

ここでTeは状態図の平衡共晶温度、ΔTCは液相の溶質濃化に
よる溶質過冷、ΔTrは曲率過冷（Gibbs-Thomson効果）であ
る。（カイネティック過冷、および熱的過冷は無視する。）図
4-（2）の濃度分布に対応する溶質過冷ΔTCと曲率過冷ΔTrの
関係が図4-（3）に示されている。界面で局所平衡が成立して
いるとすると、（1）式に従い溶質濃度による過冷（あるいは
過熱）と曲率過冷の総和で温度がT＊になる必要がある。α図1　2元共晶の形態、白色相がα相、着色相がβ相

図2　仮想的共晶凝固の状態図
（1）α相が核生成する　（2）α相成長により液相内のB成分が濃化する　（3）β相の液相線からの過冷度が増大する　（4）β相が核生成，成
長して液相内のA成分が濃化する
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相の界面では正の曲率が成立するが、幅が比較的広いβ相の
界面では長い拡散距離により、中央部の溶質濃度が高くなる
傾向があり、溶質過冷により界面温度はT＊よりも低下する
ケースが生じる。これを補償するためにβ相の中央部は負の
曲率を持った凹面形状になる必要性がある。このような凹形
状の共晶形態は実験により実際に観察されている 10）。このよ
うに曲率過冷に伴う溶質濃度分布下で、拡散律速によるカッ
プル成長が生じる。現在までにまでにいくつかの層状カップ
ル成長の数理モデルが提案されている。

2.2.1　Jackson�Huntモデル
共晶成長のモデルはパーライト成長のモデルに端を発し、

その後共晶成長理論へと発展していった 1,11,12）。これらのモデ
ルは共晶ラメラー間隔λ、成長速度V、固液界面の過冷度ΔT

の間の関係としてλ2V＝一定、ΔT/V 1/2＝一定といった基本
的関係を確認している。JacksonとHuntは図4に示した曲率
過冷を考慮し、次式の定常拡散方程式を解くことによりラメ
ラ－共晶の成長についての詳細な理論解析を行った 10）。

   （2）

境界条件は

ここで、C0は初期組成、λはラメラ－間隔、Vは成長速度、D

図3　共晶凝固時の液相内のA成分とB成分の拡散場 3）

図4　共晶相前面の形態
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は拡散係数である。上記の境界条件で（2）式を解くと共晶ラ
メラ－間隔λ、成長速度V、固液界面の過冷度ΔTの間の関係
として次の式が得られる。

   （3）

KCとKrは定数で（3）式右辺第1項は溶質過冷、第2項は曲率
過冷に対応している。（3）式の過冷度を最小にする過冷度で
共晶は成長すると仮定し、極値条件より次式が得られる。

   （4）

これらの式の予測は実験結果と良く対応することが示されて
いる。

2.2.2　Kurz�Fisherモデル
Jackson Huntモデルの導出過程は複雑であるが、Kurzと

Fisher3）はJackson Huntモデルを簡略化して図4に示される
曲率過冷を同様に考慮した条件下で、固液界面からの拡散量
と共晶成長により排出される溶質量を等しいと置き、溶質過
冷度を求めた。ΔTC＝KCλV　また、固液界面の曲率Kはラ
メラ－幅の逆数1/λに比例するとして曲率過冷を求めると、
ΔTr＝Kr/λを得る。これらの関係から、λの増加に対して溶
質過冷は増加し、曲率過冷は減少する結果になる。（1）式に
従ってこれらの和を取ると（3）式が得られ、ΔTが求まる。成
長速度Vを一定にしてラメラ－幅λに対してこれらの過冷
をプロットすると図5の様になり、λとΔTの関係は求まる。

しかしながら、実際にどのλとΔTの組み合わせが成立する
かはこれだけでは分からない。これはデンドライト先端の曲
率と成長速度との関係に類似しており、作動点（operating 

point）の決定に中立安定化基準を適用したのに類似する。共
晶の層状成長では、Jackson Huntモデルで述べたように、最
小過冷（最大界面温度）の点を作動点とすると実験と合うこ
とが知られている。

2.2.3　不規則共晶成長
Al-Si系、Fe-C系のような非ファセット／ファセットの共

晶系は一般に不規則共晶組織を形成する。不規則共晶の平均
相間隔は前述のモデルで説明した層状カップル成長のラメラ
－間隔と比較して、極めて大きく、（3）、（4）式に従わないこ
とが実験的に観察されている。Kurzら 13,14）は不規則共晶成長
のモデルを提案し、次のような機構で不規則共晶の相間隔を
説明している。非ファセット／ファセット系では両相の界面
エネルギーを小さくするような特定の方位関係で成長するた
めに、成長方向を変化させることが困難で、図6に示すよう
にお互いの間隔を狭める（converge）成長と、間隔が増加す
る（diverge）成長が生じている。間隔が減少する成長では、
図5に示す作動点（最小過冷）よりもλが減少すると曲率過
冷が増加し、成長速度が減少するためカップル成長を続ける
ことが困難となり先端曲率のより大きいファセット相の成長
が止まり（termination）、非ファセット相のみの成長が起こ
る。間隔が増加する成長では拡散距離の増加に伴い各相の中
心部前面の溶質濃度が高くなり、前述したように局所平衡を
保つために先端形状が凹形状の負の曲率を有するようにな
る。しかしあまりに間隔が増加すると界面の温度を一定に保
つことが出来なくなり、その時点で枝分かれ（branching）が
生じる。この時の相間隔λbが最大となり、図7に示すように
最小過冷基準のλaと枝分かれによる最大間隔λbの間の相間

図5　 共晶成長時の溶質過冷と曲率過冷の寄与。全過冷が最小の点で
成長が起きる 図6　不規則共晶の成長 3）
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隔でのみカップル成長が可能になり、その平均値は最小過冷
基準のλaよりも大きくなる。

2.3　カップルドゾーン
平衡状態図からの予測ではすべてが共晶組織になるのは共

晶組成のみの合金である。しかし、条件によっては亜共晶や
過共晶でも全面的に共晶が得られることが実験的に知られて
いる。ブリッジマン法などで一方向凝固を行う時、凝固速度
が増加すると層状共晶、デンドライト先端の温度どちらも低
下する（過冷度の増加）。同じ過冷度で層状共晶の成長速度が
デンドライトの成長速度より大きければカップル成長により
全面共晶組織生成が可能になる。これを図で表したのが図8

で、図中の灰色の領域は全面共晶が生成出来る領域であり、

カップルドゾーン（coupled zone）と呼ばれる。図8（a）は左
右対称な形をしており、非ファセット／非ファセット系共晶
で見られる形である。カップルドゾーンは一般に実験で決定
されるが、共晶直下の上広がりの領域は大きな温度勾配下で
小さな凝固速度の一方向凝固実験での平滑界面凝固で観察さ
れたものである。

非ファセット／ファセット系では図8（b）に示すように
カップルドゾーンがファセット側（β側）に偏っている。そ
のために、共晶組成では大きく過冷すると全面共晶組織が得
られないことが分かる。一方、共晶組成からβ側に大きくず
れてもある過冷度範囲では層状共晶の成長速度が単相デンド
ライトの成長速度よりも大きいために、全面共晶が得られる
ことを示している。このカップルドゾーンのずれは同じ過冷
度ではファセット相の成長速度が小さく、非ファセット相と
カップル成長させるためにはβ相側に偏らせてβ側液相線か
らの過冷却を大きくしてやる必要があると考えると理解し易
い。

2.4　第3元素の影響
実用の共晶合金には不純物など、第3元素が含まれている。

この場合の共晶の界面形態は平滑ではなく、しばしば図9に
示すようにセル状形態を形成し、コロニー組織と呼ばれてい
る。セル形状が生成する理由は、第3元素がα相とβ相に似
たような割合で固溶した場合（平衡分配係数が近似してい
る）、共晶の成長方向に第3元素の拡散境界層が出来ること
により、組成的過冷却が成長方向に生成し、平滑界面形態が
不安定になるからである。図8（a）のカップルドゾーンの高
過冷領域は成長速度が大きく、組成的過冷却が発生しやすい
ため、条件によってはセルからさらにデンドライト状形態の
共晶が生成する場合もある。

以上、共晶成長について概略を説明したが、近年急速に進図7　不規則共晶のラメラ－間隔調節機構 3）

図8　共晶のカップルドゾーン
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展しているフェーズフィールド法を用いた共晶成長の解析も
行われ、実験結果と比較されている15－17）。

	3	 包晶成長
包晶凝固は合金やセラミック、有機材料の凝固で良く生じ

る現象で、特にFe-C系合金（鋼）の凝固では凝固組織形成に
重要な影響を及ぼす。図10にFe-C系タイプの包晶反応が生
じる二元系状態図の模式図を示す。包晶反応は二つの固相の
液相線と固相線が同じ傾きを持っている場合、二つの液相線
の交点で生じる。この系の包晶反応は状態図に従えば包晶組
成では包晶反応L＋α→βにより包晶温度直下でβ単相に変
化する。亜包晶では包晶反応終了後α＋βの2相組織、過包
晶ではL＋βの2相組織になる。しかし現実の包晶反応は変
態が拡散に律速されるために、変態終了に時間がかかり、状
態図で予想されるのとは異なる過程をたどる。

3.1　包晶反応
包晶凝固は一般に包晶反応（peritectic reaction）と包晶変

態（peritectic transformation）の二つに分離される 18）。包晶
反応には次の二つのタイプが考えられる。

1） β相がα相と接触することなく液相中に核生成、成長
する。

2）β相がα相上で核生成し、α相と接触したまま成長する。

通常2）のタイプが一般的であり、Fe-C系タイプを例として
図11に包晶反応と包晶変態を模式的に示す。包晶凝固は包
晶反応で始まり、図11右側に示すように初晶α相とβ相お
よび液相が三重点で直接接触している場所で進行する。包晶
反応は液相Lとα相が消失してβ相が生成する反応である
が、図11に示すようにβ相がα相に接触したまま液相に向
かって生長し、排出された溶質がα相に拡散し、α相が溶解
するモデルが一般に考えられている。この場合のβ相の成長
は液相内の溶質拡散に律速される。α相の表面がすべてβ相
で覆われたとき包晶反応は終了し、その後の冷却に伴ってβ
相が液相中に独自に成長し、またβ相内を通る溶質の拡散律
速によりβ相がα相に向かって成長する。このモデルに基づ
き、FredriksonとNylen19）は包晶反応の速度式を提案した。

近年金属の凝固過程の直接観察技術が進展し、共焦点走
査型レーザー顕微鏡を用いたFe-C合金の包晶反応過程の観
察20）から、理論的予測よりも実験結果の方が包晶反応速度
が極めて速いことが明らかとなった。この結果から鋼の包
晶反応はCの液相中の拡散律速ではなく、他の機構が示唆さ
れた。例えばα相からβ相への直接のマッシブ変態やβ相
の液相への直接の成長などが考えられている。最近、マルチ
フェーズフィールド法によるシミュレーションにより、δ
相、γ相、液相3重点の形態がFredriksonらのモデルとは異
なり、包晶反応は実験値と対応する速度で進行するとする結
果が示されている 21）。

図9　第3元素の影響によるセル状共晶の模式図

図10　Fe-C系タイプの包晶反応が生じる状態図の模式図 図11　包晶凝固の模式図
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3.2　包晶変態
α相の周囲がβ相で覆われた後はL＋α→βの反応は不

可能となり、前述したように連続冷却過程ではβ相が液相中
に独自に成長し、同時にβ相中の溶質（B成分）の拡散によ
りβ相のα相中への成長が進行する（図11左側）。包晶温度
以下で等温保持を行った場合、β相内の拡散によりβ相は液
相、およびα相に向かって成長する包晶変態が進行する。図
11左側に示すようにα/β界面およびβ/L界面では図10に
示すFe-C系タイプの状態図に示される局所平衡濃度が成立
する。β相内の溶質の濃度勾配により液相からα相に向かっ
て溶質の拡散が生じ、それに伴いβ相は液相とα相に向かっ
て成長する。α/β界面およびβ/L界面の移動速度は拡散律
速過程では次式で表される。

   （5）

   （6）

ここで、CL：液相の溶質濃度、Cβ2：L/β界面のβ相の溶質
濃度、X2：L/β界面位置、l：デンドライトアーム間隔、t：時
間、Dβ：溶質のβ相内拡散係数、Cβ1：α/β界面のβ相の溶
質濃度、Cα：α相の溶質濃度、X1：β/α界面の位置である。
この解析から、過包晶でも、包晶温度以下まで未変態α相が
残留し、包晶反応が終了するまでに変態温度区間が生じるこ
とがFe-C系を対象として解析されている 19）。

包晶合金の一方向凝固時に生成する凝固組織は温度勾配
G、成長速度Vおよび核生成挙動に支配され、1）平滑界面、
セル状、共晶状、バンド状などの種々の組織が生成する。よ
り詳しく勉強したい読者は、刊行されている教科書を参照さ
れたい。

	4	 まとめ
多相凝固における結晶成長の数理を知ることは、凝固組織

制御を行う上で重要である。現在までに共晶や包晶凝固を
記述する多くの数理モデルが提案され、さらに近年マルチ
フェーズフィールド法を用いた共晶や包晶凝固の解析も行わ
れている。一方、共焦点レーザー顕微鏡や放射光を用いた凝
固現象の直接可視化技術も急速に進展しており、これらの実

験結果による検証により、多相凝固の数理モデルがさらに発
達することが期待される。
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