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複合鋳込み遠心鋳造法により作製した

過共晶Al－Ni合金傾斜機i能材の凝固組織

大忌達也 上田　誠＊ 伊藤洋一 松浦清隆 工藤昌行

北海道大学大学院工学研究科

J．Japan　Inst．　Metals，　Vol．64，　No．7（2000），pp．483－489

◎2000The　Japan　I且stitute　of　Metals

Solidification　Structure　of　Functionally　Graded　Hypereutectic　Al－Ni　AIIoys

Produeed　by　Centrifugal　Duplex　Casting

Tatsuya　Ohmi，　Makoto　Ueda＊，　Youichi　Itoh，　Kiyotaka　Matsuura　and　Masayuki　Kudoh

D勿鰯。π（ゾ1吻ま6磁ゐSα16πoεαπ4Eπ8勿θθア勿8；G鵤浄曲S6加oJ（ゾEπ8勿θ67勿8；E∂競αゴ40翫勿θ欝吻8卿07η060－8628

　　Solidification　structures　of　Al－Ni　and　Al－Ni－Si　alloys　produced　by　Centrifugal　Duplex　Casting（CDC　process）have　been

investigated．　The　CDC　process　is　applicable　to　the　production　of　a　cast　pipe　of　an　aluminum　alloy　with　an勿5吻composite　layer

containing　fine　intermetallic　crystals．　In　this　process，　two　molten　metals，惚‘‘the　first　melt”（aluminum　or　a　hypoeutictic

aluminum　anoy）and‘‘the　second　melt”（a　hypereutectic　or　hyperperitectic　aluminum－transition　metal　alloy　with　a　higher

liquidus　temperature），are　poured　in　sequence　at　a　given　interval　into　a　roating　mold　of　a　centrifugal　caster．　Because　the　first

melt　acts　as　a　coolant，　the　second　melt　is　rapidly　quenched　to　precipitate　extremely　fine　primary　crystals　when　they　are　mtxed

in　the　moid．

　　When　the　first　melt　of　an　Al－5　mass％Ni　al正oy　and　the　second　melt　of　an　AI－30　mass％Ni　a110y　were　used，　the　composite

正ayer　in　the　CDC　pipe　consisted　of　the‘‘‘refined　composite　layer”with　fine　intermetallic　particles　and　the‘‘coarse　composite

layer”with　relatively　coarse　particles．　The　coarse　composite　layer　is　subdivided　into　two　sub－layers，云a　the　layer　with　ac－

cumulated　flaky　particles　and　that　with　freely　grown　particles．

　　The　refined　composite　layer　was　not　formed　when　the　first　me正t　was　alulninum　whose　melting　point　is　higher　than　the

Iiquidus　temperature　of　the　A1－5　mass％Ni　alloy．　On　the　other　hand，　large　clusters　with　fine　A1ゴNi　crystals　were　formed　when

the　first　melt　was　an　A1－12　mass％Si　alloy　whose　liquidus　temperature　is　lower　than　the　A1－A13Ni　eutectic　temperature．

However，　these　clusters　did　not　form　the　refined　compositdayer　but　coexisted　with且aky　particles　of　A13Ni．
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1．緒 言

　過共晶ないし過包晶のA1一遷移金属合金は，初野として硬

質の金属問化合物粒子を晶出する．近年，これらの金属間化

合物を積極的に利用してアルミニウム材の高機能化を図る試

みがなされている．例えば，遠心鋳造法を用いて初歩金属問

化合物粒子を鋳造材の表面に偏在させて傾斜機能化を図るプ

ロセスが検討されている1－3）．しかし，一般にアルミニウム

合金から晶出する漏壷金属間化合物は粗大に成長することが

多く，機械的強度や加工性等に悪影響を及ぼすため，初晶微

細化の必要性が指摘されている4）．

　最近，著者らは「複合鋳込み遠心鋳造法」と称する新しい

プロセスを過包晶A1－Cr合金に適用することにより，微細

な初晶金属間化合物が外周部に偏在した管状の傾斜機能材が

作製できることを報告した5・6）。複合鋳込み遠心鋳造法では，

＊北海道大学大学院生，現在：三菱マテリアル㈱（Graduate　Stu－

　dent，　Hokkaido　University，　Present　address：Mitsubishi
　Materials　Co．，　Ltd．）

2種類の異種金属溶湯を液相線温度の低い順に，遠心鋳造装

置の回転鋳型内に時問差二二する．著者らの実験では，最初

に鋳込む溶湯（1次溶湯）としてAl溶湯を，後から鋳込む溶

湯（2次溶湯）として高Cr濃：度のA1－Cr合金溶湯を使用し

た．本プロセスでは，2次溶湯は，鋳型内の1次溶湯の温度

が低下した段階で混合され，1次溶湯との密度差により外周

側に移動していく．この過程で，2次溶湯は，高速で回転す

る1次溶湯に接触して分散・急冷され，微細な初晶金属問

化合物を多数含んだ半凝固状態で外周部に集積して表面複合

層を形成する．この機構により初晶の微細化と偏在化とが同

時に実現される．

　過包晶組成のAl－Cr合金では最終凝固の反応型が包晶反

応（液相＋A17Cr→A1固溶体）7）であるため，マトリックスは

α相（Al固溶体）単相になる．これに対して，　Al－Ni系やAl－

Fe系のように最終凝固の反応型が共晶反応の場合，初晶晶

出後に起こる共晶反応によっても金属問化合物が生成するた

め，A1－Cr系とは異なる組織になることが予想される．例え

ば，複：蘭鋳…込み遠心鋳…造材の内周側の層は，A1－Cr系ではα

相単相になるが5），Al－Ni系ではAl－A13Ni共晶組織になる
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と予想される．A1－A13Ni共晶に関しては，　A13Ni相を棒状

に成長させて繊維強化型の勿一s吻複合材8）を製造すること

が試みられており，複合鋳込み遠心鋳造材の場合でも共晶組

織が内周部の強化に寄与する可能性がある．また，初心金属

間化合物が入為的に微細化され集積された複合層のような領

域内で共晶反応が起こった場合に，どのような凝固組織が形

成するかは，興味深い問題と思われる．

　そこで，本研究では，過共晶A1－Ni系合金を対象とした

複合鋳込み遠心鋳造を試み，得られた鋳造管試料の凝固組織

を調査した。

うに求めたものである．

　また，比較材として，A1－10％Ni合金およびA1－7．5％Ni－

9％Si合金の通常遠心鋳造材を作製した．いずれの合金の場

合も，鋳造時における溶湯の過熱度は100Kとした．

　鋳造後，試料の長手方向中央部近傍において，組織観察お

よびビッカース硬さ測定を行った．なお，試料軸心に沿う断

面を縦断面，軸心に直交する断面を横断面と称することにす

る．

　試料のマクロ組織の顕出には0．5％フッ酸水溶液を使用し

た．また，ミクロ組織の観察は，SEMの反射電子線像によ

った．

2．実　験　方　法

3．実験結果および考察

　本研究で使用した横型遠心鋳造装置は，回転中の試料温度

を計測するためのスリップリング機構を備えている5）。鋳型

は断熱れんが製の円筒形容器（内径80mm・奥行き40　mm・

肉厚10mm）である．鋳型の回転速度（N）は19　s－1である．

このとき，試料外周での遠心力の重力倍数は59Gとなる．

　鋳…造された合金の総質量は336g，作製された管状試料の

肉厚は約16mmである．2次溶湯には過共晶組成のAl－30

mass％Ni合金を使用した．また1次溶湯には，①A1－AI3Ni

共晶組成（Al－5．7　mass％Ni）9）に近い亜共晶組成であるA1－5

mass％Ni合金，②純A1，および③Al－Si共晶組成（AI－12．6

mass％Si）10）に近いA1－12　mass％Si合金の3種類を用いた

（以後，濃度単位のmass％を％と略記する）．1次溶湯と2

次溶湯との質量比は3：1とした．このとき，混合後の平均

組成はそれぞれ①A1－11．25％Ni，②Al－7．5％Ni，および③

A1－7。5％Ni－9％Siとなる．これらの組成を有する合金の凝

固過程をA1－Ni系およびA1－Ni－si系平衡状態図9・11）から推

測すると，①および②の場合では，（1）初点AI3Niの晶出，（2）

A1－A13Ni二元共晶反応の順，また③の場合では，（1）晶晶

A13Niの晶出，（2）A1－A13Ni二元共晶反応，（3＞A1－A13Ni－si

三元共晶反応の順に推移するものと考えられる．

　Al－Cr合金の複：合鋳…込み遠心鋳造実験の結果5）によると，

複合層の組織は2次溶湯の鋳込みのタイミングにより変化

する。すなわち，二段階の鋳込み操作の間の時間間隔（∠τ）

が短すぎる場合には，複：合層は微細粒子複：合層と粗大粒子複

合層との二層組織となる．粗大粒子複合層の形成は，∠τを

長くして溶湯混合時の1次溶湯の固相割合を増加させるこ

とにより抑制される．この操作は，固相が溶融する時の吸熱

効果（「潜熱吸収効果」12））により1次溶湯の冷却能力を向上

させるという着想に立脚している．しかし，∠τを長くしす

ぎた場合は，1次溶湯の凝固層が外周部に残存するようにな

る．本研究では，予備調査の結果に基づき，2次溶湯の鋳込

みのタイミングを各1次溶湯に対してそれぞれ以下のよう

に設定した．なお，鋳造時の溶湯の過熱度は，1次溶湯に関

しては100K，2次溶湯に関しては50　Kとした．

　①A1－5％Ni：共晶凝固開始から130　s経過後．

　②純A1：凝固開始から120s経過後

　③AI－12％Si：共晶凝固開始から200　s経過後．

これらの条件は，鋳造管試料の長手方向中央部において1

次溶湯の外周凝固層が残存しない範囲で∠τが最大になるよ

3．1通常遠心鋳造材の組織

　Fig．1（a）および（b）に，それぞれA1－10％Ni合金および

A1－75％Ni－9％Si合金の通常遠心鋳造材のマクロ組織を示

す．いずれも管状試料の長手方向中央部における横断面の組

織である．ここで，横軸（夕）は試料外周からの半径方向距離

を示している．各試料において針状ないしデンドライト状に

見える黒い相が初晶金属間化合物のA13Ni相である。初晶金

属間化合物は，過包晶A1－Cr合金の場合5）と同様に遠心力の

効果によって外周側に偏在している．しかし，いずれの試料

においても初晶は粗大に成長しており，長さが5～10mm

に及ぶものも観察される．また，各試料について共晶領域の

ミクロ組織を調査した結果，Fig．1（a）の試料では共晶

A13Ni，（b）の試料では共晶A13Niおよび共晶siの存在がそ

ん・ズ∴燃鋼

　　　　　　　　　　　ylmm

Fig．1　Macrostructures　of　a　part　of　the　transverse　cross　sec－

tion　of　the　cast　pipes　produced　by　the　conventional　centrifugal

casting．　y：distance　from　the　outer　periphery．（a）A1－10

mass％Ni　alloy；（b）A工一7．5　mass％Ni－9　mass％Si　alloy．
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れそれ確認された．

3．2　複合鋳込み遠心鋳造材の組織

　Fig．2に，1次溶湯としてA1－5％Ni合金を用いた複合鋳

込み遠心鋳造材のマクロ組織を示す．本試料では，初晶金属

問化合物のほとんどは外周側に集積して，厚さおよそ8～10

mmの複合層を形成している。この複合層は，初晶のサイズ

や分布状態により，さらに三つの領域（図中の領域A～C）に

分類することができる．Fig。3（a）～（d）は，複合層の各領域

と内周側の共晶領域における典型的な：ミクロ組織をそれぞれ

示している．いずれも試料横断面における組織である．写真

中で白く見える相がA13Ni相，黒いマトリックスがα相で

ある．

　まず，試料の最外周部に位置する領域Aは，Fig．3（a）に

示すように，極めて微細なA13Ni相が密集した組織となって

いる．この結果から，過包晶A1－Cr合金の場合5）と同様に過

共晶Al－Ni合金に対しても複合鋳込み遠心鋳造法による初

晶の微細化が可能であることが確認できる．この領域を「微

細粒子複合層」と呼ぶことにする．

　領域Bおよび領域Cは，Al－Cr系の「粗大粒子複合層」

に相当する領域である．Fig．3（b）は，領域Bのミクロ組織

を示している．この領域では針状あるいは点線状の断面形状

を有する雨漏が数多く観察された．これらの初出に関して特

に注目されるのは，初晶粒子の長径が遠心力方向に対して垂

直な方向に配向する傾向がある点である．これらの粒子を切

断方向の異なる断面上で観察した結果をFig．4に示す．　Fig．

4（a）は試料縦断面の組織であり，Fig．4（b）は遠心力方向に

対して垂直な断面の組織である．これらの組織を横断面の組

織と比較してみる．まず，縦断面（Fig。4（a））と横断面（Fig．

3（b））とでは，ほぼ同様の組織となっている．これに対し

　　composite　layer

卜一A十B一十C＞

∵で響資鰯i

，髪面面．ン聴

4　　6　　8　　10　12

　　ylmm

て，遠心力方向に対して垂直な断面では，Fig．4（b）に見ら

れるような二次元的に成長したデンドライト状の初晶が数多

く観察された．すなわち遠心力方向に対して平行な断面で見

られる針状あるいは点線状の初心形状は，デンドライト・ス

ケルトンから成る板状の初晶粒子の断面形状であると考えら

れる．そこで，領域Bを「板状粒子層」と呼ぶことにする．

　なお，同様の方法で微細粒子複合層を調査したところ，観

察面の方向による組織の違いは認められず，等方的な組織で

あることが確認された．

　次に，板状粒子層より内周側の領域Cでは，ランダムな

方向に成長した粗大な初午が観察される。Fig．3（c）は粗大

粒子のミクロ組織の一例である．Fig。2に見られるように，

成長方向が内周側を向いている粒子が特に粗大成長する傾向

がある．この特徴によって，領域Cを「板状粒子層」から

区別することができる．ここでは領域Cを「自由成長粒子

層」と呼ぶことにする．なお，板状粒子層および自由成長粒

子層の形成機構については，3．4で詳細に検討する．

　複合層（領域A～c）より内周側の領域では，A1－A13Ni共

晶中に初晶あるいは分離共晶と思われるA13Ni粒子がまぼら

に分散した組織（Fig．3（d）参照）が大半を占めていた．ここ

ではこの領域を「内層」と称する．共晶組織は，棒状の

A13Niを有する共晶コロニーと板状A13Niを有する共晶コロ

ニー ﾆが混在した組織となっていた．また，試料の内周表面

近傍では一部にα相のデンドライトも観察された．

　次に，複合層における共晶組織について検討する．

　まず，内層に隣接する自由成長粒子層では，初晶近傍の共

晶組織は，Fig．3（c）に見られるように，板状の共晶A13Ni

がまぼらに分布する乱れた組織となっている．さらに，初回

を取り囲むα相のみの領域（ハロー）13）が見られる．一方，

這這から離れた位置ではFig．3（d）と同様の発達した共晶組

織が観察された．

　次に，板状粒子層では，Fig．4に見られるように，初晶の

間隙に板状の共晶A13Niがわずかに観察される程度である．

さらに，微細粒子複合層（Fig．3（a））では，もはや共晶A13Ni

と思われる組織は見られない。微細粒子複合層では，寝藁粒

子が極めて密に分布しているため，ハローが生成した段階で

凝固が終了してしまい，α相とA13Ni相とのcoupled
growthが起こる余地がなかったものと考えられる．

3．3　複合層の組織に及ぼす1次溶湯組成の影響

0 2

Fig．2　Macrostructure　of　the　cast　pipe　produced　by　the　CDC

process　with　the　combination　of　the　first　melt　of　an　A1－5

mass％Ni　alloy　and　the　second　melt　of　an　A1－30　mass％Ni　a1－

10y．　Region　A　is　the　refined　composite　layer．　Region（B十C）is

the　coarse　composite　layer，　where　Region　B　is　the　sub－layer

with　accumulated　flaky　particles　and　Region　C　is　the　sub－1ayer

with　freely　grown　particles．

　Fig．5の（a）および（b）は，それぞれ1次溶湯として純A1

およびA1－12％Si合金を用いた試料のマクロ組織を示して

いる．初晶金属間化合物が外周側に偏在する傾向は共通して

いるが，初湯の微細化の程度や分布状態は，1次溶湯の組成

によりかなり異なっている．

　まず，純A1を用いたFig．5（a）では，　A1－5％Ni合金を用

いた場合に見られた微細粒子複合層が存在せず，複合層は板

状粒子層と自由成長粒子層とから構成されている．また，内

周側にも比較的粗大な初晶が多く分布しており，複合層と内

層との境界は明瞭ではない．このように，初晶微細化の程度

はA1－5％Ni合金を用いた場合より低い．これは，　A1の融

点（933K）がA1－A13Ni共晶温度（913　K）より高いため，1次
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溶湯の冷却能力がより低いことによるものと考えられる．

　一方，A1－12％si合金を用いたFig．5（b）では，黒色の白

状組織が試料外周側に分布している．これらの島状組織のな

かには，長径が2mmを越える大きなものも存在する．　Fig．

6（a）および（b）に，島状組織およびその周辺のミクロ組織写

真をそれぞれ示す．白い相がA13Ni相，黒いマトリックスが

α相，また灰色の相がSi相である．　Fig．6（a）から，島状組

織には極めて微細なA13Ni相が密集していることが確認でき

O 2 4　　6　　8　　10　12

　　　ylmm

Fig．5　Effects　of　the　first－melt　composition　on　the　structure

of　the　composite　layer．（a）Al；（b）Al－！2　mass％Si　alloy．

る．Al－Cr系の複合鋳込み遠心鋳造においても，2次溶湯の

Cr濃度が高い場合には，同様の島状組織が生成した5＞．こ

のような回状組織の起源は2次溶湯の流体塊であり，初晶

凝固過程の初期に流体塊の見掛けの粘度が急速に増大するこ

とにより生成したものと考えられる5）。Fig．7は，　Fig．6（a）

の島状組織の一部をEPMA分析して得られた組成マップで

ある．ここで注目されるのは，A13Ni相の存在割合が相対的

に低い領域では共晶Siが観察されるのに対し，　A13Ni相が

最も密集している領域内ではSiの存在が認められない点で

ある．この結果は，2次溶湯の一部がその初期組成をほぼ維

持したまま最終凝固に至る場合があることを示す直接的な証

拠である．この例に端的に示されるように，2次溶湯は1次

溶湯との混合過程で高い液相線温度を維持したまま急冷され

る．この現象を著者らは「混合急冷効果」14）と呼んでいる．

　1次溶湯としこ（A1－12％Si合金を用いた場合に，　Fig，

6（a）のような大きな島状組織が生成した要因は，A1－Si共晶

温度（850K）がA1－A13Ni共晶温度より63　Kも低いため1

次溶湯の冷却能力が高く，島状組織の起源である2次溶湯

の流体塊が微細に分散される前に凝固終了に至ったためと考

えられる．

　しかし，これらの島状集団は独自の層を形成することはな

く，Fig。6（b）に示すような板状粒子が分布する領域と混在

している．混合急冷された2次溶湯の流体塊が微細粒子複

合層を形成するためには，流体塊が変形能を有する半凝固状

態で外周側に充填するか，あるいは個々の流体塊自体が微細

であることが必要である．本試料のように混合急冷の段階で

大きな流体塊が完全凝固するような場合では，独立した微細

粒子複合層が形成できなかったものと考えられる．

3．4　板状粒子層および自由成長粒子層の形成機構

　複合層における粗大初晶粒子の形成機構は以下のように考

えられる15）．

（a）

艦，蒔

＜rcentrifugal　force

Fig．6　Microstructures　of　the　composite　layer　showロin　Fig．5（b）．（a）Cluster　structure；（b）structure　near　the　cluster．　The　bright

particles　are　A13Ni　crystals，　the　dark　matrix　isα一phase，　and　the　gray　particles　are　silicon　crystals．
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sho㎜in　Fig．5（b）．（a）Al　image；（b）Ni　image；（c）Si　image；

（d）COMPO　image（back－scattered　electron　image）．
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Fig．9　Profiles　of　volume　fraction　of　A13Ni　phase，ん，　meas－

ured　on　the　transverse　cross　section　of　the　A1－Ni　pipes

produced　by　the　CDC　process．

〈≒centrlfugal　force

Fig．8　Schematic　illustrations　of　the　formation　mechanism　of

the　coarse　composite　layer．（a）Accumulation　of　inte㎜etallic

flakes；（b）free　growth　of　intermetallic　crystals．

　まず，2次溶湯が1次溶湯と接触して急冷される混合急冷

段階において，2次溶湯の溶質成分の一部が1次溶湯中に拡

散し，過包晶ないし過共晶組成の液相（以降，バルク液相15）

と称する）が生じる．続いて，混合急冷過程が終了し試料全

体が徐冷する段階で，バルク液相中の溶質成分が粗大な金属

間化合物として晶出する．粗大成長する初晶粒子の主な起源

は，混合急冷過程において乱流混合が急速に進行した領域で

核生成しバルク液相中に分散された孤立粒子である．これら

の初晶粒子は，Fig．8（a）に模式化して示すように，バルク

液相からの溶質の供給を受けて成長しつつ沈降し，堆積層を

形成する15）．A1－Ni系複合鋳込み遠心鋳…造材においては，板

状粒子層がこの堆積層に相当すると考えられる．板状粒子層

の特徴である初晶粒子の配向は，位置エネルギーが小さくな

るように初編が堆積した結果であると説明することができる．

　さらに，孤立粒子の沈降後もバルク液相の組成が過包晶な

いし過共晶組成である場合，Fig。8（b）に示すように，バル

ク液相領域に最も近い複合層最：内周側の粒子が溶質の優先的

な供給を受けて著しく粗大に成長することになる．この場

合，優先成長方向が内周側を向いている粒子が最も成長に有

利な環境にあると考えられる。A1－Ni系複合鋳込み遠心鋳造

材における自由成長粒子層はこのような機構により形成した

ものと推測される。

　これらの粗大粒子複合層の生成を防ぐためには，1次溶湯

への溶質の混入を抑制する必要がある．その手段として，1

次溶湯の冷却能力を高め，2次溶湯が初晶凝固を完了するま

で急冷することが考えられる5）．AレCr合金を用いた複合鋳

込み遠心鋳造では，潜熱吸収効果を利用することにより，複

合層全域を微細粒子複合層にすることができた5＞．しかし，

A1－Ni系では，3種類の1次溶湯のいずれを使用した場合

も，粗大粒子の生成を完全に防ぐことはできなかった．とり

わけ，1次溶湯としてA1－12％Si合金を用いた場合は，1次

溶湯の温度がAl－A13Ni共晶温度より低く，一部の2次溶湯

流体塊がほぼ初期組成のまま凝固するほど急冷されているに

もかかわらず，粗大な：初晶が生成した．この原因については

現在のところ詳細は不明だが，一つの要因として，2次溶湯

の過冷却が考えられる．すなわち，初晶金属間化合物の核生

成頻度が低い場合，2次溶湯が急冷されても過冷した液体状

態のまま1次溶湯中に均一混合してしまう可能性がある．

しかし，現時点では，A1－Ni合金における初晶の核生成頻度

に関するデータが見あたらないため，詳細な検討は今後の課

題である．

3．5　金属間化合物の体積率および硬さの分布

　Fig．9に，　Al－Ni系複合鋳込み遠心鋳造材の横断面におけ

るA13Ni相の体積率（ん）の分布を示す．1次溶湯としてA1－

5％Ni合金を用いた試料では，舟値は内周部において最も

低く，外周側に向かって階段状に増加する傾向が見られる．

外周部◎＝0～3mm），二段目の領域◎＝5～8　mm）および

内周部（夕＝9～14mm）の各平坦部での舟の平均値を求めた

ところ，それぞれ0．44，0．23および0．12となった．また，こ

れらの領域と組織とを照合したところ，外周部は微細粒子複

合層，二段目の領域は板状粒子層，内周部は内層であり，ま

た二段目の領域と内周部との間の遷移領域が自由成長粒子層
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Fig．10　Profiles　of　Vickers　hardness，　H，　measured　on　the

transverse　cross　section　of　the　Al－Ni　pipes　produced　by　the

CDC　process．

であった．また，純A1の1次溶湯を用いた試料では，外周

部（夕＝0～4mm）が板状粒子層，内周部（ッ＝6～15　mm）がほ

ぼ内層であり，方の平均値はそれぞれ0．22および0．12であっ

た。すなおち，板状粒子層あるいは内層におけるA13Ni相体

積率は試料に関わらずほぼ同じである．

　Fig．10に，　Fig．9と同じ試料におけるビッカース硬さ分

布を示す．各プロットの値は，夕の等しい円周上の5点の測

定値を平均したものである．いずれの試料においても，硬さ

の分布はノ》の分布に類似した傾向を示している．次に，1

次溶湯としてA1－5％Ni合金を用いた試料の複合層外周側（夕

＝1～3mm）における平均硬さをFig．10から求めたところ，

62（HV5）であった．一方，本研究と同じ鋳型回転速度で作

製したA1－Cr系試料の内で最も高い硬さを有していたのは，

純A1とAl－20％Cr合金の組み合わせを用いた試料であっ

た6）．この試料の複合層外周側の平均硬さは53（HV5）であっ

た．以上の結果は，複合層の硬さという点では，A1－Ni系試

料の方がAl－Cr系試料より優れていることを示している．

　次に，Fig．9およびFig．10に示した2種類のAl－Ni系試

料の内層におけるα相の硬さを測定したところ，いずれも

26（HVO．01）であった．一方，内層の平均硬さは，いずれの

試料も35（HV5）であった．この結果から，内層を共晶組織

にすることによって硬さが向上することが確認できる．

4．結 言

　過共晶組成のAl－Ni合金およびA1－Ni－Si合金に複合鋳込

み遠心鋳造法を適用し，微細なA1－Ni系金属間化合物が外

周部に偏在した管状の傾斜機能材の製造を試みた．得られた

複合鋳込み遠心鋳造材の凝固組織を調査し，さらに複：合層の

組織に及ぼす1次溶湯組成の影響について検討した．得ら

れた結果を以下に要約する。

　（1）2次溶湯としてA1－30％Ni，1次溶湯としてA1－5％Ni

合金を用いた複：合鋳込み遠心鋳造材では，複合層は，①極め

て微細な初晶A13Ni粒子が密集した微細粒子複合層，②板状

に成長した初晶粒子が堆積した板状粒子層，および③ランダ

ムな方向に成長した粗大な西湘が分布する自由成長粒子層か

ら成る．また，内層はAl－A13Ni共晶を主体とした組織とな

る．

　（2）1次溶湯として純Alを用いた場合，微細粒子複合層

は形成しない．これは，Alの融点がA1－A13Ni共晶温度より

高いため，1次溶湯の冷却能力が不十分であることによる．

　（3）1次溶湯としてA1－12％Siを使用した場合，微細な

A13Ni相が密集した大きな島状組織が生成する。しかし，こ

れらの島状集団は独自の層を形成せず，板状粒子の分布する

領域と共存する．

　（4）Al－Ni系の複合鋳込み遠心鋳造材では，　A／3Ni相の体

積率の分布は，凝固組．織の各層に対応する階段状のプロファ

イルを示す．
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