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論 文
鉄 と 鋼 Vol. 84 (1998) No. 7

鉄-炭素系包晶凝固中のγ相成長速度に及ぼす

初期炭素濃度と冷却速度の影響

松浦 清隆*・ 伊 藤 洋 一*・ 工 藤 昌行*

Effects of Carbon Content and Cooling Rate on Growth Rate of y-phase 
during Peritectic Solidification in Iron-carbon System

Kiyotaka MATSUURA, Youichi  ITox and Masayuki  KuDoll

Synopsis : Changes in fractions of ƒÂ-ferrite, austenite and liquid phases during peritectic solidification in iron-carbon system are 

calculated. The peritectic solidification,  ƒÂ+L•¨ƒÁ, is divided into  ƒÂ•¨ƒÁ transformation at ƒÂ/ƒÁ interface and  L•¨ƒÁ 

solidification at y/L interface. Both the transformation and solidification proceed by ( 1 ) carbon diffusion from liquid 

through austenite into  ƒÂ-ferrite and ( 2 ) precipitation of austenite fromƒÂ-ferrite and crystallization of it from liquid 

 due to cooling. Approximately 80% of the austenite formed during the peritectic solidification is the product of  ƒÂ•¨

γ transformation, which may lead to the generati on of tensile stress in the solidification shellb ecause of the difference

in density between the two solids. The amount of the  (ƒÂ•¨ƒÁ transformation is largest, when the initial carbon content 

is 0.17 mass%. However, when the transformation in a well-developed dendrite network is focused on, the carbon 

content for the largest amount of the transformation decreases to  0.14-0.16  mass%, which corresponds to the carbon 

content at which surface cracking of continuously cast slabs is reported to be most frequent.

Key words continuous casting ; carbon steel ; diffusion ; phase transformation ; solidification.

1.　 緒 言

0.09～0.53mass%の 初 期 炭素濃度 を持つ溶鋼が1768Kま

で 冷却 され る と,初 晶δ相 と未凝 固融液の界面 に第二 晶のγ

相 が生 成 してδ相側 と液相側 に成長す るとい う包品凝 固が起

こる1)。δ相 とγ相で は密度や溶解度 な どが著 しく異 なるため,

包 晶凝 固 は割 れや偏 析 な どの有 害 な現象 の原 因 にな り う

る2-5)。包 晶凝固 中 にお け る上記 三相 の量変化 の速度 は,こ

れ らの現 象に強 く影響 す るので 実用上重要で あ る。

包 晶凝 固は一種 の拡 散 変態 で,平 衡 条件 で は包 晶温 度

1768Kで 始 ま り同 じ温度で終 了す る。しか し実際 の冷却 過程

で は,拡 散速 度が有限で あ るため包晶温度以 下で も包晶凝

固が継続 す る。Chuangら6)の 計 算結果 に よる と,徐 冷 のた

めデ ン ドライ ト主軸 間隔 が300μmと 大 きい とき平衡 包 晶温

度か ら2.6K温 度低 下 して包晶凝 固が終 了す るが,冷 却速度

が増加 してデ ン ドライ ト主軸間隔が30μmと 小 さい とき平衡

温度 か らの温度 低下 は4.4Kに 増 え る。 この よ うに,凝 固条

件 によって包 晶凝 固の終 了温 度は変化す る。Chuangら はFe-

0.39mass%C合 金 のみ につ いて計算 し初期炭 素濃 度 の影響

につ いては調査 しなかったが,FredrikssonとStjerndah17)は

簡 単 な解析 モデル を用 いた計算 を行 い,包 晶凝固終 了温渡

に及 ぼす初期 炭素濃度 と凝 固速度の影響 を示 した。 その結

果 に よる と,平 衡温 度か らの低下量 は初期 炭素濃 度が0.17

mass%の と きに最大 にな り,そ の値 は凝 固速度が0.5mm/

minか ら5.0mm/minに 増 える と6.5Kか ら10.3Kに 増 える。

Chuangら の計 算 もFredrikssonとStjerndah1の 計 算 も,拡

散律速機構 に基づ いて行 われた。すなわ ち,液 相 か らγ相 を

通 ってδ相へ と流 れ る炭素の拡散 によってγ相 はδ相 と液相の

いずれの側 に も成 長 し,そ の律速段階 はγ相 中の炭素の拡散

で あ る とした。 また,両 研究 グルー プのいずれ もが,界 面

の両側 での質量工バ ランスか ら界 面位置 を計算 した。しか し,

質 量バ ラン スを記述 す る式が 両 者の間で 異 なっ て い る｡

Chuangら は界面の炭素濃度が温 度に依存 して変化す ること

を考慮 して質量バ ランス式 を記述 し,Green関 数 を用いてこ

れ を解 いた。これに対 してFredrikssonとStjemdahlは 平 衡

包晶温度 にお ける界面濃度 を定数 として川いて質量バ ラン

ス式 を記述 し,こ れ を温度で積 分 して 平衡温 度か らの低下

量 とγ相厚 さの関係式 を求 めた。また,Chuangら は γ相 中の

炭素の拡散係 数 を温度 に依 存 して変化 させたが,Fredriks.

sonとStjerndahlは1763Kで の値 を全温 度にわたって用 いた。

平成 10 年 1 月 12 日受付 平成 10 年 3 月 3 日受理 (Received on Jan. 12, 1998 ; Accepted on Mar. 3  , 1998)
*北 海道大学大学院 工学研究科 (Graduate School of Engineering, Hokkaido University Kita  13-jo Nishi  8-chome Kita-ku Sapporo  060-8628)
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榎本8)は鋼の非等温拡散律速成長過程計算における加算則の

有効性 について検討 し,溶 解度が温度に依存 して変化する

場合には等温条件の拡散方程式の解をべースにした加算則

は大きな誤差 を生 じると結論 した。すなわち,Chuangら の

計算結果 とFredr{kssonとStjemdah1の 計算結果を比較する

と,後 者には大 きな誤差が含 まれる疑 いがある。一方で,

前者には初期炭素濃度の影響が示されていない という不足

がある。

著者 ら9-12}は,固液拡散対法を用いた模型実験により,等

温保持中および連続冷却中の包}1}1凝固におけるγ相の成長速

度を測定 した｡そ の結果,保 持温度が低い ときおよび冷却

速度が速いときにγ相の成長速度が速 くなることを見いだ し,

冷却速度の増加に伴 うγ相成長速度の増加にはδ相か らの変

態 と液相からの凝固が含まれることを示 した。この結果は,

上記の榎本の検討結果を支持 している。つまり,各 保持温

度での成長量 を加算 した結果よ りも,そ れ らの温度 間を連

続冷却 した ときの成長量が大きいことが示された。 しか し

なが ら,著 者 らによるこれらの研究では,拡 散対 による模

型実験の手法 を用いたために,デ ンドライ ト主軸間隔が冷

却速度に依存 して変化するという事実が実験に反映 されな

かった。

本研究では,デ ンドライト陣 由間隔の変化を考慮に入れ

て包晶凝固中の各相のlif1変化を計算 し,γ相成長速度に及ぼ

す初期炭素濃度 と冷却速度の影響を調査する。

2.　 方 法

緒言で述べたように,平 衡条件での包晶凝固は包晶温度

1768Kで 終了 するが,連続冷却の場合にはこの温度以下で も

δとγと融液の三相が共存 して包晶凝固が継続する。包晶凝

固中のγ相の成長は,融液か らの炭素拡散 によって進行する

他に,冷却によるγ相の析出および晶出によっても進行する。

それゆえ本研究では,拡 散成長および晶析出の両者 を考慮

して,冷 却中における三相の量変化を計算 した。

本計算は次の仮定に基づいて行われた。

(1)微 少時間Atの 等温保持 と微少温度ATの 急冷の繰 り

返 しにより連続冷却が近似で きる。

(2)γ 相の成長は,微少時間Atの 等温保持中には炭素拡散

により,微少温度ATの 急冷中には析出 と晶出により,そ れ

ぞれ進行する。

(3)γ 相の析出 と晶出は過冷および核生成を伴わず,それ

ぞれδ/γ界面およびγ/融 液界面でのみ起 こる｡

(4)δ相 と1夜相中で炭素は完全に拡散する。

デン ドライト主軸 間隔λ(μm)は 冷却速度v(K/rnin)と の関

係式13)から次のように求 めた。

(1)

包晶温度までの冷却過程では仮定(4)に より平衡条件でδ凝

固が進 行す る とし,包 晶温度以 下のγ相の拡散 成長お よび晶

析 出の量 は著者 らが以前 に用 いた方法'1)に よ り計 算 した｡

3.　 結 果 と 考 察

3・1　 包晶凝 固中の相変化

Fig.1か らFig.3は,包 晶凝 固が 開始 してか らの時間経過

に伴 うδ相 とγ相 お よび液相 の量変 化 を示 してい る。各図 の

初期 炭素濃度 は,そ れ ぞれ亜 包晶組成 の0.12mass%,包 晶

組 成の0.17mass%,過 包 晶組成 の0.25mass%で あ る。それ

ぞれの濃度条件 にお いて冷 却速度 を0.01,0.05,0.10K/sと

変 化 させ た。

Fig。1か らFig.3の いず れ にお いて も,時 間経 過 に伴って

δ相 と液相の量 が減 少 し,こ れ に対応 してγ相 の蹟が増加 し

てい る。包 晶組成 の場合 にはδ相 と液相 が 同時 に消 えて,

Fig. 1. Change in fractions of  6-ferrite, austenite 
and liquid phases during cooling of an alloy 
with carbon content of 0.12  mass%.

Fig. 2. Change in fractions of  6-ferrite, austenite 
and liquid phases during cooling of an alloy 
with carbon content of 0.17  mass%.
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包晶凝固中の三相共存状態 か らγ単相状態へ と変化す る

(Fig.2)｡こ れに対 し,亜 包晶組成では液相が先に消 えて

(δ+γ)の 二相共存状態にな り,その後のγ相成長はδ→γ変

態によって継続 して,や がてγ単相になる(Fig.1)。 一方,

過包晶組成では逆 にδ相が先に消 えて(γ十L)の 二相共存 と

なり,その後にγ凝固が続いて,やがてγ単相になる(Fig.3)。

唖包晶 と過包晶のいずれの組成において も,三 相が共存す

る包晶凝固中に比べてその後の二相共存中のγ相成長速度が

遅 くなっている。この包晶凝固終了時におけるγ相成長速度

減少の理由は,三 相共存時には拡散律速機構 と変態および

凝固の3種 類の機構が同時に働いてγ相が成長するのに対 し,

二相共存 となった後は亜包晶組成で は変態のみによ り過包

晶では凝固のみにより,それぞれγ相が成長するためである｡

三相共存時 における各相の量変化の速度は,い ずれの組

成においても冷却速度が速 いほど速 い。この傾向は著者 ら

が以前に行った模型実験の結果12)と一致 している。この結果

は,温 度低下 に伴 うγ相の放物線速度係数の増加10鋤および

冷却 に伴 う晶析出量の増加か ら理解できる｡

三相共存中のδ相の減少速度は,液相の減少速度 と比べて

速い｡こ れはδ/γ界面の移動速度がγ/融 液界面 と比べて

速いことを示 し,そ の原因は両界面での炭素濃度差の違い

から理解で きる。つまり,γ/融 液界面 における両相の炭素

濃度差はδ/γ界面 と比べて著 しく大 きいので1),前者が液相

側にわずかに移動することにより液相からγ相内に大量の炭

素が供給 され るが,こ の炭素は後者がδ相側に長距離にわた

り移動することにより消費される。 それゆえ液相 と比べて

δ相の減少速度が速い。

Fig.1か らFig.3に 示された包晶凝固中のγ相増加挙動を

見 ると,そ の速度が初めには速 く時間経過 につれて徐々に

遅 くなってお り,一見放物線的である。このγ相増加挙動が

実際に放物線則に従 うなら,γ相の量 と時間の平方根の間で

直線関係が成 り立つ。Fig.2の 一部を描 き直 し,γ相の量 と

時間の平方根の関係をFig.4に 示 した。冷却速度が遅いとき

には両者の関係がおおむね直線的であるが,冷 却速度が速

くなると時間経過 とともにγ相の成長が加速される。これは,

γ相の成長は冷却速度が遅いときにはおおむね拡散 により進

むが,冷 却速度が速 くなると温度低下に伴 う晶析出による

成長の割合が多 くなることによる｡

包晶凝固は一一般 にL+δ →γと記述 されるが,δ/γ 界面お

よびγ/融 液界面の移動が異なる位置で同時に起こることか

ら,こ れをδ→γとL→γの2つ に分けることがで きる。前者

は変態で後者は凝固である。Fig.5とFig.6は,そ れぞれ変

態 と凝固について,γ相の成長速度に及ぼす初期炭素濃度の

影響を示 している。両者を比較すると,初 期炭素濃度が増

すにつれて変態速度が減少するのに対 し,凝 固速度は逆に

増加す る。 これは包晶凝固開始時の固液の量比 に関係 して

いると思われる。すなわち,初 期炭素濃度が高 くなるほど

初期δ相の量は減少 しそこから変態するγ相の量 も減少する

(Fig.5)の に対 して,液相の初期量は初期炭素濃度が高いほ

ど多 くそこから凝固するγ相の量 も多 くなる(Fig.6)。

緒言で述べたように,δとγの両固相の間で物理的諸性質

が著 しく異なるためδ→γ変態は連鋳 スラブの表面割れなど

有害 な現象の原因 となる。包晶凝固開始および終了時にお

けるδ相の量を比較すると,包晶凝固中に起きたδ→γ変態の

量がわかる。この変態量は,Fig.7中 の点線で示すように初

期炭素濃度が0.17mass%の ときに最大値を示す。しか し,

これは包晶凝固中に起 こった全変態量であるので,松富 ら2)

が指摘 したように,こ の値 を用いて割れ と変態量の関係を

論 じるのは適切ではない。つまり,変 態に起因 して引張応

力が発生するためには,デ ンドライ トのネットワークが発

達 して固相が拘束された状態で変態が起 こらなければなら

ない。 それゆえ,高 い固相率になってか ら後に起 こる変態

Fig. 3. Change in fractions of  6-ferrite, austenite 
and liquid phases during cooling of an alloy 
with carbon content of 0.25  mass%.

Fig. 4. Relation between square root of cooling time 
and fraction of y-phase. Carbon content is  O. 
17 mass%.
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量 と初期炭素濃度の関係 を計 算 し,そ の結果 をFig.7中 に実

線で示 した。固相率 が高 くなるほ どδ→ γ変態量 の最大値 は

低炭素側 に移 り,例 えば固相率0.9以 降 で起 こ る変態量 の最

大値 は初期炭素濃度が0.13～0.16rnass%の ときに現 れ る。

この結果 は,亜 包晶鋼 で最 も表面割 れ感 受性指数 が高 くな

る とい う報告14)と一 致す る。

3・2　 包 晶凝 固終 了温度

Fig.8は,包 晶凝 固開始後 の温 度低 下 に伴 うδ相 とγ相 お

よび液相 の量 変化 を示 してい る。 初期 炭素濃度 は包晶組成

の0.17mass%で,冷 却速度 は0.01,0.1,1K/sに つ いて示

した。 包晶凝 固終 了温度 は平衡条件 であ れば開始温 度 と同

じ1768Kで あ るが,図 に示 した冷却条件 で は これよ り約20K

低 い。この よ うに包 晶温度以 下で も包 晶凝 固が続 く理 由 は,

炭 素の拡散速 度が有限で あ るためで あ る。 それゆ え,冷 却

速度が速 いほ どよ り低温 まで 包晶凝 固 が続 く。 しか し,

Fig。8の 結果で は冷却速度 を大 きく変化 させたに もかかわら

ず,包 晶凝固終了温度にはあまり大 きな差が見 られない。

これは冷却速度の増加に伴ってデン ドライ ト主軸問隔が減

少することに起因するため と考え,デ ンドライ ト主軸間隔

一定の条件で包晶凝固過程 を計算 した。その結果 をFig.9に

示す。

Fig.9は 包晶凝固終了温度に及ぼす初期炭素濃度の影響

を示す。図中には鉄一炭素二元系平衡状態図1)の一部 を細 い

線で描 き込んだ。実線は初晶凝固開始か ら包晶凝固終了ま

で同 じ速度で冷却 した結果で,点 線 は包晶凝固開始 までの

冷却速度を0.5K/sと し包晶凝固開始 と同時に0.01～1K/s

の範囲で冷却速度を変えた結果であ る。つ まり,前 者の条

件では冷却速度に応 じてデン ドライ ト主軸間隔が式(1)に

より変化するのに対 し,後 者ではデン ドライ ト主軸間隔が

約500μmに 固定される。Fig.9に 示 された結果を見ると,い

Fig. 5. Effect of carbon content on fraction of  óy 
transformation.

Fig. 6. Effect of carbon content on fraction of  L-,  y 
solidification.

Fig. 7. Relationship between carbon content and the 
amount of austenite phase transformed 
from  6-ferrite after the solid fraction rea-
ched high values. Cooling rate is 0.01K/s.

Fig. 8. Relationship between temperature and frac-
tions of the three phases. Carbon content is 

 0.17mass%.
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ず れの場合 も初期炭 素濃 度が包 晶組成 の0.17mass%の とき

に包晶凝 固終 了温 度が最 低 にな る。 これは,こ の濃度で は

包晶凝 固中 にすべ てのδ柑 と液相 がγ相 にな るの に対 し,他

の組成で は包 晶凝 固が終 了 して もδ相 か液相 のいずれかが残

るためであ る。点線 の結果 を見 る と,包 晶凝 固終 了温度 は

冷却速 度が遅 い ときには平衡状態 図の包 晶温 度 に近 いが,

冷 却速 度が速 くな る と著 し く低 くなる。 しか し,実 線 の結

果で は冷却 速度の影響 は きわめて小 さい。 これ は,点 線 の

結果で はデ ン ドラ イ ト主軸間隔 が一定で あ るの に対 し,実

線の結果で は冷却速 度の増加 につれて小 さ くな るた めで あ

る。つ ま り,冷 却速度 の増加 は拡散 時間 を短 くす るので 包

晶凝 固が遅 れ る原因 にな るが,一 方でデ ン ドライ ト主軸 間

隔 を小 さ くして拡 散距離 を短 くす るので包 晶凝 固が速 くな

る原因 に もな る。 これ らの互 いに反 す る効果 が同時 に作用

す るので,冷 却 速度が大 き く変化 して も包 晶凝 固終了温度

は あ ま り変 化 しな い もの と考 え られ る。Fredriksson.と

Stjerndahl7)の 計 算結果(図 中破 線)と 比べ て,本 計算 の包 晶

凝 固終了 温 度は少 し低 くなった。

Fig.10に 包 晶温度 か らの温度低下 に伴 うδ,γ,融 液 各相

の量変化 を示 す。冷却 速度 は0.01K/sで,初 期 炭素濃 度 は

0.12,0.17,0.25mass%で あ る。包 晶組 成の0.17mass%で

は,約1751Kで δ相 と液相が 同時 にな くな りγ単相 になる。

これ に対 し,亜 包晶組成の0.12mass%で は約1762Kで 液 相

がな くな り(δ+γ)の 二相 共存 を経 て約1738Kで δ相 がな くな

ってγ単相 にな る。一方,過 包晶組成 の0.25mass%で は約

1755Kで δ相 がな くな り(L+γ)の 二相 共存 を経 て約1740Kで

液 相 が な くなってγ単相 にな る。この よ うに,γ 相 は包晶温

度で 生成 し始 めて三相 共存状態 や二相共 存状 態の 中で その

量 を増 し,や が てγ単相 とな る。前 原 ら15)や安 元 ら16)の報 告

によ る と,γ相の結 晶粒 は異相 との共 存時 には それによって

粒成長が阻 まれるが,γ 単相 になると容易に粒成長で きる。

それゆえ,凝 固後のγ粒成長を考える.上でγ単相化温度は重

要である。

Fig.11に γ単相化温度 に及ぼす初期炭素濃度の影響を示

す。(δ+γ+L)の 三相が共存する包晶凝固の後,0.17mass

%C以 下での(δ+γ)の 二相共存あるいはそれ以 上の初期炭

素濃度での(γ十L)の 二相共存を経 て,やがてγ単相 になる｡

γ単桐化温度は包晶組成で最 も高い。それゆえ,凝 固後のγ

粒成長はこの組成で最 も著二しいと子測される。 また,著 者

らの以前の研究17)によれば,こ の組成の鋼が凝固するときγ

相生成時の温度勾配が他の組成 と比べて最 も急 になり,そ

の急な温度勾配に沿ってγ粒が柱状に成長する｡す なわち,

包晶組成の鋼ではγ結晶粒が粗大になるだけでなく,その形

が柱状になる、このγ粒形態は,オ ーステナイト低温域 での

粒界割れがこの組成の鋼で最 も起 こりやすいという事実18)の

Fig. 9. Effect of carbon content on the finishing 
temperature of the peritectic solidification. 
The iron-carbon binary equilibrium phase 
diagram is superimposed.

Fig. 10. Relationship between temperature and frac 
tions of the three phases. Cooling rate is 
0.01K/s.

Fig.  11. Iron-carbon binary non-equilibrium phase 
 diagram. Cooling rate is  0.01K/s.
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一 因 になって いる と思 われ る。

4.　 結 論

拡散律速機構およびδ相 と液相か らの晶析出に基づいて,

冷却中の鉄一炭素合金の包晶凝固中のγ相成長過程 を計算

した。その結果,以 下の結論 を得た。

(1)δ相からの変態により生 じるγ相の総量は包晶組成の

初期炭素濃度で最大になる。 しか し固相間の拘束が生 じる

高固相率での変態量に限定すると,そ の最大値は亜包晶組

成にあ り,連 鋳スラブの割れ感受性指数の最大値がある組

成 と一致 する。

(2)包 晶凝固終了温度は初期炭素濃度の影響を強 く受け,

包晶組成で最工低になる。 しか し,冷 却速度の影響は弱 く,

冷却速度の増加 とともにわずかに低下するのみである。

(3)包 晶凝岡終了後のγ相の成長は,亜包晶組成の初期炭

素濃度ではδ相か らの変態のみにより,過包晶組成の濃度で

は凝固のみによりそれぞれ続 き,や がてγ単相 となる。γ相

単相化温度は平衡条件よ りも低下するが,包 晶組成で最高

となる傾向は平衡条件 と同 じである。
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