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第1章 緒論  

 

1.1 アルミニウム合金クラッド材  

異種金属や異種合金の板材を積層させ層状に接合したクラッド材は，単一の素材では実現し

得ない特性や付加価値を有していることから，多機能材料や異種金属の継ぎ手などとして幅広

い分野で応用されている 1–6)．アルミニウム合金から構成されるクラッド材の最も代表的な使

用例としては，航空機用の外板 7–9)や自動車熱交換器用ブレージングシート 10–13)が挙げられる．

航空機用の外板としては高強度アルミニウム合金として知られる 2000 系合金や 7000 系合金な

どに，耐食性を付与する目的で純アルミニウムや少量の Zn を含有した A7072 などをクラッド

したものが，軽量かつ高強度・高耐食性を有した板材として利用されている．ラジエータやコ

ンデンサなど，自動車に搭載される熱交換器用材料には，かつて熱伝導率が高い銅が用いられ

いた．しかし近年では部材軽量化への要求の高まりから，アルミニウム合金クラッド材を用い

て，放熱フィンと冷媒チューブをろう付によって接合する熱交換器用ブレージングシートへの

置換えが進められている．本研究ではこの自動車熱交換器用ブレージングシートに着目してお

り，これについては後ほど詳しく説明する．また 3000 系合金や 1000 系合金からなるハニカム

コアの両面に，5000 系合金や 6000 系合金などの高強度外板を貼り合せたサンドイッチパネル

は，新幹線のような高速鉄道車両や建築物などに利用されている (Fig. 1-1)14–16)．これは内部が

中空であるため，パネル全体の相対密度を小さくし，曲げ変形の際に最大応力がかかる最表面

に高強度外板を貼り合せたことで，極めて高い比曲げ剛性を実現した材料である．こうしたサ

ンドイッチパネルにおいても外板の片側，もしくはコアにろう材を貼り付けたクラッド材を用

い，ろう付によって外板とコアを接合するものがある．  

 

Fig. 1-1 Example of honeycomb structure14). 

(J. Paik, A. Thayamballi, G. Kim (1999))  
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以上のような代表的な使用例以外にも，近年では純アルミニウムに体積率で 50 %前後の中性

子吸収材料(B4C)を含む複合材の両面に，強度や耐食性を付与する目的で 5000 系合金を貼り合

せた板材(Fig. 1-2)が，従来のコンクリートや鉛板に比べて軽量かつ，組み立てや分解が容易な

放射線遮へい板として販売されている 17,18)．このように様々な分野においてアルミニウム合金

クラッド材の用途は年々拡大している．  

 

Fig. 1-2 Cross section image of neutron absorber clad material18). 

(MAXUSⓇ，Nippon Light Metal Company, Ltd.). 

(近藤啄年，クロースザヴィエ，山崎俊明，本望秀樹，田中昭衛，上村雄介，長澤大介  (2016))  
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1.2 自動車熱交換器用ブレージングシート  

アルミニウム合金クラッド材の代表的な使用例として，自動車や空調機器などに搭載される

熱交換器を製造する際に用いられるブレージングシートがある．熱交換器はエンジンなどの高

温部の熱を吸収した冷媒流体が，冷却管内を通過する際にフィンなどの伝熱面を介して冷却さ

れた後，再度高温部材を冷却するサイクルを行う装置である (Fig. 1-3(a))．冷却効率を上げるた

めには 1 台の熱交換器における放熱フィンの表面積を大きくすることが有効であるため，フィ

ン材は波形の成形加工 (コルゲート加工 )が施された後，ごく狭い範囲において非常に多くの接

点数で，冷媒が通過する母材チューブと接合される (Fig. 1-3(b))．  

 

Fig. 1-3 Example of heat exchanger (a) and detail of brazing area (b) 11). 

(伊東章郎，岩井克夫，長良敏夫，宮木美光，藤本日出夫，瀧川淳  (1994)) 

 

この多点同時接合を行う際に有効なのがブレージングシートを用いたろう付である (Fig. 1-4)．

一般的に熱交換器用ブレージングシートは，フィン材となる芯材にろう材となる皮材を，両側

あるいは片側に貼り合せたクラッド材であり，芯材部分は A3003 などの Al-Mn 系合金，皮材部

分は A4045 などの Al-Si 系合金のように溶融温度が大きく異なる合金で構成されている．こう

したクラッド材に，ろう付加熱と呼ばれる比較的高温の熱処理を施すとろう材のみが優先的に

溶融する．コルゲート加工を施したブレージングシートを母材チューブと固定した状態でろう

付加熱を施すと，溶融したろう材はフィン材と母材チューブとの接点部分へ毛細管現象により

流動する．そして冷却後に凝固したろう材が継ぎ手を形成することで，1 度の加熱によりフィ
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ン材と母材の接合点全ての接合が得られる．ブレージングシートには様々な種類があり，片側

にろう材を，もう片側には犠牲陽極材として Al-Zn 系合金を貼り付けたものや，ろう材を母材

チューブ側に貼り付け，ろう材のついていないフィン材 (ベア材 )とで接合を行うものなどがあ

る 19)．  

 

Fig. 1-4 Schematic image of brazing process13). 

(a) Before brazing, (b) after brazing. 

(D.P. Sekulic, F. Gao, H. Zhao, B. Zelmer, Y. Qian (2004) ) 

 

熱交換器用ブレージングシートには様々な要求特性があり，これらを達成するために数多く

の研究が行われている．フィン材には一般に強度と耐食性のバランス，さらには溶融温度の高

さなどから A3003 をベースとした Al-Mn 系合金が広く用いられ，高強度であることはもちろ

んのこと 20,21)，コルゲート加工時に破断しない高い延性 22,23)，冷媒との接触や風雨に曝される

使用環境下における耐腐食性 24,25)，さらにはろう材を溶融させ接合する際のろう付性 26,27)など

多岐にわたる性能が求められる．ろう材には Al-Si 亜共晶合金をベースとし，不純物の Fe を

0.2 %程度に抑えた A4045(Al-10 %Si)や A4343(Al-7 %Si)などが用いられ，Cu や Mg などが用途

に応じて添加される 10)．ろう材はろう付加熱時に低温で溶融し良好な流動性を示すこと，また

溶融ろうと母材との接合を阻害する酸化皮膜を破壊するために，ろう付加熱時に塗布されるフ

ラックスと過剰に反応しないこと，接合後の使用環境下における疲労特性・クリープ特性を備

えていることなどが求められる．流動開始温度の低下を目的として主要添加元素である Si や，

Cu 組成を調整した研究例 28,29)などもある．またこれらに加え，環境負荷低減のために自動車熱

交換器にはさらなる軽量化が要求されており，高性能化と薄肉化の両立が必須となっている．  
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1.3 アルミニウム合金クラッド材の製造プロセス省工程化  

自動車熱交換器用ブレージングシートをはじめとするアルミニウム合金クラッド材は，一般

に熱間圧延接合法 30–33)(Hot-Roll Bonding，以下熱延法，HRB と略記)により製造される．熱延法

の概略図を Fig. 1-5 に示す．熱延法では，クラッド材を構成する各層のスラブを DC 鋳造 34,35)

により別々に作製し，表面付近の溶質偏析層などを除去するための面削を行い，熱間圧延や冷

間圧延によって各スラブを所定の板厚に整える．続いて板厚調整したスラブ表面の潤滑剤を洗

浄し，各スラブを重ね合わせた状態で仮付け溶接する．その後仮付け溶接したスラブを熱間圧

延すると面同士の摩擦やスラブ表面の塑性変形により，重ね合わせ面の酸化皮膜が破壊され，

露出した新生面同士が接触することによりスラブ同士が接合される 31–33)．最終的に接合したク

ラッドスラブを所定の製品板厚まで冷間圧延することでアルミニウム合金クラッド材が製造さ

れる．熱延法はアルミニウム合金同士をクラッドする手法としては広く一般に用いられている．

しかし前述のように工程数が非常に多いため消費エネルギーが大きく，歩留まりも低い．環境

意識の高まりから，自動車や航空機など輸送機器における燃費向上のような直接的な CO2 排出

量削減のみならず，製品の製造から廃棄する段階までを考慮した工程の効率化・低エネルギー

化による環境負荷の低減，いわゆるライフクサイクルアセスメントが重要視されている．この

ような背景からアルミニウム合金クラッド材の製造プロセスを省工程・省エネルギー化する試

みがこれまで数多くなされてきた．  

 

Fig. 1-5 Schematic image of hot-roll bonding process36). 

(中村亮司  (2013)) 
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例えば Novelis Fusion 社が開発した Fusion 法 37–39)は DC 鋳造を応用した手法で，異なる合金

の溶湯を同時に鋳型に流し込み，内側スラブの表面を仮の鋳壁のように用いることで溶湯から

直接クラッドスラブを鋳造することができる (Fig. 1-6)．この手法は熱延法と比較すると，接合

のための熱間圧延を省略できる一方で，鋳造速度は一般的な DC 鋳造と同程度の数  mm/s のた

め，高温の状態で長時間接触する両スラブの界面において厚い合金化領域が形成されるという

問題がある．さらに最終的に製品を製造するためには，出来上がった板厚数百  mm のクラッド

スラブを繰り返し圧延する必要ある．  

ベルトキャスト法 40,41)や横型双ロールキャスト法 42,43)によって作製した薄板を出発材とする

ことで，総圧延量を削減する方法も考えられる．これらの手法によって作製した薄板は急冷凝

固による特性の向上などが期待されるが，生産速度が数  m/min と遅いことが欠点である．また

急冷凝固で作製した板材も，板材同士を接合するために熱間圧延を行う必要があるため組織の

粗大化などが懸念される．  

 

Fig. 1-6 Novelis Fusion Technology38). 

(A. Gupta, S. T. Lee, R. B. Wagstaff (2013)) 

 

1.4 ロールキャスト法によるクラッド材製造プロセス  

 1.3 にて紹介したプロセスは，どれも繰り返し圧延を施す必要があるという点で，工程数や消

費エネルギーの多さという熱延法の問題の根本的な解決には至っていなかった．これに対し，

溶湯から直接薄板のクラッド材を作製出来ることから，ロールキャスト法によりクラッド材を

作製する手法がこうした問題の解決策として注目されてきた．Fig. 1-7 に単ロールによるメル

トドラッグ法 44–46)を用いた合金板作製プロセスを示す．メルトドラッグ法とは回転する冷却

ロールにノズルを接触させた状態で溶湯を流し込み，溶湯とロールが接触することで凝固殻が

形成され，この凝固殻がロール回転方向に引きずられていくことにより合金の薄板を作製する
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手法である(Fig. 1-7(a))．そして Fig. 1-7(b)のようにノズルを 2 つ使用することにより，1 層目

の凝固殻の上に 2 層目の凝固殻を成長させることで，溶湯から薄板のクラッド材を直接作製す

ることが可能である 47)．ただし本手法の生産速度はおよそ数  m/min 程度であり 1 層目の凝固殻

と 2層目の溶湯が接触する間に，合金の組み合わせによっては 1層目が再溶解する恐れがある．

また 2層目は 1層目の凝固殻を介した凝固となるため，冷却速度が遅く粗大な凝固組織となる．  

 このような単ロールにおける課題を解決するために検討された，双ロールによるクラッド材

製造方法の例 48)を Fig. 1-8 に示す．単ロールによるメルトドラッグ法との相違点は，クラッド

する合金を両ロールで急冷することから，ロールに接する側は微細な凝固組織を呈しているこ

とである．一方で両合金が接触する界面においては液相同士の接触となるため，この場合でも

合金化領域の形成や界面での再溶解などが懸念される 49)．  

 

Fig. 1-7 Melt drag process by single roll caster.  

(a) Single layer type44), (b) clad type47). 

(羽賀俊雄，石原勝之，片山剛，西山丈司(1998)，鈴木進補，羽賀俊雄，本村貢(1995)) 
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Fig. 1-8 Clad strip fabrication process by twin-roll casting48). 

(a) Melt drag type, (b) horizontal type, (c) vertical type.  

(R Nakamura, T Yamabayashi, T Haga, S Kumai, H Watari (2010)) 

 

1.5 縦型高速双ロールキャスト法を応用した省工程クラッド材製造プロセス  

このような背景から，羽賀らは溶湯から直接薄板のアルミニウム合金クラッド材を，高速で

製造できるタンデム式縦型高速双ロールキャスト法 48,49)(Vertical-type Tandem Twin-Roll Casting，

以下タンデム式双ロール法，VT-TRC)という手法を開発した．これは同じく羽賀らが開発した

縦型高速双ロールキャスト法 50,51)(Vertical-type high-speed Twin-Roll Casting，以下縦型双ロール

法，V-TRC と略記)を応用し，従来の手法では固相 /固相間や液相 /液相間で行っていたクラッド

材の接合を固相 /液相間で実現した手法である．縦型双ロール法では従来の横型双ロールキャス

ト法において，熱間圧延にも利用していた一対の冷却ロールの片側をバネ固定とし，さらにロー

ル上部に溶湯プールが一定量維持されるようノズルと押え板を設置することで，生産速度を数

十  m/min にまで飛躍的に増加させた手法である．そしてタンデム式双ロール法では縦型高速双

ロールキャスタを垂直方向に多段配置することにより，わずか 1 工程で溶湯から板厚数  mm の

クラッド材を作製可能である．本手法の模式図を Fig. 1-9 に，装置の外観写真を Fig. 1-10 示す．

また本装置におけるロール材質などの基本諸元を Table 1-1 に示す．  

タンデム式双ロール法では下記のような手順でクラッド材を作製する．  

①  1 段目双ロールに芯材溶湯を流し込むと，溶湯がロールによって急冷され，ロール表面

から凝固殻が成長する．  

②  凝固殻はロールの回転に伴い，成長しながら 1 段目ロール間隙へと移動し，両側のロー

ルから成長してきた凝固殻同士が接触し (キスポイント )，合体することで板となり芯材

が 1 段目ロール間隙から排出される．  
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③  1 段目で作製された芯材を 2 段目ロール間隙へ誘導し，芯材が通過するのと同時に皮材

溶湯を 2 段目ロール間隙に流し込む．  

④  2 段目ロール表面から皮材凝固殻が成長し，ロール間隙付近で芯材と皮材凝固殻が接合

することでクラッド材となり 2 段目ロール間隙から排出される  

なお Fig. 1-9 では双ロールが 2 段の模式図を示しているが，実験で使用している装置では Fig. 

1-10 に示すよう双ロールは 3 段設置してある．前述の工程を再度 2 段目~3 段目においても繰り

返すことで，各段に異なる合金溶湯を流し込むことにより 5 層クラッド材を作製したり，1 段

目，2 段目に同種の溶湯を流し込むことで芯材を厚くするなどの応用が可能である 36)．本論文

中では基本的に 1 段目に芯材，2 段目に皮材溶湯を流し込んで鋳造を行っている．また Fig. 1-9

に示す CD，TD，ND はそれぞれ鋳造した板材の長手方向(鋳造方向と平行)，短手方向(板幅方

向)，面方向(板厚方向)を表しており，組織写真や模式図などもこれに対応した方向を図示する． 

1 段目で作製された芯材は，凝固が完了した固相状態で 2 段目溶湯プールにおいて皮材溶湯

と接触するが，芯材の移動速度が極めて速いため皮材溶湯との接触時間も短時間であり，従来

法と比較して溶融や合金化領域の形成は低減できると考えられている．また本手法は高効率に

薄板のクラッド材を製造できるだけではなく，抜熱能に優れた双ロールにより金属溶湯を急冷

凝固させ薄板を作製するプロセスであることから，不純物元素の無害化 52,53)，晶出物の微細化

54–56)，さらには溶質固溶限の拡大などが期待されている 57–59)．  

本手法ではクラッド材を鋳造するにあたり，使用する合金組成に応じて Fig. 1-9 に示す各条

件を設定する．  

ロール周速：  クラッド材の生産速度を決定するロール周速は代表値を鋳造条件と

して明記するが，実際は 1 段目に比べて 2 段目を若干速く設定してい

る．周速差がない状態では 1 段目で作製した芯材が 2 段目で詰まる恐

れがあるため，2 段目をやや速くし芯材にテンションがかかった状態

を維持する必要がある．例えば A3003/A4045 クラッドではロール周速

の代表値が 40 m/min であれば，1 段目を 39.5 m/min，2 段目を 40.5 

m/min と設定している．他にも皮材凝固殻が厚く成長しやすい合金で

は，1 段目・2 段目の周速差をより大きくする必要がある．  

注湯温度：  溶湯は黒鉛るつぼにて溶解し，断熱材で覆われた樋を通してロール間

隙に流し込む．この間の温度低下を考慮して，注湯温度は各合金の液

相線温度+15 °C を基準としている．  
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初期ロールギャップ：  一対のロール軸と同じ平面上における両側ロールの間隔を初期 (最小)

ロールギャップと呼ぶ．後述の理由から鋳造される板の想定板厚より

も狭くする必要がある．  

凝固距離：  溶湯がロールと接触してからロールギャップに至るまでのロール周

長である．セラミックファイバー製の断熱材で覆ったノズルの先端が

ロールと接触する位置によって調整する．溶湯とロールが接触してか

らロールギャップに至るまでの凝固殻の成長量は，周速と凝固距離の

比で決まる凝固時間に依存し，周速が速く凝固距離が短くなれば薄く，

周速が遅く凝固距離が長くなれば厚くなる．  

初期バネ荷重：  両側のロールから成長してきた凝固殻はロールギャップを押し広げ，

初期バネ荷重とのバランスによってロールと凝固殻の密着性が担保

される．また初期バネ荷重，ロールギャップ，凝固殻の成長量，内部

の凝固組織が相互に影響し合い，鋳造材の板厚が決定される．  

 

Fig. 1-9 Schematic image of vertical-type tandem twin-roll caster36). 

(中村亮司  (2013)) 
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Fig. 1-10 Appearance of vertical-type tandem twin-roll caster. 

 

Table 1-1 Specification data of vertical-type tandem twin-roll caster. 

 

 

作製したクラッド材の一例として，A3003/A4045 クラッド材の外観写真および板先端からの

各位置における板厚を Fig. 1-11 に示す．縦型双ロール法によって作製した板の板厚は溶湯プー

ルに溜まる溶湯量に応じて，Fig. 1-11(b)に示すように変化する 60)．すなわち注湯初期の溶湯プー

ルが増加する段階では板厚が増加し，溶湯量が一定の間は板厚も一定となるが，溶湯量が減少

するのに伴い板厚が減少する．こうした板厚が一定の区間を板厚定常部と呼称し，組織観察や

圧延用の試料などは，板厚定常部から採取したものを使用する．合金組成や溶湯量，各種鋳造
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条件に依存するが，一度の注湯で長さ 3~4.5 m，定常部における厚さが 3~6 mm のクラッド材が

鋳造される．各段でロール幅が異なるため板幅は使用する段数に応じ，2 段目までならば 45 mm，

3 段目を使用すれば 50 mm となる．このため例えば 1 段目で芯材，2 段目で皮材を注湯して作

製した場合，芯材は Fig. 1-12(a)に示すように全周を皮材で覆われており，エッジ部には芯材が

存在しない領域が含まれている．特別に記述しない限り，本研究の組織観察はこうしたエッジ

部を避け，Fig. 1-12(b)に示すように板幅方向が法線方向となる面 (CD-ND 面)にて行っている．  

 

Fig. 1-11 (a) Appearance of A3003/A4045 clad strip fabricated by VT-TRC, 

(b) clad strip thickness profile. 

 

 

Fig. 1-12 Schematic image of clad strip. 

(a) Overall view (TD-ND plane), (b) observation plane (CD-ND plane) 
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1.6 タンデム式双ロール法による熱交換器用ブレージングシート製造  

中村らの研究 36,61)において，タンデム式双ロール法と従来法である熱延法の両手法で，一般

的な熱交換器用ブレージングシートに用いられる A3003/A4045 クラッド材を作製し，これらを

出発材として冷間圧延，400 ℃×2 h の中間焼鈍，ろう付加熱を行った後に引張特性を比較した．

その結果タンデム式双ロール法によって大幅な省工程化を実現しつつ，従来材と同等の機械的

特性を得ることがわかった (Fig. 1-13)．ただしブレージングシートの要求特性は前述の通り多

岐にわたる上に，ブレージングシートの薄肉化を達成するためにはさらなる高性能化を実現す

る必要がある．またタンデム式双ロール法は急冷凝固により薄板を作製するプロセスであるた

め，このような双ロール法の特性を最大限活かすことにより，工程数を大幅に削減した上で，

熱延法よりも優れた特性を有するブレージングシートの作製が期待される．  

 

Fig. 1-13 Comparison of brazed samples fabricated by HRB and VT-TRC61). 

Microstructure of HRB (a), VT-TRC (b) and tensile test result (c). 

(中村亮司，筒井あかり，羽賀俊雄，原田陽平，熊井真次，寺山和子，新倉昭男  (2014)) 

 

そこで著者が着目したのが熱交換器用ブレージングシートのろう材 Si 組成である．先述のよ

うに，熱交換器用ブレージングシートの特性向上を目的とした合金成分の調整に関する研究は

フィン材，ろう材共に数多く報告されている．例えばフィン材に関する研究としては，安藤ら，

Ryu らがフィン材中の Si 濃度が再結晶に及ぼす影響を調査し，Si 濃度が固溶 Mn 量を変化させ

再結晶挙動が変化することを明らかにした 62,63)．また吉野らはフィン材中の Si，Fe，Cu，Zn な

どの溶質濃度がろう付け加熱後の強度や耐食性のバランスに及ぼす影響について報告している

64–66)．ろう材に関する研究例では，大橋らがろう材の最表面に薄く純 Al をクラッドしたブレー
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ジングシートをフラックスレスでろう付したところ，ろう材の酸化が純 Al 層によって抑制さ

れろう付性が向上したと報告している 67)．また三宅らがろう材中の Mg 量を変化させ，フラッ

クスレスろう付を行った際の酸化皮膜分解能におよぼす Mg 量の影響を調査している 68)．  

こうした報告例がある一方で，ろう材の Si 組成として従来の亜共晶組成から増量した，共晶，

過共晶組成の Al-Si 系合金が選択されることは少ない．その理由のひとつは Al-Si 系の共晶・過

共晶合金の DC 鋳塊には 100 µm 程度の粗大な初晶 Si 粒子が含まれ，これが熱延法においては，

圧延中にマクロ的な破断の起点となったり，芯材に食い込む可能性があるためである．つまり

従来の研究は，現在生産が行われている熱延法による製造を想定した研究であることから，大

幅な組成の変更を行ってしまうと製造が出来なくなる恐れがあるため，自然と行われてこな

かったと考えられる．しかし Al-Si 系合金では，Si を増加させると強度や溶融時の流動性が向

上するという報告がある 69,70)．また亜共晶組成の範囲内で Si を変量して作製したブレージン

グシートのろう付実験において，ろう材の液相率は平均 Si 組成が高いほど増加すること，およ

びろうの溶融が Si 粒子の周囲から起こることなどから，Si 組成が高く共晶相の面積率が高い

試料において，フィレット面積の増加や流動開始温度の低下などが報告されている 28,71,72)．  

一般的に冷却速度が上がるほど凝固組織は微細になるが，これは Fig. 1-14 に一例を示すよう

に Al-Si 系過共晶合金における初晶 Si 粒子においても同様である 73–76)．また共晶温度以下まで

溶湯を急冷凝固させると，共晶組成でなくとも初晶が晶出せず，共晶組織のみとなるカップル

ドゾーンがあることが知られている．ただし Al-Si 系合金は共晶組織のみとなる温度 -組成範囲

が過共晶側に片寄ったスキュードカップルドゾーン 77)となっており，この範囲では温度勾配や

成長速度，液相の溶質濃度によって α-Al 相や Si の晶出，共晶組織の形態変化があると報告さ

れている(Fig. 1-15)78,79)．すなわちタンデム式双ロール法の急冷凝固により，初晶 Si の晶出を

抑制したり，微細化することで皮材 Si 組成の適用範囲を拡大できれば，流動性の向上や溶融温

度の低下による皮材量の削減につながり，ブレージングシートの薄肉化に貢献出来ると考えた．

また，皮材中の Si はろう付加熱の昇温中に芯材へ拡散するため，溶融段階における皮材 Si 組

成は出発材作製時よりも低くなり，流動性が低下する恐れがあると言われている 10,72)ことから

も Si 組成の増加には意義があると考えた．  
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Fig. 1-15 (a) Example of skewed coupled zone.  

(b) Solidification morphology dependence on growth rate and Si content78). 

(M. Pierantoni, M. Gremaud, P. Magnin, D. Stoll, W. Kurz (1992)) 

Fig. 1-14 Primary Si particle refinement in 

Al-15 %Si with different cooling rates73). 

(a) ~3.5 Ks-1, (b) ~10 Ks-1, (c) >100 Ks-1. 

(Z. Zhang, H-T. Li, I-C. Stone, Z. Fan (2012)) 
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1.7 本研究の目的および本論文の構成  

以上示したように，タンデム式双ロール法では溶湯の急冷凝固により板厚数  mm のアルミニ

ウム合金クラッド材が高効率に生産でき，急冷凝固によって熱交換器用ブレージングシートの

特性が向上すると期待されている．またろう材の Si 組成を増加することでろう材の流動性向上

や，溶融温度低下によるろう付サイクルの効率化などが実現すれば，ブレージングシートの高

性能化に寄与できるものの，従来法ではそのようなブレージングシートは作製が困難である．

このような背景から，タンデム式双ロール法の急冷凝固によって初晶 Si 粒子を微細化すること

で従来よりも Si 組成の多い合金を熱交換器用ブレージングシートの皮材に適用可能と考えた． 

ただし縦型双ロール法における晶出物の微細化に関する報告 52–56)はいくつかあるものの，タ

ンデム式双ロール法においてそういった研究は現在までに報告されていない．また先述のよう

に皮材 Si 組成を変更した場合に，従来と同じようにクラッド材を鋳造できるのか，具体的に Si

組成の拡張がどこまで可能であるか不明である．さらにはタンデム式双ロール法によって作製

することにより，従来法で作製した場合と比べてどのようなろう付特性が得られ，それが Si 組

成を変更することでどう変化するかを検討しなければならない．  

そこで本研究では，従来法では作製が困難とされていた組成まで皮材の Si 組成を増量し，Al-

Mn/Al-Si 合金クラッド材の製造が可能であるかを試作した．さらにその皮材全域と，芯材 /皮材

界面付近の凝固組織を観察し，本手法におけるクラッド材の製造プロセスを詳細に検討した．

続いてタンデム式双ロール法と熱延法によって作製したブレージングシートのろう付特性を比

較し，タンデム式双ロール法によるろう付特性向上の可能性を調査した後，試作した高 Si 組成

のブレージングシートのろう付特性を検証することを目的とした．  

以下，本論文の構成を示す．  

 第 1 章「緒論」では，アルミニウム合金クラッド材の代表的な使用例と，製造方法の問題点

や省工程・省エネルギー化のために行われてきたこれまでの試みなどを解説した．そしてこれ

らを踏まえて高効率にクラッド材を製造可能なタンデム式縦型高速双ロールキャスト法と，本

手法による熱交換器用ブレージングシートの皮材 Si 組成拡張によるろう付特性向上の可能性

について検討し，本研究の目的を述べた．  

 第 2 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した Al-Mn/Al-Si

合金クラッド材の試作」では，タンデム式双ロール法による熱交換器用ブレージングシートの

皮材 Si 組成拡張を図るために，芯材が A3003，皮材が Al-10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si の

4 種類の Al-Si 合金からなるクラッド材を作製し，皮材凝固組織と界面の接合状態に Si 組成が
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及ぼす影響について検討した．また作製したクラッド材を圧延加工などに供することで，通常

よりも Si 組成の多い熱交換器用ブレージングシートの作製が可能であるか調査した．その結果

Al-17 %Si においても圧延加工は可能であり，本手法によって皮材 Si 組成は 17 %まで拡張可能

であることがわかった．  

 第 3 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した A3003/A4045 クラッド材界

面の接合状態」では，タンデム式双ロール法における芯材と皮材の接合挙動について明らかに

するために，クラッド材製造プロセスにおける芯材と皮材溶湯との接触状態を模擬する実験を

行った．種々の表面状態の A3003 板を準備し，そこに A4045 溶湯を接触させ皮材の凝固組織や

界面における接合状態を比較した．  

 第 4 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法における Al-Mn/Al-Si 合金クラッド材の界面接合状態に

及ぼす皮材 Si 組成の影響」では皮材 Si 組成が亜共晶組成から共晶組成以上へと変化した際の界面

における凝固挙動が，接合状態に及ぼす影響について調査した．  

第 5 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した自動車熱交換器用ブレージ

ングシートの組織とろう付特性」では，従来法である熱延法と，タンデム式双ロール法の両手

法により作製した A3003/A4045 クラッド材を出発材とし，一般的な熱交換器用ブレージング

シートの製造プロセスに供した後，それぞれのろう付特性を比較した．  

第 6 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した自動車熱交換

器用ブレージングシートのろう付特性」では，第 2 章~第 4 章で検討した熱交換器用ブレージ

ングシートにおける皮材 Si 組成の拡張によって，熱交換器用ブレージングシートのろう付特性

がどのように変化するかを調査し，Si 組成拡張の可能性について検討した．  

 第 7 章「結論」では，各章で得られた成果を総括し，結論を述べた．  
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第2章 タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した

Al-Mn/Al-Si 合金クラッド材の試作* 

 

2.1 緒言  

熱交換器用ブレージングシートのろう付特性向上のために，タンデム式双ロール法の活用が

有効であることを第 1 章にて述べた．一般的な熱交換器用ブレージングシートにおいて，ろう

材には A4045(Al-10 %Si)や A4343(Al-7 %Si)などの Al-Si 亜共晶合金が用いられ 1)，共晶，過共

晶組成の Al-Si 系合金が選択されることは少ない．これは共晶・過共晶合金の DC 鋳造材では

粗大な初晶 Si 粒子が晶出し，こうした粗大 Si 粒子がクラッド材製造時の熱間圧延工程におい

て不具合を生じる要因となるためである．しかしタンデム式双ロール法では急冷凝固による初

晶 Si 粒子の微細化により，従来よりも Si 組成の多い合金を熱交換器用ブレージングシートの

皮材に適用出来ると考えた．Si 組成の増加によって溶融ろうの流動性向上などが期待される 2,3)

ため，従来よりもろう材量が削減されブレージングシートの薄肉化を図れる可能性がある．  

そこで本章では，タンデム式双ロール法により芯材が A3003，皮材が Al-10，12.6，14，17 %Si

からなる 3 層クラッド材を試作し，これらのクラッド材製造中における皮材凝固過程や界面の

接合状態に，皮材の Si 組成が及ぼす影響について検討した．さらに熱交換器用ブレージング

シートの製造工程を模した加工を施し，従来よりも皮材 Si 組成の多い熱交換器用ブレージング

シートが作製可能性であるか調査した．  

 

*鋳造工学，89(2017)，553-562 に主要部分を発表  

 

2.2 実験方法  

2.2.1 供試材ならびにクラッド材の作製  

 芯材に A3003，皮材に Al-10 %Si(A4045 相当)，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si の 4 種類のアルミ

ニウム合金を用い，Fig. 1-9 に示すように 1 段目に芯材溶湯を，2 段目に皮材溶湯を流し込み，

3 層クラッド材を作製した．A3003 および A4045 の合金組成を Table 2-1 に示す．なお本論文

中では組成は全て質量分率で表現し，%と略記する．Al-12.6 %，14 %Si，17 %Si の皮材は A4045

インゴットを 800 ℃の電気炉で溶解したのち，Table 2-2 に示す Al-25.3 %Si 母合金を所定の量

添加し溶製した．各合金の液相線温度および固相線温度を Table 2-3 に示す．タンデム式双ロー

ル法において，皮材の注湯温度が芯材の液相線温度を大幅に上回ると芯材 /皮材界面や芯材内部
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に溶融が生じ，クラッド材の作製が困難になると報告されている 4–6)．このため本実験では皮材

Si 組成の上限を芯材の液相線温度 (654 ℃)を僅かに上回る，17 %(注湯温度：660 ℃，液相線温

度 645 ℃)とした．この他に従来広く用いられている A4045 相当の Al-10 %Si を基準とし，液相

線温度が 10 %Si とほぼ等しい過共晶組成の 14 %Si，そして平衡状態図における共晶組成の

12.6 %Si を選択した．  

Table 2-1 Chemical composition of A3003 and A4045. 

 

 

Table 2-2 Chemical composition of master alloy. 

 

 

Table 2-3 Liquidus and solidus temperature of each alloy. 

 

 

Table 2-4 に示す鋳造条件でタンデム式双ロール法により 3 層クラッド材を作製した．黒鉛る

つぼにて各合金を 800 ℃の電気炉で溶解し，Ar による脱ガス処理を芯材，皮材溶湯のそれぞれ

で 10 min ずつ行った．注湯温度は各合金の液相線温度+15 ℃とした．1 回の注湯で芯材は約 1000 

g，皮材は約 1400 g 使用し，幅 45 mm，長さ約 3.5 m，厚さ 3~3.5 mm の 3 層クラッド材を鋳造

した．以後，各クラッド材を皮材 Si 組成ごとに 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si と呼称する．  
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Table 2-4 Casting conditions of VT-TRC. 

 

 

2.2.2 組織観察  

as cast 材の試料の組織観察は光学顕微鏡 (OM，OLYMPUS 製，BX51M)，走査型電子顕微鏡

(SEM，KEYENCE 製，VE-9800)を用いて行った．試料をエポキシ樹脂に埋め込み，エメリー研

磨紙で#120~#4000 番まで機械研磨したのち，粒径 3 µm，1 µm のダイヤモンドペーストを用い

てバフ研磨し，コロイダルシリカ懸濁液 (OPS)により鏡面に仕上げた．光顕観察用の試料はケ

ラー氏液(HF:1.0 %，HCl:1.5 %，HNO3:2.5 %，H2O:95 %)により 30 s 腐食し，組織観察を行った．

SEM 観察は鏡面仕上げままの試料を用いて，加速電圧 5 kV で二次電子像観察を行った．また

芯材 /皮材界面付近の結晶方位関係を調べるために，電界放出型走査電子顕微鏡 (FE-SEM，JEOL

製，JSM-7000F)に搭載された電子線後方散乱回折装置 (EBSD，TSL 社製，MSC-2200)を用い，加

速電圧 20 kV，ステップサイズ 0.2 µm で解析を行った．EBSD では機械研磨時の加工ひずみが

試料表面に残存していると解析の精度が低下する．この加工層を取り除くために，鏡面仕上げ

した試料をケラー氏液により 30 s 腐食したものを EBSD 解析に供した．  

 

2.2.3 ブレージングシートへの加工試験  

 本実験で作製した皮材 Si 組成の多いクラッド材を，熱交換器用ブレージングシートとして利

用できるか検証するために，ブレージングシートの製造工程を模擬した加工試験を行った．加

工試験の手順を Fig. 2-1 に示す．板幅両端の芯材が含まれていない部分を切り落とした as cast

材を，鋳造方向と平行な方向が長手方向になるように 0.17 mm まで冷間圧延し，400 ℃×2 h の

中間焼鈍を行い，最後に 0.10 mm まで冷間圧延した．0.10 mm まで冷間圧延した試料について，

as cast 材と同様に光学顕微鏡による組織観察を行った．  
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Fig. 2-1 Brazing sheet fabrication process. 

 

2.3 実験結果  

2.3.1 皮材の断面組織  

 Fig. 2-2 に，各 Si 組成のクラッド材皮材のミクロ組織を示す．写真はクラッド材の片側のみ

を示している．図中(a)~(d)の下側が芯材 /皮材界面，上側が皮材表面である．全ての Si 組成で芯

材 /皮材界面は明瞭かつ平滑であった．皮材の片側板厚はクラッド材の板厚定常部において平均

で 10 %Si：0.81 mm，12.6 %Si：0.56 mm，14 %Si：0.46 mm，17 %Si：0.53 mm であった．芯材

の板厚は 2 mm 程度でほぼ一定であった．  

Fig. 2-2 で示した各 Si 組成における皮材内部の拡大写真を Fig. 2-3，Fig. 2-4，Fig. 2-5，Fig. 

2-6 に示す．皮材組織中の白い部分が初晶 α-Al 相，黒い点は共晶 Si 粒子である．皮材表面付近

の Fig. 2-3(a-1)，Fig. 2-4(b-1)，Fig. 2-5(c-1)，Fig. 2-6(d-1)に着目すると，全ての組成において最

表面から 50 µm 程度の範囲では，ランダムな方向に成長するセル状の α-Al 相と微細粒状の Si

粒子を含む共晶相が混在する組織となっていた．皮材表面付近は溶湯が急冷されたため，ス

キュードカップルドゾーン 7)まで急冷され過共晶組成の 14 %Si や 17 %Si でも初晶 Si 粒子が存

在しない組織になったと考えられる．皮材最表面から 50~100 µm 程度の範囲では，全ての組成
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で α-Al 相がセル状からセルラーデンドライト状へと変化し，デンドライト間隙に微細な共晶相

が存在していた．最表面の組織と比べると，α-Al 相がやや成長しているが，この範囲の組織も

α-Al 相+微細な共晶相となっており，スキュードカップルドゾーンまで冷却された急冷組織で

ある．ただし最表面ではセル状 α-Al 相がランダムな方向に成長していたが，セルラーデンドラ

イトは皮材表面に対し垂直方向へ成長している．このような組織に加え，10 %Si では周囲の α-

Al 相に比べ粗大な粒状晶(Fig. 2-3(a-1))が，14 %Si，17 %Si では Fig. 2-5(c-1)，Fig. 2-6(d-1)の矢

印で示すような初晶 Si 粒子が一部に観察された．  

Fig. 2-3(a-2)，Fig. 2-4(b-2)，Fig. 2-5(c-2)，Fig. 2-6(d-2)に示す皮材表面と芯材 /皮材界面の中間

付近の範囲では，最表面に比べ α-Al 相がより成長し，その形態もデンドライトへと変化してい

る．この範囲では 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si の順に Si 組成が増えるほど共晶相が占め

る面積が増加していた．以上のように皮材表面から皮材板厚の 7~8 割程度の範囲まで，芯材 /皮

材界面に向かい凝固組織は徐々に粗大になっていた．交線法により測定した 10 %Si における

表面から 50~100 µm 程度の範囲と皮材の中間付近での，デンドライト 2 次アーム間隔(DAS)は，

それぞれ約 2.7 µm，約 4.0 µm であった．このような板表面から板中心に向かって粗大になって

いる組織は，ロールの表面から凝固して成長してきたできた皮材凝固殻の組織であると考えら

れる．  

一方で芯材 /皮材界面付近の組織は，皮材凝固殻とは大きく形態が異なり，密に集合した α-Al

相とその間を埋める共晶相からなる組織 (Fig. 2-3(a-3)，Fig. 2-4(b-3)，Fig. 2-5(c-3)，Fig. 2-6(d-3))

と，α-Al 相がほとんど存在せず大部分が共晶相で構成される組織 (Fig. 2-3(a-4)，Fig. 2-4(b-4)，

Fig. 2-5(c-4)，Fig. 2-6(d-4))の 2 種類から成っていた．以後，界面付近に α-Al 相が多く存在する

領域を α-rich 領域，主として共晶相からなる領域を共晶 -rich 領域と呼ぶ．α-rich 領域における

α-Al 相の形態は皮材 Si 組成によって異なり，10 %Si では直径が最大で 50 µm 程度の粒状晶，

12.6 %Si，14 %Si，17 %Si では等軸やセル状のデンドライトであった．また 14 %Si や 17 %Si で

は，α-Al 相に取り囲まれた直径 10~30 µm 程度の初晶 Si 粒子が存在していた．17 %Si において

初晶 Si 粒子の数は多く，サイズも粗大であった．Fig. 2-2 はそれぞれ左側に共晶 -rich 領域，右

側に α-rich 領域となっている箇所の組織写真であるが，両領域には明瞭な境目がなく，α-Al 相

と共晶相の量比が徐々に変化しながら鋳造方向に分布していた．10 %Si ではほとんどが α-rich

領域であるのに対して 12.6 %Si，14 %Si，17 %Si では両者の割合はほぼ半々であった．  
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Fig. 2-2 Cross section image of each clad strips.  

(a) 10 %Si, (b) 12.6 %Si, (c) 14 %Si, (d) 17 %Si. 
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Fig. 2-3 Microstructure of overlay strip in Fig. 2-2 (a). 

(a-1) Near surface area, (a-2) middle area of surface and interface, 

interface area for (a-3) α-rich region and (a-4) eutectic-rich region. 
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Fig. 2-4 Microstructure of overlay strip in Fig. 2-2 (b). 

(b-1) Near surface area, (b-2) middle area of surface and interface, 

interface area for (b-3) α-rich region and (b-4) eutectic-rich region. 
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Fig. 2-5 Microstructure of overlay strip in Fig. 2-2 (c). 

(c-1) Near surface area, (c-2) middle area of surface and interface, 

interface area for (c-3) α-rich region and (c-4) eutectic-rich region. 
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Fig. 2-6 Microstructure of overlay strip in Fig. 2-2 (d). 

(d-1) Near surface area, (d-2) middle of surface and interface, 

interface area for (d-3) α-rich region, (d-4) eutectic-rich region.  
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2.3.2 界面組織の比較  

 2.3.1 で示したように界面付近では，皮材凝固殻と凝固形態が異なっていた．次に芯材 /皮材

界面の皮材凝固組織について述べる．Fig. 2-3(a-3)，(a-4)に示すように，10 %Si では空隙やボイ

ドなどはなく芯材 /皮材界面のほぼ全域が接合していた．また接合している界面には，Al-Mn 系

第二相粒子や共晶 Si 粒子が観察されない厚さ 1~2 µm 程度の連続した層状領域が観察された．

層状領域は α-rich 領域，共晶-rich 領域のどちらの界面にも観察された．層状領域の拡大図を Fig. 

2-7 に示す．一方 12.6 %Si，14 %Si および 17 %Si の芯材 /皮材界面の一部には未接合部が観察さ

れた．未接合部の一例を Fig. 2-8 に示す．未接合部の形態は Fig. 2-8 に示すような直径が数  µm~

数十  µm 程度の穴や，界面にわずかな隙間が存在するものなど様々であった．12.6 %Si~17 %Si

であれば未接合部は α-rich 領域，共晶-rich 領域のどちらにも観察されたが，共晶 -rich 領域によ

り多く観察され，また個々の未接合範囲も大きくなっていた．また皮材 Si 組成と未接合部の量

には明確な相関はなかった．12.6 %~17 %Si の接合部の界面組織には 10 %Si のような層状領域

はほとんど観察されず，Fig. 2-8(a)に示すようなセル状の α-Al 相や，Fig. 2-5(c-4)の丸で囲った

位置に見られるような細かなデンドライト，Fig. 2-8(b)に示すような微細な共晶相が観察され

た．Fig. 2-8(b)の点線の四角で囲った未接合部内表面の SEM-SEI 像を Fig. 2-8(c)に示す．未接合

部内表面には，周囲の皮材組織中に見られるものと同程度の大きさの共晶 Si 粒子を含む，平坦

な面が観察された．また皮材 Si 組成を問わず芯材 /皮材界面は平坦であったが，Fig. 2-9 に示す

ように 17 %Si においては，一部で凹凸状の荒れた組織が観察された．  

 

Fig. 2-7 Interface microstructure for 10 %Si. 

(a) α-rich region, (b) eutectic-rich region. 
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Fig. 2-9 Interface microstructure for 17 %Si. (a) Flat interface, (b) rough interface.  

  

Fig. 2-8 Microstructure of un-bonded zone. 

(a) α-rich region, (b) eutectic-rich region, 

(c) SEM-SEI image of dotted line area of (b). 
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2.3.3 圧延材の断面組織  

 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si のクラッド材を 0.17 mm までの冷間圧延，400 ℃× 2 h の

中間焼鈍を経て，0.10 mm までの冷間圧延に供した．12.6 %Si~17 %Si の 0.10 mm 冷間圧延材の

断面組織を Fig. 2-10 に示す．RD は圧延方向を示している．as cast 材の 12.6 %Si~17 %Si には，

2.3.1，2.3.2 で示したように初晶 Si 粒子や未接合部が観察されていたものの，これらが圧延中

にクラッド材全体に至る割れや界面はく離などを引き起こすことなく，全ての組成の合金でブ

レージングシートの製品板厚を想定した 0.10 mm までの加工が可能であった．Fig. 2-10(b)，(c)

に示すように 14 %Si，17 %Si の皮材組織中には，最大で直径 5~15 µm 程度の初晶 Si 粒子が観

察されるが，これはそれぞれの as cast 材に観察されるものと比べると小さくなっている．また

Fig. 2-10(e)，(f)の拡大図に示すように，これらの Si 粒子は部分的に割れていたり，母相との間

にはく離が生じたりしていた．すなわち圧延中に初晶 Si 粒子の破壊は生じているものの，as 

cast 材における初晶 Si 粒子が十分に微細であったため，圧延中にこうした Si を起点としたク

ラッド材全体の破断には至らなかったと考えられる．また鋳造材や圧延材を熱処理した際に，

内部に欠陥が存在すると，ガスの膨張による膨れ (ブリスター )が試料表面に観察されるが，本

実験における中間焼鈍後には観察されなかった．  



35 

 

Fig. 2-10 Microstructure of 0.10 mm cold rolled sheet. 

Low-magnification: (a) 12.6 %Si, (b) 14 %Si, (c) 17 %Si. 

High-magnification: (d) 12.6 %Si, (e) 14 %Si, (f) 17 %Si.  
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2.4 考察  

2.4.1 皮材凝固組織の形成に及ぼす Si 組成の影響  

 2.3 の実験結果に示したように，皮材凝固組織は Si 組成に応じて様々な様相を呈していた．

本節ではこうした組織がどのように形成されるかを考察していく．まず 10 %Si において芯材 /

皮材界面付近に粒状晶が集合した α-rich 領域が形成される理由について検討する．  

マッシー凝固状態の凝固殻先端において，液相の流動や凝固の進行に伴う溶質の濃化，外力

の作用などの要因によりデンドライトが遊離し，それらの浮遊晶が粒状晶の核になる現象が報

告されている 8–11)．これに基づき，縦型双ロール法によって作製した亜共晶組成の Al-Si 系合

金板材の中心部に見られる粒状晶帯の形成過程は以下のように考えられている 12)．すなわち凝

固殻はロール表面と垂直方向に成長しながらロールの回転とともに移動しているが，前述のよ

うな溶湯の流動や外力といった要因によって凝固殻先端からデンドライトが遊離する．また両

側のロールから成長する凝固殻同士の接触点をキスポイントと呼ぶが，このキスポイントにお

いても接触した凝固殻の先端同士がお互いに干渉し合い，デンドライトの遊離が促進されるこ

とも考えられる．こうして遊離したデンドライトの枝がロール上部の溶湯プール内において粒

状晶へ成長し，ロールに沿う方向の溶湯の流動によってロールギャップに集合し，ロールギャッ

プにおいて両ロール表面から成長してきた凝固殻に挟み込まれることによって，板厚中心部に

連続的に粒状晶帯が形成される (Fig. 2-11)．Al 合金や Mg 合金の縦型双ロールキャストにおけ

る溶湯プール内の対流を模擬した数値解析では，ロールから成長する凝固殻近傍ではロールの

回転方向の流れがある一方で，ロールから離れた箇所では渦や溶湯プール上部へ向かう溶湯の

逆流が確認されている 13–15)．このような粒状晶の成長は，タンデム式双ロール法の 2 段目溶湯

プール内でも同様に起こると考えられる．ただしタンデム式双ロール法の 2 段目溶湯プール内

では縦型双ロール法と異なり，内部に芯材が存在する状態で凝固が進行する．  



37 

 

Fig. 2-11 Assumption of solidification process of V-TRC12). 

(M. Kim, Y. Arai, Y. Hori, S. Kumai (2010)) 

 

10 %Si における α-rich 領域，共晶-rich 領域の形成過程の模式図を Fig. 2-12 に示す．Fig. 2-12

は左上に示す 2 段目ロールの模式図において，A-A のように示した箇所における TD-ND 断面

を表している．まず A-A 断面においては芯材と皮材凝固殻の間が空いているため，溶湯プール

内で成長した粒状晶はランダムに流動している状態である．ここから徐々にロールギャップに

近付いていくにつれて，粒状晶は芯材とロール側から成長してくる皮材凝固殻の間に挟み込ま

れる．そして皮材凝固殻と芯材との間が狭まるにつれて，マッシー凝固状態の凝固殻先端，集

合した粒状晶同士，そして芯材表面が相互に接触する．Gourlay ら 16,17)は半凝固状態のアルミ

ニウム合金中にセラミック製の板を挿入する様子を X 線トモグラフィにより観察し，挿入した

板の前方では初晶 α-Al 相が変形や破壊を伴いながら周囲の α-Al 相と接触し固相率が上昇する

のに対し，板先端から離れた場所では部分的に液相率が上昇すると報告している．また Cai ら

18,19)はアルミニウム合金の半凝固押出を同じく X 線トモグラフィによって観察したところ，押

出量の増加に伴いダイス孔周辺で固相率が増加し，押出材先端の液相率が上昇すると報告して
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いる．これらの報告に共通していることは，半凝固状態で圧縮やせん断などの外力が作用した

際に，液相が優先的に流動し，液相率のばらつきが生じるということである．本研究における

芯材と皮材凝固殻の間の粒状晶と液相が混在した領域にも，バネ荷重による圧縮やロールの回

転に伴うせん断が作用するため，こうした外力によって固相と液相の分離が生じると考えられ

る(Fig. 2-12，B-B 断面)．こうして固相が多い箇所，液相が多い箇所の差が生じた状態でロール

ギャップを通過する際に凝固することで，α-rich，共晶-rich 領域がそれぞれ形成されると考え

られる．  

共晶-rich 領域ではほぼ全域が共晶相であり，α-Al 相の晶出は見られない．このような凝固は

以下のような理由で生じると考えられる．Kim らは，縦型双ロール鋳造時に熱電対を挿入して，

溶湯の温度変化を直接測定したところ，熱電対がロールギャップを通過する瞬間に温度の時間

変化が極大値となることを見出し，これはバネ荷重によりロールと板との密着性が向上するた

めであると述べている 12)．よって本研究において，2 段目ロールギャップ通過前に芯材と皮材

凝固殻の間で，外力によって α-rich 領域と分離された液相は，ギャップ通過時にロールと板と

の密着性が向上した際に凝固したと考えられる．この時共晶-rich 領域となる液相は最終凝固部

となるため溶質が濃化しており，さらに高温の芯材に近い部分では皮材表面のように急冷され

ない．このためスキュードカップルドゾーンまで冷却される皮材表面のように α-Al 相+共晶相

のような凝固とならず，全面が共晶相となったと考えられる．  

 次に皮材 Si 組成が 12.6 %の場合について述べる．12.6 %Si では 10 %Si と比べ，皮材の板厚

が減少しているが，これは以下のような理由によると考えられる．本手法において凝固殻は急

冷凝固されるため，共晶組成の合金溶湯であっても α-Al 相+共晶相の凝固が進行する．ただし

スキュードカップルドゾーンにおける凝固の形態や成長量は液相組成や冷却速度などに依存す

る．このため 10 %Si と比べ Si リッチな 12.6 %Si では初晶 α-Al 相の晶出が減り，凝固殻から遊

離するデンドライトも少なくなるだろう．このため凝固殻全体の成長量が少なくなり板厚が薄

くなると考えられる．Kim らは，縦型双ロール法によって種々の Si 組成の Al-Si 系合金板材を

作製したところ，板厚と各 Si 組成の固液共存温度範囲との間によい一致がみられたと報告して

いる 20)．これは固液共存温度範囲が広いほど，成長するマッシー型の凝固殻の正味の板厚が増

すためだとしている．カップルドゾーンまで急冷された凝固に関してはこの固液共存温度範囲

のみでは議論できないが，12.6 %Si では固液共存温度範囲がないため，定性的な傾向としては

対応している．また初晶 α-Al 相の晶出や成長が少ないために，Fig. 2-4 (b-3)に示すように

12.6 %Si では 10 %Si に存在するような粒状晶が観察されなくなると考えられる．  



39 

 

Fig. 2-12 Formation manner of α-rich and eutectic-rich region for 10 %Si.  

Schematic image of second roll caster and TD-ND plane in each section. 

 

皮材 Si 組成 14 %，17 %Si においては，多くの初晶 Si 粒子は周囲を α-Al 相に取り囲まれる

ように存在していた．またそのほとんどは α-rich 領域において観察された．このような α-Al 相

に取り囲まれた初晶 Si 粒子は，先行して晶出した初晶 Si 粒子の表面を異質核として α-Al 相が

凝固し形成されたものであると考えられる 21–23)．過共晶組成の皮材でも 10，12.6 %Si と同様，

ロール表面から成長する皮材凝固殻は急冷のため α-Al 相+共晶相の凝固形態となり，過共晶組

成であっても初晶 Si はほとんど晶出しない．一方溶湯プール内は，前述のように溶湯の対流な

どはあるものの，ロールによる急冷効果は及ばず高温のまま比較的安定している．Table 2-4 の

実験条件に示すように注湯温度は各合金の液相線温度+15 ℃としているが，注湯時に溶湯が樋

を流動する間に若干の温度低下があると予想される．加えて本研究では初晶 Si の異質核凝固の

要因となる P24–26)を取り除くフラックス処理などは行っていないため，溶湯プール内において
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初晶 Si は不可避的に晶出すると考えられる．よって初晶 Si 粒子の表面を異質核として α-Al 相

が成長し，これらの α-Al 相に取り囲まれた初晶 Si 粒子が，10 %Si における粒状晶のようにロー

ルギャップへと集合することで α-rich 領域が形成されると考えられる．ただし本実験における

ロール周速は 40 m/min であり，注湯開始から終了までの時間はおよそ 10 s 程度である．この

ため DC 鋳造などと比較して初晶 Si 粒子が成長する時間は非常に短く，また絶えず流動してい

るため，晶出した Si 粒子は線成長したり粗大化する前にロールギャップを通過したと考えられ

る．またクラッド材表面付近の皮材凝固殻内においても部分的に初晶 Si 粒子が観察されている

が，これらは 10 %Si の粒状晶同様，溶湯プール内で成長した初晶 Si 粒子が，ロール表面から

成長する凝固殻に取り込まれたものであると考えられる．以上のように本手法において皮材 Si

組成を変えた場合に，成長量や成長形態などに差はあるものの，おおむね皮材の凝固はロール

表面からの凝固殻の成長と，芯材 -皮材凝固殻間における固相，液相の分離により生じた α-rich

領域，共晶-rich 領域の形成により完了する．  

 

2.4.2 界面組織に及ぼす皮材 Si 組成の影響  

芯材 /皮材界面において 10 %Si では界面のほぼ全域が接合しており，さらに層状領域が観察

された．これに対し 12.6 %Si 以上の Si 組成では一部に未接合部が観察され，接合界面にはセル

状 α-Al 相や共晶相が観察された．皮材 Si 組成によって界面組織の違いが生じる理由について

考察する．界面の TEM 観察の結果から，10 %Si における層状領域は溶湯と接触した芯材が異

質核として作用し，皮材合金が核生成，凝固することで形成されると報告されている 27)．そこ

で各皮材 Si 組成の芯材 /皮材界面付近の EBSD 観察を行い，芯材表面と皮材との結晶方位関係

を調べた．Fig. 2-13 に 10 %Si の α-rich 領域における結果を示す．Fig. 2-13(a)の光顕組織写真と

比較すると，層状領域は隣接する芯材表面の結晶粒と同一の結晶方位を有していることがわか

る．層状領域以外の皮材組織，すなわち α-rich 領域に観察される粒状晶やその周囲の共晶相，

共晶-rich 領域に観察される共晶相と層状領域の間に結晶方位の連続性はなかった．以上のこと

から芯材が 10 %Si の皮材溶湯と接触した際に，芯材表面を核生成サイトとして皮材が凝固す

るが，芯材表面からの連続した皮材成長は層状領域のみであり，それ以外の皮材の凝固は芯材

表面からの凝固とは異なることがわかった．これは｢粒状晶は個別に成長してロールギャップ

へ集合し α-rich 領域を形成する｣，｢共晶 -rich 領域はロールギャップにおける残留液相の凝固に

より形成された｣という 2.4.1 の考察とも合致している．  
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Fig. 2-13 EBSD result of interface region for 10 %Si. 

(a) OM image, (b) inverse pole figure map. 

 

これに対し皮材 Si 組成が 12.6 %，14 %，17 %Si のときは未接合部が一部に観察され，また

接合部の界面組織も 10 %Si のように均一に層状領域が観察されることは少なく，セル状の α-

Al 相や共晶相となっていた．未接合部の代表例として 12.6 %Si の界面組織を，界面に観察され

たセル状 α-Al相の代表例として 14 %Siの界面組織を EBSD観察した結果をそれぞれ Fig. 2-14，

Fig. 2-15 に示す．未接合部近辺の接合箇所では芯材と皮材の結晶方位は連続していた．またセ

ル状 α-Al 相は芯材と連続した結晶方位になっていることから，層状領域と同様に芯材表面で核

生成し，成長した組織であると考えられる．このような芯材と皮材の結晶方位の関係性から，

皮材 Si 組成によらず芯材表面を異質核として皮材の凝固が起こる場合に良好な接合が得られ

るということがわかった．また 17 %Si では Fig. 2-9 に示したように一部に凹凸状の荒れた界面

が観察された．これは 17 %Si は他の Si 組成と比べると比較的注湯温度が高く，芯材と皮材溶

湯が接触した際に一部が溶融してしまったためであると考えられる．  
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Fig. 2-14 EBSD result of interface region for 12.6 %Si. 

(a) OM image, (b) inverse pole figure map. 

 

 

Fig. 2-15 EBSD result of interface region for 14 %Si. 

(a) OM image, (b) inverse pole figure map. 
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Si 組成が共晶以上であり，芯材表面を異質核とした凝固が生じていない場合，芯材と残留液

相が直接接触しており，芯材 /皮材界面直上が 2 段目ロールギャップ通過時における皮材の最終

凝固位置になるだろう．この最終凝固位置における凝固収縮によって界面の未接合部が形成さ

れると考えられる．未接合部の内表面は Fig. 2-8 に示すように，比較的平坦な場合と，Fig. 2-16

に示すような凹凸のある場合の両方が観察された．亜共晶組成の Al-Si 系合金においては，欠

陥の内表面にデンドライト枝の凹凸が観察された場合，そこが最終凝固部であり凝固収縮に

よって発生した欠陥であると判断される 20,28)．ただし共晶や過共晶組成の場合は最終凝固部が

共晶組織となることが多いため，このような判別が難しく，平滑な内表面が観察されたため溶

湯に固溶していたガスが排出されたガス欠陥であるとする報告 29)と，亜共晶組成のようにデン

ドライト先端が観察されたためひけ欠陥だとする報告 30)の両方がある．本研究においてはどち

らの内表面形態も観察されたものの，圧延，焼鈍を経た板材においてブリスターが発生しなかっ

た．よってガスの巻き込みではなく，界面における未接合部は凝固収縮によって形成されたひ

け欠陥であり，共晶や過共晶組成の場合は界面付近が最終凝固部であると考えられる．  

 

Fig. 2-16 SEM-SEI image of internal surface for un-bonded zone. 
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2.4.3 タンデム式双ロール法における皮材の凝固挙動  

 4 種類の Si 組成の合金を皮材として作製したクラッド材の，凝固組織観察に基づいて考案し

たタンデム式双ロールキャストした亜共晶組成，共晶・過共晶組成の皮材凝固モデルを Fig. 

2-17(a)，(b)に示す．図は，赤い矢印で示す位置を 2 段目ロールギャップとし，その周囲の芯材

/皮材界面付近の凝固形態を模式的に表している．左側のオレンジ色の部分が芯材，白い部分が

様々な形態の α-Al 相，水色の部分が液相を表している．2.4.1 で考察したように，2 段目溶湯

プールにおいて成長した α-Al 相(10 %Si であれば粒状晶，共晶組成以上であればデンドライト )

がロールギャップへと集合し，2 段目ロール表面から成長してくる皮材凝固殻と芯材の間に挟

み込まれる(Kissing point)．これらの α-Al 相は凝固殻を介してバネ荷重による圧縮や，ロールの

回転によるせん断を受け，変形や破壊を起こし，固相と液相の分離が生じることで部分的に液

相率が高い箇所が形成される(Remaining liquid)．そして 10 %Si であれば Fig. 2-17(a)に示す α-

rich 領域①のように，α-Al 相を介して芯材と皮材凝固殻が連結する．これにより皮材の板厚が

決まる．この時点では α-Al 相の周辺に液相は残存しているものの，2 段目ロールギャップを通

過する時点で α-Al 相の周囲の残留液相が凝固し α-rich 領域が形成される．一方，液相が凝集し

た箇所(Fig. 2-17(a)の α-rich 領域①，②間)が 2 段目ロールギャップを通過した場合には共晶 -rich

領域となる．また Si 組成が共晶以上の場合には，2 段目ロールギャップ通過時の最終凝固位置

において凝固収縮による未接合部が生じる．  

過共晶組成において，初晶 Si はロールによる冷却が及ばない溶湯プール内にて晶出するが，

凝固プロセス自体が短時間であるためそれらが成長する前に鋳造が完了し粗大化しない．ただ

し 17 %Si において初晶 Si 粒子は 14 %Si より大きく成長しており数も多い．Al-Mn 二元系の過

共晶合金の縦型双ロール法において，注湯温度を液相線温度+15 ℃から+100 ℃へ上げることに

より，粗大な第二相粒子の晶出量を低減出来た 31)という報告がある．これに基づけば，現状よ

りも注湯温度を上昇させることにより，17 %Si 以上の皮材 Si 組成において初晶 Si の晶出や粗

大化を抑制出来る可能性はある．ただし液相線温度+15 ℃でわずかに芯材の液相線温度を上

回っている 17 %Si においては，一部で溶融したような芯材 /皮材界面が観察された．従って注

湯温度の上昇はさらなる芯材溶融につながる恐れがある．これらのことを考慮すると現行の鋳

造プロセスでは，タンデム式双ロール法による皮材 Si 組成の拡張は 17 %が上限であると考え

られる．14 %Si や 17 %Si において初晶 Si 粒子をさらに微細化したり，17 %以上の Si 組成の皮

材を利用したりするのであれば，注湯温度を上げつつ界面の溶融を抑制するなどの別途の改良

が必要である．  
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10 %Si では層状領域が芯材表面に成長し，共晶組成以上では一部でセル状 α-Al 相が成長す

るのみである．また 10 %Si に比べて芯材表面からの皮材成長量が少ない．Fig. 2-17 ではロール

ギャップに到達する時点で，既に層状領域やセル状 α-Al 相が成長した模式図としているが，こ

れらの芯材表面を異質核とした凝固が芯材と溶湯が接触してから，2 段目ロールギャップを通

過するまでのどの段階で生じているか定かではない．また Si 組成によって α-Al 相の成長形態

が層状からセル状へと変化する理由についても不明でありさらなる検討が必要である．  

 

Fig. 2-17 Schematic image of solidification manner of overlay at second roll gap. 

Example of hypoeutectic (a) and eutectic-hypereutectic (b). 
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2.5 小括  

タンデム式双ロール法によって皮材の組成が Al-10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si の Al-

Mn/Al-Si 合金クラッド材を作製し，皮材の Si 組成が皮材の凝固挙動と界面の接合状態に及ぼ

す影響を調査するとともに，その後の圧延により高皮材 Si 組成のブレージングシートが作製可

能かについて検討した．  

全ての皮材 Si 組成において連続した 3 層クラッド材の鋳造が可能であった．皮材の板厚は Si

組成に伴い変化した．全ての皮材 Si 組成で皮材表面から板厚方向に α-Al 相と共晶相が混在し

た急冷凝固組織を呈しており，この範囲では過共晶組成においても初晶 Si の晶出はないと考え

られる．芯材 /皮材界面付近の組織は均一ではなく，α-Al 相が集合した α-rich 領域や，共晶相か

らなる共晶-rich 領域が観察された．これは芯材と皮材凝固殻の間に挟み込まれた α-Al 相が，

バネ荷重による圧縮やロールの回転によるせん断を受けることで，α-Al 相の局所的な量比の変

化が生じることで形成されると考えられる．α-rich 領域において，10 %Si では主として粒状晶，

共晶組成以上ではデンドライトがそれぞれ観察され，14 %Si，17 %Si では初晶 Si 粒子がデンド

ライトに取り囲まれるように存在していた．これらの初晶 Si 粒子は液相中で晶出したもの考え

られるが，短時間の鋳造プロセスであることから粗大化する前に凝固が完了し，後の圧延には

影響しなかったと考えられる．  

芯材 /皮材界面は，10 %Si では全域が接合しており，界面には層状領域が観察された．これに

対し，共晶組成以上では部分的に未接合部が観察され，接合部の界面組織はセル状の α-Al 相や

微細なデンドライト，共晶相であった．EBSD 観察の結果より，皮材 Si 組成や界面組織の形態

に寄らず，接合箇所では芯材と皮材の結晶方位が同一となっていることがわかった．これより

芯材表面を異質核とした皮材の凝固が，芯材と皮材の強固な接合をもたらす要因のひとつであ

ると考えられる．また共晶組成以上の皮材 Si 組成においても界面に未接合部が存在し，皮材中

には初晶 Si 粒子が分散していたにもかかわらず，クラッド材全体の破断などを生じることなく

10 %Si と同様圧延が可能であった．圧延・熱処理後にもブリスターが発生しなかったことから，

as cast 材において界面に観察された未接合部はひけ欠陥であると考えられる．以上のようにタ

ンデム式双ロール法によって作製した，皮材 Si 組成が従来よりも多い Al-Mn/Al-Si 合金クラッ

ド材の圧延や熱処理が可能であったことから，本手法により熱交換器用ブレージングシートの

皮材 Si 組成の適用範囲を拡張できることが示唆された．ただし as cast の 17 %Si において界面

の一部が溶融した様な組織が観察されたことから，皮材 Si 組成の拡張は 17 %が上限であると

考えられる．   
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第3章 タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した A3003/A4045

クラッド材界面の接合状態  

 

3.1 緒言  

第 2 章にてタンデム式双ロール法によるブレージングシートの皮材 Si 組成拡張を検討する

ために，10~17 %の Si 組成でクラッド材を試作した．その結果全ての組成でクラッド材を鋳造

可能であり，これらに対し熱交換器用ブレージングシート製造を想定した加工を施すことが可

能であった．ただし共晶組成以上では芯材 /皮材界面に部分的に未接合部が存在しており，また

界面組織は 10 %Si では層状の α-Al 相が主に観察されたのに対し，共晶組成以上ではセル状の

α-Al 相や共晶相が観察された．このように界面組織は皮材 Si 組成によって変化したがその理

由や，芯材と皮材がどのようにして接合しているかよくわかっていない．  

タンデム式双ロール法では，1 段目で作製された固相の芯材が，溶湯プールにおいて皮材溶

湯と接触し，2 段目ロール間隙を通過するまでの間に，皮材が凝固して芯材と皮材が接合する．

このように固相と液相の金属を接触させて接合する手法には，鋳ぐるみ，コンパウンドキャス

ティングなどの手法がある 1–3)．また双ロールキャスト法を応用した異種金属の固相 /液相接合

の例としては Grydin ら，Chen らの steel/Al4–6)，Huang らの Ti/Al7)，Bae らの Al/Mg8)等がある．

これらにおいては，液相側が凝固した後の界面に溶融や拡散によって異種金属間の中間相が形

成し，中間相を介して両合金が接合すると述べられている．また固相のアルミニウム合金に液

相のアルミニウム合金を接触させ接合する例としては，Papis ら 9–13)の報告例があり，接合を阻

害するアルミ表面に存在する酸化皮膜をあらかじめ除去した上で，亜鉛メッキなどの表面処理

を施し，固相と液相を接触させ接合を行っている．一方本手法では，1 段目で作製した芯材を，

そのまま 2 段目ロールギャップへ誘導し皮材溶湯と接触させる．また本手法で作製した

A3003/A4045 クラッド材の接合界面は平滑であり，界面に沿って成長した中間相などは存在し

ていない 14)．すなわち本手法における芯材 /皮材界面の接合状態は，従来報告されている固相 /

液相接合と異なる点が多く，本手法特有のメカニズムで接合されていると考えられる．よって

本手法における接合状態について詳しく調べることは，先述のような Si 組成による界面組織の

変化を検討する上でも不可欠であると考えられる．また本手法によって作製したクラッド材を

最終的にブレージングシートに加工し，ろう付特性を評価するには，まず as cast 材の組織を正

確に把握しておく必要がある．  

本実験で使用するタンデム式縦型高速双ロールキャスタでは，Table 1-1 に示すように 1 段目，
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2 段目ロール軸間距離が 400 mm，2 段目の溶湯プール高さが最大で 100 mm となっている．よっ

てロール周速 40 m/min でクラッド材を製造する場合，1 段目ロールギャップを通過した芯材は

およそ 0.5 s 後に 2 段目ロール上方の溶湯プールに侵入し皮材溶湯と接触する．1 段目ロール通

過直後の芯材表面温度は，鋳造直後の温度測定の結果や岡村らの報告 15,16)から 400~500 ℃程度

と推定されている．そして皮材溶湯と接触する前に，芯材表面には自然酸化皮膜が数  nm~十数  

nm 程度成長することが予想される 17–19)．芯材は皮材溶湯と接触したのち，2 段目ロール表面か

ら成長してきた皮材凝固殻に挟み込まれた状態で 2 段目ロールギャップを通過し，バネ荷重を

受け冷却される．芯材が皮材溶湯と接触してから 2 段目ロールギャップを通過するまでの時間

はおよそ 0.2 s である．こうした一連の鋳造過程の中で，芯材表面に成長する自然酸化皮膜，芯

材温度，ロールによる冷却が芯材 /皮材界面の接合にどのような影響を及ぼすかはわかっていな

い．そこで本章ではタンデム式双ロール法における芯材 /皮材界面の接合に及ぼすこれらの因子

の影響を明らかにするために，A3003/A4045 クラッド材を例にとり，芯材の A3003 板表面に，

種々の条件で A4045 溶湯を接触させ，芯材の表面状態が界面の凝固組織や接合状態に及ぼす影

響について検討を行った．  

 

3.2 実験方法  

3.2.1 供試材  

タンデム式双ロール法により A3003/A4045 クラッド材を製造する際の芯材と皮材の接触状態

について検討するためには，種々の接触状態と比較する必要がある．それらを模擬するため，

本章では縦型双ロール法により作製した A3003 板，ならびに A4045 溶湯を使用した．A3003 お

よび A4045 の合金組成を Table 3-1 に示す．A3003 板は約 1000 g のインゴットを 800 ℃の電気

炉にて溶解し Ar ガスによる脱ガスを 10 min 行った後，Table 3-2 に示す条件で縦型双ロール法

により作製した．1 回の注湯により幅 40 mm，長さ約 3.5 m，厚さ約 2 mm の板材を鋳造した．

この板から長さ 200 mm に切り出した板を，後述する溶湯接触試験に供した．A4045 溶湯は約

30 g を電気炉にて 800 ℃で溶解した後，Ar ガスによる脱ガスを 2 min 行った．  

Table 3-1 Chemical composition of A3003 and A4045. 
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Table 3-2 Casting conditions of V-TRC. 

 

 

3.2.2 A3003 板 /A4045 溶湯接触試験  

タンデム式双ロール法によって作製したクラッド材の芯材 /皮材界面の接合に及ぼす芯材温

度，皮材溶湯と接触するまでの時間 (芯材表面に成長した酸化皮膜の厚さ )，および芯材と皮材

溶湯との接触後に受けるロールによる冷却の影響について検討するため，以下に示す各条件の

A3003 板を準備し，この板材に A4045 溶湯を接触させる溶湯接触試験を行った．  

条件①： 縦型双ロール法により鋳造し，十分時間が経過した室温の A3003 板に A4045 溶湯

を滴下する  

条件②： 縦型双ロール法により鋳造し，十分時間が経過した後，大気炉で 500 ℃まで加熱し

た A3003 板に A4045 溶湯を滴下する  

条件③： Table 3-2 に示す条件で，縦型双ロール法により鋳造した A3003 板に，鋳造完了か

ら 20 s 以内に A4045 溶湯を滴下する  

条件④： 条件③と同様に A3003 板を鋳造し A4045 溶湯を滴下後，3 s 以内にφ200 mm×40 

mm の純銅製ロールによって溶湯を押しつぶして急冷する  

条件⑤： Table 3-2 に示す条件で 1 段目ロールにて作製した A3003 板を，3 段目ロール上方

に溜めた A4045 溶湯プール内を通過させる(Fig. 3-1)．ここでは 3 段目ロールは回

転させず，断熱材で覆い凝固殻の成長とロールギャップにおける冷却を抑制して

いる．また 3 段目ロールを使うのは，2 段目ロールで同様に溶湯内を通過させた場

合，板材は装置の設計上，必然的に 3 段目を通過するため，3 段目ロールとの接触

による凝固を避けるためである．2 段目ロールは板材と接触しない程度にロール

ギャップを広げ，また安定して板材を 3 段目に誘導するために回転させる．3 段目

の両ロールにおける断熱材間の隙間 (正味のロールギャップ)は，A4045 溶湯の溶湯

プールが溜まるよう過剰に漏れがなく，なおかつ A3003 板が通過できるよう A3003

板厚に等しい 2 mm 程度とした  
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各条件における A3003 板温度，鋳造が完了してから溶湯と接触するまでの経過時間および推

定される酸化皮膜の相対的な成長量，ロールによる急冷の有無，接触する A4045 溶湯の量の関

係をまとめたものを Table 3-3 に示す．各実験において A3003 板に接触させる A4045 溶湯の温

度は，タンデム式双ロール法におけるクラッド材製造時の注湯温度である液相線温度+15 ℃の

610 ℃とした．A3003 板上で凝固した A4045 を，界面を含む位置で切り出し組織観察に供した．  

 

Fig. 3-1 Schematic image of condition ⑤ . 

 

Table 3-3 Summary of experimental conditions for melt contact test. 
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3.2.3 組織観察方法  

組織観察は光学顕微鏡 (OM，OLYMPUS 製，BX51M)を用いて行った．試料をエポキシ樹脂に

埋め込み，エメリー研磨紙で#120~#2000 番まで機械研磨したのち，粒径 6 µm，3 µm，1 µm の

ダイヤモンドペーストを用いてバフ研磨し，コロイダルシリカ懸濁液 (OPS)により鏡面に仕上

げた．その後ケラー氏液 (HF:1.0 %，HCl:1.5 %，HNO3:2.5 %，H2O:95 %)により 30 s 腐食し，組

織観察を行った．また A3003/A4045 界面付近の結晶方位，組成分布を調べるために，電子線後

方散乱回折法(EBSD，TSL 社製，MSC-2200)および電子プローブマイクロアナライザー (EPMA，

JEOL 製，JXA-8200)，電界放出型電子銃オージェ分光装置 (AES，JEOL 製，JAMP-9500F)を用い

た解析を行った．EBSD 観察は 2.2.2 と同様に，鏡面仕上げ後にケラー氏液により 30 s 腐食した

試料を用い，加速電圧 20 kV，ステップサイズ 0.2 µm で解析を行った．EPMA，AES 用の試料

は鏡面仕上げままのものを用いた．また収束イオンビーム装置 (FIB，JEOL 製，JEM-9310FIB)に

よって薄膜を作製した後，透過型電子顕微鏡 (TEM，JEOL 製，JEM-3010)による微細組織観察，

および走査型透過電子顕微鏡 (STEM，JEOL 製，JEM-2010F)に搭載された EDS 分析を行った．

加速電圧は TEM で 300 kV，STEM は 200 kV で観察を行った．  

 

3.2.4 硬さ測定  

界面付近の微小領域における硬さ分布をビッカース硬度計(MATSUZAWA 製，MMT-X3A)，

ナノインデンテーション (エリオニクス製，ENT-1100a)により測定した．ビッカース硬さは室温

にて荷重 10 gf，負荷時間は 15 s で測定し，ナノインデンテーションはダイヤモンド製バーコ

ビッチ圧子(稜間隔 115 °)を用い，室温にて試験荷重 200 mgf で測定を行った．ナノインデンテー

ションの測定に先立ち，試験荷重 50，100，200，300，400，500，1000，2000，5000，7000 mfg

にて A3003 母相のヤング率を 9 点ずつ測定した．この値を用いて A3003 のヤング率の文献値

(68.6 GPa)との比から各試験荷重における補正係数を計算し，最大押し込み深さと対応する補正

係数から実測値の補正を行った．  
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3.3 実験結果  

3.3.1 溶湯接触試験における断面組織観察  

条件①~③において溶湯を滴下後，空冷した試料外観の例を Fig. 3-2 に示す．条件①~③にお

いて外観上の違いは観察されなかったが，条件①のみ A3003 板と滴下した A4045 は接合しな

かった．条件①における凝固した A4045 および溶湯と接触した A3003 板の断面組織を Fig. 3-3

に示す．観察箇所は滴下した溶湯の中央部分である (Fig. 3-3(a))．Fig. 3-3(c)に示すように滴下・

凝固した A4045 はほぼ全域で初晶 α-Al 相と板状の Si を含む共晶相から構成されており，空冷

により凝固した粗大な組織となっていた．室温の A3003 板と接触し冷却された，底部から 200 

µm 程度の範囲(Fig. 3-3(d))では，セル状 α-Al 相と微細粒状の Si を含む共晶相からなる急冷組

織となっていた．固相 /液相間で良好な接合を得るためには，固体と液体がよく濡れた状態にな

る必要がある 20)．また固相 /液相間に大きな温度差があり，さらに酸化皮膜が存在している場

合，界面における濡れが著しく阻害されるという報告がある 21)．このことから室温かつ自然酸

化皮膜が十分成長していると考えられる状態の A3003 板に，A4045 溶湯を滴下する条件①にお

いては接合しなかったと考えられる．また Fig. 3-3(e)に条件①において溶湯と接触した後の

A3003 板の表面付近の断面組織を示す．これは as cast，すなわち A4045 溶湯と接触していない

A3003 とほぼ同様の組織であった．  

 

Fig. 3-2 Appearance of solidified A4045 droplet and A3003 strip. 
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Fig. 3-3 Microstructure of condition ① . 

(a) Schematic image of observation area, (b) microstructure of low-magnification, 

and high-magnification of (c) air cooled area, (d) chill area, (e) surface of A3003. 

 

Fig. 3-4 に条件②，③における A3003/A4045 界面付近の断面組織を示す．条件②，③ではほ

ぼ同様の組織が観察され，A4045 側は全域に渡って粗大な等軸 α-Al 相と板状 Si から構成され

ていた．また Fig. 3-4(b)に示すように，これらの条件における界面付近の A4045 には，100 µm

を越える穴が観察された．この穴の内表面観察では内部にデンドライトの先端が多数観察され

た．よって，これらは凝固収縮に伴うひけ欠陥であると考えられる．A3003/A4045 の界面はほ

ぼ全域に渡って接合していたものの，A4045 側の粗大な α-Al 相が A3003 板に食い込むように

存在しており(Fig. 3-4(c)，(d))，凹凸状の荒れた界面を呈していた．また A3003 側の組織を Fig. 

3-3(e)に示す条件①の A3003 と比べると，結晶粒界が不明瞭となり非常に微細な第二相粒子が

密に分布していた．  
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Fig. 3-4 A3003/A4045 interface microstructure of condition ②  and ③  

(a) Schematic image of observation area, (b) microstructure of low-magnification, 

and high-magnification of (c) condition ② and (d) condition ③ . 

 

このような界面組織における溶質分布や，結晶方位の関係を調べるために条件② (Fig. 3-4(c))

において行った EBSD，EPMA 分析の結果を Fig. 3-5，Fig. 3-6 にそれぞれ示す．EBSD の結果

より，Fig. 3-5(a)，(b)の黒い点線で囲った箇所のように，界面付近の A4045 の α-Al 相と隣接す

る A3003 の結晶方位が同一となっているものが一部で観察された．しかし全体としては明確な

結晶方位の関係性は確認されなかった．次に EPMA による組成分析では，Fig. 3-6(b)の赤丸で

囲った箇所に示すように A4045 内部に Mn が検出された．一方 Si は主として光顕組織におい

て板状 Si が観察される位置と対応して検出されているが，赤丸で囲った Mn が検出された箇所

では他と比べて Si 濃度が低くなっている(Fig. 3-6(b)，(d))．すなわちこの部分は Al-Mn-Si 系の

化合物であると考えられる．この化合物は界面から数十  µm 離れた位置に島状に存在しており，

凝固後の固相拡散によって析出したとは考えにくい．加えて Fig. 3-6(c)に示すように低濃度側

の Si の分布に着目すると，A4045 側から A3003 側に向かって徐々に Al 母相の Si 濃度が低下し

ており，また A3003 内にも Si が濃化した箇所が確認される．以上の結果から，条件②，③では

A4045 溶湯と接触したことによる過剰な入熱の影響で A3003 の表面が一部溶融したと考えられ

る．Al の表面に成長する酸化皮膜は熱的には安定であるものの，Al 母相の熱膨張程度でもき裂

が生じるなど機械的にはあまり強固ではない．このため溶湯からの入熱によって A3003 板の表
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面が溶融した場合には，酸化皮膜も取り去られ，その後 A4045 が凝固したために条件②，③に

おいて接合したと考えられる．また条件②では縦型双ロール法による鋳造後，再度大気炉にて

500 ℃まで加熱していることから，鋳造直後の条件③よりも A3003 板表面の酸化皮膜も厚く成

長していると考えられる．しかし両条件ではほぼ同様の組織が観察された．条件①~③の結果よ

り，A3003 板の温度が高く A4045 溶湯との温度差が小さい場合には板と溶湯との濡れ性がよく

なり，さらに溶湯からの入熱によって A3003 板表面が溶融し酸化皮膜が除去されるため，酸化

皮膜の状態は接合に影響しないことがわかった．  

 

Fig. 3-5 EBSD result of condition ② . 

(a) OM image, (b) inverse pole figure map. 

 

 

Fig. 3-6 EPMA result of condition ②. (a) OM image, (b) Mn mapping, 

Si mapping for (c) narrow range and (d) wide range. 
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3.3.2 溶湯からの入熱が界面接合状態に及ぼす影響  

溶湯からの入熱量が A3003 板表面の溶融に及ぼす影響を比較するために条件④，⑤の結果を

検討する．条件④における組織観察結果を Fig. 3-7 に示す．A4045 溶湯の滴下後から 3 s 以内に

銅ロールで押しつぶし急冷した条件④においても，滴下した A4045 は A3003 板と接合してい

た．観察箇所は Fig. 3-7(a)に示すように，ロールによって押しつぶされ最も薄くなっている箇

所である．溶湯を滴下後急冷した試料では，Fig. 3-7(d)に示すように銅ロールと接触した A4045

の表面側は，Fig. 2-3 などに示したような微細な共晶相と α-Al 相からなっていた．表面と界面

の中間付近では等軸のデンドライトと，板状 Si や粒状 Si が入り交じった比較的微細な共晶相

から構成されていた．A3003 板との界面から A4045 側の板厚の半分程度までは，おおよそ界面

に対して垂直な方向に成長するデンドライト，やや粗大な Si と針状の Al-Si-Fe 系化合物から構

成されていた(Fig. 3-7(f))．Fig. 3-7(b)における，中間付近の黒いコントラストの比較的微細な共

晶相が最終凝固部であるとすると，表面側はロール側への抜熱によって，界面側は A3003 板側

への抜熱によって凝固したものと考えられる．  

 

Fig. 3-7 (a) Schematic image of condition ④ , (b) appearance comparison for 

condition ③(upper) and ④(lower), microstructure of low-magnification(c), and 

high-magnification of (d) chill area, (e) mixed area, (f) coarse area. 



59 

条件④における界面組織および，EBSD 観察結果を Fig. 3-8 に示す．界面組織は小さな凹凸状

を呈している箇所(Fig. 3-8(a)，(b))，および界面が平坦であり層状の α-Al 相が存在する箇所(Fig. 

3-8(c)，(d))の 2 種類が混在し，条件②，③と比べて界面の凹凸は少なかった．条件④は条件②，

③と比べて高温の溶湯と接触する時間が短く，A3003 板への入熱量が小さかったことで，板表

面の溶融が低減され凹凸が小さくなったと考えられる．Fig. 3-8(a)，(b)に示すように，凹凸状の

界面では結晶方位に特定の関係性は確認されず，Fig. 3-5 に示すような条件②と同様の結果と

なっていた．一方平坦な界面において観察された A4045 側の層状 α-Al 相は，それぞれ隣接す

る A3003 板表面の結晶粒と同一の結晶方位を示していた (Fig. 3-8(c)，(d))．以上の結果から凹凸

状の界面を呈している場合には A4045 の凝固はランダムであるが，界面が平滑な場合には

A3003 板表面を異質核として一部が凝固することがわかった．またこのように，界面付近にお

いて A4045 に層状の α-Al 相が観察され，その結晶方位が隣接する A3003 が同一となる組織は，

Fig. 2-13 に示すようにタンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッド材の界面

における層状領域と類似している．ただし同一方位となった組織の厚さは層状領域が 1~2 µm

程度であったのに対し，こちらは数 µm から最大で 10 µm 程度と厚く成長している．また界面

付近の A4045 の組織はタンデム式双ロール法では微細な共晶相や浮遊晶が集合した組織だっ

たのに対し，本実験では板状 Si を含む共晶相であり大きく異なっていた．  

 

Fig. 3-8 EBSD result of condition ④ . 

(a), (b): Rough interface area, (c), (d): flat interface area. 
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条件②~④の結果より，A4045 溶湯との接触による入熱で A3003 板の表面が溶融すること，

また溶湯との接触後の入熱量によって界面組織が異なることが示された．これらの条件におい

ては A3003 と接触させた溶湯量は 30 g であり，実際のタンデム式双ロール法における皮材溶

湯量と比べて非常に少ない．そこでタンデム式双ロール法の鋳造過程において，2 段目溶湯プー

ルで芯材と皮材溶湯が接触する状況を再現し，ロールによる冷却がない場合に，どのような界

面組織となるか検証するために条件⑤の実験を行った．本実験では，タンデム式双ロール法に

おける鋳造過程と同等量の溶湯と接触する状況を再現したため，条件①~④と比べて接触する

溶湯の量，すなわち入熱量は非常に大きくなっている．条件⑤において作製した試料，および

縦型双ロール法によって作製した A3003 板の外観図を Fig. 3-9 に示す．A3003 板の表面は平滑

であるが溶湯を通過させた試料の表面は凝固した A4045 に覆われていた．作製した試料の表面

様相は比較的平坦な箇所，粗い箇所，A4045 が厚く堆積した箇所の 3 種類におおまかに分けら

れ，一部には A3003 板表面が露出していた．  

 

Fig. 3-9 Appearance of A3003 strip and condition ⑤ . 
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Fig. 3-10 に条件⑤における断面組織を示す．Fig. 3-10(a)の上側が A4045 が厚く堆積している

箇所の例，下側が比較的平坦な箇所の例である．条件⑤における A4045 の凝固組織は 100 µm

程度のやや粗大なセル状 α-Al 相と，板状の Si からなる共晶相で構成されていた．Fig. 3-10(b)

は A4045 が厚く堆積していた箇所と，A3003 が露出している箇所の境界の拡大図であるが，

A4045 が付着している部分から，A3003 板の表面が深くえぐれている様子が確認できる．この

ような界面は Fig. 3-10(a)の上側に示すように広範囲にわたって観察された．一方で Fig. 3-10(a)

の下側の界面はマクロ的には上側と比べて平坦であるものの，Fig. 3-10(c)の拡大図に示すよう

に界面から垂直方向に成長するセル状 α-Al 相の根元の部分では α-Al 相が結晶粒界に沿って

A3003 内部に一部侵食している様子が確認された．A4045 が厚く堆積している部分は，注湯中

に撮影した動画より，ロールギャップから漏れ出た A4045 溶湯が A3003 板表面に付着した部

分と対応していた．Fig. 3-10 の板両面において，溶湯プール通過中の溶湯から板への入熱はお

おむね一定と考えられるが，ロールギャップ通過後に多量の溶湯が付着した箇所では溶融範囲

が広く，少ない場合には狭くなっていた．すなわち条件⑤において，ロールギャップ通過中に

は A3003 板はほとんど溶融せず，A3003 板に付着した A4045 溶湯からの入熱によってロール

ギャップ通過後の空冷時に溶融しており，その溶融範囲は付着した溶湯量によって変化すると

考えられる．条件②~⑤においては何らかの形で A3003 板表面の溶融が見られたが，タンデム

式双ロール法により作製した A3003/A4045 クラッド材の界面においては，このような A3003 板

表面の溶融はほとんど観察されない (Fig. 2-3，Fig. 2-7 など)．これはタンデム式双ロール法で

は，2 段目溶湯プールにおいて芯材が皮材溶湯と接触してから，ロールによる冷却が作用し始

めるキスポイントに至るまでの間に，溶湯からの入熱によって芯材表面の平滑性が失われるほ

どの溶融は生じていないことを表している．  

ただし Fig. 2-6，Fig. 2-9 に示すように，17 %Si においては芯材の明瞭な溶融が観察された．

これは他の組成に比べて 17 %Si では注湯温度が高いため，芯材が皮材溶湯と接触し，キスポイ

ントに至るまでの間に溶融が進行したためと考えられる．また条件⑤において前述のように

ロールギャップ通過後の空冷時に A3003 板表面の溶融が生じるのであれば，A4045 に観察され

るセル状 α-Al 相は板表面が溶融した後に成長すると考えられるが，こうした組織はタンデム式

双ロール法によって作製したクラッド材においては観察されない．一方条件④に示すように

ロールによって急冷した場合には板表面を異質核とした凝固が見られたことから，タンデム式

双ロール法のクラッド材製造時に，溶湯プール通過中に芯材表面からの皮材凝固は生じず，ロー

ルギャップ通過時のロールによる急冷時に生じることがわかった．  



62 

 

Fig. 3-10 Microstructure of condition ⑤ . (a) Low-magnification,  

high-magnification for (b) molten area, (c) flat area.  

 

3.3.3 溶湯からの入熱による A3003 への影響  

条件②~⑤の実験より A4045 溶湯からの入熱により，溶湯と接触した A3003 の最表面におけ

る溶融が確認された．こうした入熱が内部の組織にどの程度影響を及ぼしているかを検証する

ためにナノインデンテーションによる硬さ測定を行った．タンデム式双ロール法によって作製

した A3003/A4045 クラッド材と条件②~⑤における A3003 と A4045 の界面を原点として，5 µm

間隔で A3003，A4045 側にそれぞれ 20 点ずつ一列に圧痕をうち，同様の測定を計 7 箇所で行い

界面からの同じ距離における平均値を算出した．タンデム式双ロール法における測定箇所の一

例を Fig. 3-11 に，測定結果を Fig. 3-12 に示す．なお A4045 側では共晶 Si 相や Si 粒子を避け

て圧痕を打ち，測定した場合は平均値から除外している．またタンデム式双ロール法の試料に

ついては 2.3.1 で示すような α-rich 領域において測定を行った．比較のために，同様の測定を

縦型双ロール法によって作製した A3003 板においても実施し，A3003 の表面から約 5 µm の位

置を 1 点目として測定した結果を Fig. 3-12(b)に合わせて示している．まず A4045 側の測定結果

に着目すると条件ごとに値の大小はあるものの，それらに明確な相関関係は確認されなかった． 
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次に A3003 側では，全体として原点に向かうにつれて徐々に硬さが増加していた．これは

ロールと直接接触する最表面に近いほど，急冷凝固による Mn 固溶量の増加・晶出物の微細分

散，さらには残留応力の影響が顕著になるためであると考えられる．また V-TRC と比べると，

溶湯と接触しているタンデム式双ロール法，条件②~⑤の全ての条件で A3003 側の硬さは低下

していた．これは溶湯との接触による入熱の影響で，固溶 Mn 量の低下，分散粒子の形態変化，

残留応力の解放などが要因と考えられる．一方で A3003 における条件ごとの硬さの大小には明

確な相関は見られなかった．例えば条件③，④ではロールによる急冷の有無により，条件④の

方が入熱量が少ないため硬さの低下も抑えられると予想されたが，実際には条件④が最も小さ

い値を示していた．  

こうした溶湯からの入熱による硬さの変化が，A3003 内のどの程度の範囲まで及んでいるか

調べるため A3003 の板厚全域に渡ってビッカース硬さを測定した．縦型双ロール法によって作

製した A3003 板の表面，およびタンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッド

材の界面を原点として，50 µm 間隔で 20 点ずつ圧痕を一列に打ち，同様の測定を計 5 箇所で行

い平均値を算出した(Fig. 3-13)．ビッカース硬さは場所によるばらつきが大きかったが，原点か

ら 200 µm までの領域では総じてタンデム式双ロール法の方が小さい値を示しており，この傾

向はナノインデンテーションの結果と一致していた．すなわち溶湯と接触した事による入熱の

影響は最大で 200 µm 程度まで及んでいると予想される．  

 

Fig. 3-11 Measurement point of A3003/A4045 interface fabricated by VT-TRC 
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Fig. 3-12 Result of nano-indentation test. 

 

 

Fig. 3-13 Result of vickers hardness test.  
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3.4 考察  

3.4.1 タンデム式双ロール法における皮材溶湯からの入熱の影響  

 3.3.1 より，高温の A3003 板と A4045 溶湯が接触した際には板表面が溶融するため，酸化皮

膜が厚く存在する場合でも接合が得られることがわかった．また 3.3.2 より溶湯と接触した際

の板表面の溶融深さは，溶湯からの入熱量によって変化していることがわかった．すなわちタ

ンデム式双ロール法によるクラッド材作製は高速のプロセスであるために，2 段目溶湯プール

における皮材溶湯との接触時間が短く，さらに溶融が広範囲に広がる前にロールの冷却を受け

るために，芯材の表面はほとんど溶融していないと考えられる．これらの結果からタンデム式

双ロール法では，以下のように芯材 /皮材界面が接合すると考えられる．  

1 段目で鋳造された A3003 芯材の表面には数  nm~数十  nm 程度の厚さの自然酸化皮膜が成長

すると推定される 18,22)．そして芯材は皮材溶湯と接触するが，前述の通り接触時間は短く，ま

た溶湯と接触直後にロールによる冷却を受けるため，芯材の溶融は広範囲に及ばず平滑な界面

が保たれるが，芯材のごく表面において溶融が生じ，酸化皮膜が除去されることで接合が得ら

れると考えられる．そこでこれらの推定を検証するために以下の実験を行った．  

 まずタンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッド材の α-rich 領域における

溶質分布を EPMA によって分析した結果を Fig. 3-14 に示す．溶融が広範囲に広がっていると

考えられる条件②においては，Fig. 3-6 に示すように A4045 側から A3003 側に向かって Si 濃度

がなだらかに変化していた．これに対し Fig. 3-14 においては Mn，Si ともに界面を境に明瞭な

コントラストの差が確認される．すなわち条件②~⑤において観察されたような，広範囲な溶融

はタンデム式双ロール法のクラッド材鋳造時には生じていないと考えられる．なお Fig. 3-14(c)

の低濃度側の Si のマッピングでは A3003 において若干の Si が検出されているが，これは元々

A3003 に含まれている Si を検出したものである(Table 3-1)．  
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Fig. 3-14 EPMA result of A3003/A4045 clad fabricated by VT-TRC. 

(a) OM image, (b) Mn mapping, Si mapping for (c) narrow range and (d) wide range. 

 

続いて界面付近のごく近傍における，溶湯からの入熱の影響を検討するために，タンデム式

双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッド材の界面から，FIB により薄膜を作製し

STEM，TEM 観察を行った．Fig. 3-15 に A3003 と層状領域との界面における STEM 像を示す．

A3003 内部には微少な第二相粒子が密に分布している様子が観察されるが，層状領域内部では

僅かに同様の粒子が分布しているのみである．こうした粒子の拡大図を Fig. 3-16(a)に，また(b)

には比較として縦型双ロール法によって作製した，A4045 溶湯と接触していない A3003 の表面

付近の分散相の様子を示す 23)．溶湯と接触していない A3003 では数十  nm 程度の微細な粒子が

集合したような，直径 300 nm 程度の胞子状の粒子が観察されていた．これに対し，タンデム式

双ロール法によって作製したクラッド材の A3003 にはこういった粒子は観察されず，直径が

100~150 nm 程度の円形の粒子や，同程度の大きさの矩形の粒子が観察された．これらの粒子は
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A4045 溶湯からの入熱により，元々A3003 に存在していた粒子の形態が変化した，もしくは新

たに析出した粒子であると考えられる．  

 

Fig. 3-15 STEM result of A3003/layer region interface of VT-TRC clad strip. 

 

 

Fig. 3-16 Comparison of fine secondary particles in A3003.  

(a) Interface of VT-TRC A3003/A4045 clad, (b) surface of V-TRC A3003 strip23). 

(R. Song, Y. Harada, S. Muraishi, S. Kumai (2017)) 
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次に FIB によって作製した薄膜を用いて STEM-EDS 分析を行い，こうした入熱により界面付

近の微細な領域で溶融が生じているかを検証した．A3003 と層状領域，層状領域と A4045 との

界面における STEM-EDS 観察結果を Fig. 3-17，Fig. 3-18 に示す．Fig. 3-15 に示すような微細な

第二相粒子と対応する箇所に Mn，Fe，Si が検出されることが Fig. 3-17 に確認でき，これらは

Al-Mn-Si 系の分散粒子であると考えられる．一方でこうした微細な粒子は Fig. 3-18 に示すよう

に，A4045 と層状領域との界面付近においても観察され，それと対応した位置で僅かではある

が Mn が検出されている．これは溶湯からの入熱によって芯材の表面がごく狭い範囲で溶融し

た後に，芯材表面から層状領域が凝固したためであると考えられる．  

 

Fig. 3-17 STEM-EDS result of A3003/layer region interface of VT-TRC clad strip. 

(a) STEM image, (b) Mn mapping, (c) Fe mapping, (d) Si mapping. 
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Fig. 3-18 STEM-EDS result of A4045/layer region interface of VT-TRC clad strip. 

(a) STEM image, (b) Mn mapping, (c) Fe mapping, (d) Si mapping. 
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3.4.2 芯材最表面の溶融による酸化皮膜除去  

前節において，タンデム式双ロール法において溶湯と接触したことにより，芯材の最表面が

ごく狭い範囲において溶融していることを示した．そこで芯材の最表面における溶融によって

実際に酸化皮膜が除去されているかを調査した．アルミニウム表面に成長する酸化皮膜の厚さ

は種々の方法で測定されているが，どれも室温や一定の温度で数時間保持した場合であり，タ

ンデム式双ロール法の鋳造時のような高温のアルミニウム表面で短時間に成長する酸化皮膜厚

さに関する報告は見つからなかった．室温ではおよそ数  nm の自然酸化皮膜が存在し，500 ℃程

度で数時間保持した場合には数十  nm まで成長するという阿部らの報告 17–19)から，皮材溶湯と

接触するまでに芯材表面にはこの範囲で酸化皮膜が存在していると考えられる．前述のように

STEM 観察の結果，界面において連続的に酸化皮膜層は観察されなかった．また EDS の面分析

でも酸素は検出されなかった．次に広範囲における元素の分布を調べるため AES 分析を行った

結果を Fig. 3-19 に示す．Fig. 3-19(a)が酸素，(b)が Al のマッピングを示しており，黒い部分は

A4045 中の共晶 Si 粒子を表している．Fig. 3-19(a)において白い点で示される箇所において，酸

素が検出された．これらはいずれも大きさが数十  nm オーダーで，観察試料表面に付着してい

る異物か，鋳造時にクラッド材内部に介在していた微小な酸化物であると考えられる．田中ら

は摩擦撹拌点接合(FSSW)によって 6000 系合金と軟鋼板を接合した界面の EPMA 分析で酸素が

検出されたと報告している 24)(Fig. 3-20)．ここで検出されている酸素は，各母材表面の酸化皮

膜が，FSSW 時の激しい塑性流動によってアルミニウム合金の撹拌内部に取込まれたと推察さ

れている．この報告のように，タンデム式双ロール法によって作製したクラッド材の芯材 /皮材

界面に，数十  nm オーダーの酸化皮膜が残存していれば，A3003/A4045 界面には層状に酸素の

存在を示すコントラストが検出されるだろうが，そのような酸素の存在は Fig. 3-19 では確認さ

れていない．すなわちこれらの結果から，少なくともタンデム式双ロール法によって作製した

A3003/A4045 クラッド材の界面に数十  nm オーダーの酸化皮膜は存在しないと考えられる．し

かし数  Å 以下まで固相-液相間の両原子を近付ければ原子間力によって接合が得られる 25)，一

部に酸化皮膜が残存していても新生面が露出していれば接合する 26,27)という報告があるように，

本結果から酸化皮膜が全く存在しない，もしくは AES による検出限界である数十  nm よりも小

さいオーダーの酸化皮膜が存在しないとは断定できない．  



71 

 

 

 

Fig. 3-20 Example of oxide film detection by EMPA of FSSW welded interface24). 

(田中晃二，熊谷正樹，吉田英雄(2006)) 

  

Fig. 3-19 AES result of A3003/A4045 interface 

fabricated by VT-TRC. 

Mapping of (a) O, (b) Al, (c) FE-SEM-BEI 

image. 
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3.5 小括  

タンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッドをモデルとして，種々の表面

状態の A3003 板に A4045 溶湯を接触させ，その組織観察から界面接合状態を検討した．  

常温の A3003 板に溶湯を接触させた場合には，接合が得られなかった．これは板と溶湯の温

度差および板表面に存在する酸化皮膜により溶湯が濡れなかったためであると考えられる．

A3003 板の温度を 500 ℃にした状態で溶湯を接触させた場合には接合しており，これは板表面

が溶融したためであると考えられる．500 ℃の板に溶湯を接触させた直後に銅ロールを用いて

急冷した場合には，空冷したときよりも溶融が抑制され界面の凹凸が小さくなっていた．タン

デム式双ロール法でクラッド材を鋳造するときと同程度の比較的多量の溶湯を板に接触させた

場合には，板の表面が深くえぐれるほどの溶融が観察された．これらの実験結果と A3003/A4045

クラッド材の界面組織の比較から，タンデム式双ロール法では 2 段目溶湯プールにおいて芯材

が皮材溶湯と接触してから，ロールによる冷却が作用し始めるキスポイントに至るまでの時間

が極めて短いため，芯材表面の平滑性が失われるほどの溶融は生じないことがわかった．しか

し A4045 と層状領域との界面付近にも微量の Mn を含む化合物が存在していたことから，ごく

狭い範囲における溶融は生じていることが考えられる．すなわち，タンデム式双ロール法では

1 段目で作製された芯材が 2 段目ロールで短時間皮材溶湯と接触し，入熱を受けることで芯材

表面が僅かに溶融し，表面の酸化皮膜が除去されることで芯材と皮材の接合が得られるものと

考えられる．  
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第4章 タンデム式縦型高速双ロールキャスト法における Al-Mn/Al-Si 合金クラッド材の界面

接合状態に及ぼす皮材 Si 組成の影響 

 

4.1 緒言  

 タンデム式双ロール法による A3003/A4045 クラッド材の鋳造過程において，1 段目で作製さ

れた芯材は皮材溶湯と接触することで溶融するが，接触時間が短いために溶融範囲は表面に限

られること，また芯材表面からの皮材の成長は，2 段目溶湯プール通過中にはほとんど起こら

ず，2 段目ロールギャップ通過時に急冷を受けた際に起こっていることを第 3 章にて示した．  

一方でタンデム式双ロール法によって作製した皮材 Si 組成が共晶組成以上のクラッド材に

おいては，芯材 /皮材界面の一部に未接合部が存在していることを第 2 章にて示した．また接合

箇所における界面の皮材組織は，10 %Si では芯材表面から成長した層状の α-Al 相が主に観察

されたのに対し，共晶組成以上ではセル状の α-Al 相や共晶相が観察されていた．注湯温度は

12.6 %Si や 14 %Si でも 10 %Si(A4045)と大きく変わらないことから，皮材 Si 組成が変わっても

皮材溶湯と接触した芯材表面は，10 %Si の場合と同様に溶融していると考えられる．17 %Si は

10~14 %Si に比べて界面が凹凸状になっていたが，これは他の組成よりも注湯温度が高かった

ために，短時間の接触であっても界面の溶融範囲が広くなったためであると考えられる．そし

て 2.4.2 の考察より，皮材 Si 組成が共晶組成以上の場合に観察される界面組織は，2 段目ロー

ルギャップ通過時の急冷によって芯材と皮材凝固殻の間の液相が凝固する際に形成されると考

えられる．そこで本章ではタンデム式双ロール法において皮材 Si 組成が共晶組成以上の場合

に，10 %Si とは異なる界面組織が形成される要因を明らかにするために，第 3 章と同様に A3003

板と，各 Si 組成の Al-Si 合金溶湯の接触状態を再現する実験を行い，2 段目ロールギャップ通

過時の急冷と界面組織形成の関係について検討する．  

 

4.2 実験方法  

4.2.1 供試材  

芯材が A3003，皮材が Al-12.6 %，14 %，17 %Si からなるクラッド材のタンデム式双ロール法

による製造工程を模擬するために，A3003 板と各 Si 組成の Al-Si 合金の溶湯を準備した．A3003

板は Table 4-1 に示す条件で縦型双ロール法により作製した．また 2.2.1 と同様に A4045 と Al-

25.3 %Si 母合金から溶製した Al-12.6 %Si~17 %Si 合金溶湯を，銅鋳型に鋳込み 100×100×10 mm

の平板を作製した．後述する溶湯接触試験には，この平板から約 30 g ずつに切り出した小型イ
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ンゴットを 800 ℃の電気炉にて再溶解し，Ar ガスによる脱ガスを 2 min 行った溶湯を使用した．

A3003，A4045 および Al-25.3 %Si 母合金の合金組成をそれぞれ Table 4-2，Table 4-3 に示す．  

Table 4-1 Casting conditions of V-TRC. 

 

 

Table 4-2 Chemical composition of A3003 and A4045. 

 

 

Table 4-3 Chemical composition of master alloy. 

 

 

4.2.2 溶湯接触試験  

3.2.2 と同様に A3003 板と Al-12.6 %，14 %，17 %Si 溶湯を接触させる試験を行った．ただし，

第 3 章の結果より A3003 板が室温の場合には滴下した溶湯が接合しないこと，また A3003 板

が高温であれば，室温から再度加熱しても，鋳造直後でも，滴下した溶湯は接合していたので，

3.2.2 における条件①，②に相当する実験は行わなかった．本章にて行った溶湯接触試験を条件

③’~⑤’と称する．なおタンデム式双ロール法によって作製した A3003/Al-17 %Si クラッド材で

は芯材が溶融していたことから，条件⑤’の実験は 17 %Si においては実施しなかった．以下に

実験の詳細を示す．  

条件③ '： 縦型双ロール法により鋳造した A3003 板に，鋳造完了から 20 s 以内に Al-12.6 %，

14 %，17 %Si 溶湯を滴下する  

条件④ '： 条件③’と同様に A3003 板の鋳造完了から 20 s 以内に各 Si 組成の溶湯を滴下後，3 

s 以内にφ200 mm×40 mm の純銅製ロールによって溶湯を押しつぶして急冷する  

条件⑤ '： 1 段目ロールにて作製した A3003 板を，3 段目ロール上方に溜めた各 Si 組成の溶

湯プール内を通過させる(Fig. 3-1)．  
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各実験において A3003 板に接触させる各 Si 組成の溶湯の滴下温度は，タンデム式双ロール

法におけるクラッド材製造時の注湯温度である各液相線温度+15 ℃とした．各合金の液相線温

度および固相線温度を Table 4-4 に示す．  

Table 4-4 Liquidus and solidus temperature of each alloy. 

 

 

4.2.3 組織観察  

組織観察は光学顕微鏡 (OM，OLYMPUS 製，BX51M)を用いて行った．試料をエポキシ樹脂に

埋め込み，エメリー研磨紙で#120~#2000 番まで機械研磨したのち，粒径 6 µm，3 µm，1 µm の

ダイヤモンドペーストを用いてバフ研磨し，コロイダルシリカ懸濁液 (OPS)により鏡面に仕上

げた．その後ケラー氏液 (HF:1.0 %，HCl:1.5 %，HNO3:2.5 %，H2O:95 %)により 30 s 腐食し，組

織観察を行った．また収束イオンビーム装置 (FIB，JEOL 製，JEM-9310FIB)によって薄膜を作製

した後，走査型透過電子顕微鏡 (STEM，JEOL 製，JEM-2010F)に搭載された EDS 分析を加速電

圧 200 kV で観察を行った．  

 

4.3 結果および考察  

4.3.1 溶湯接触試験における断面組織観察  

 条件③’において，溶湯を滴下後に空冷した試料では Si 組成が異なっても外観上の違いはな

く，全ての組成で滴下した溶湯と A3003 板は接合した．凝固した各 Al-Si 合金は，粗大な等軸

α-Al 相と板状や塊状の Si からなる共晶相から構成されており，また Si 組成が増えるほど初晶

Si 粒子の数が増え，個々の粒子も大きくなっていた．Fig. 4-1 に A3003/Al-Si 合金界面の断面組

織を示す．Fig. 4-1(b)，(d)に示すように界面付近の Al-Si 合金の組織は，他の箇所と同様に粗大

な α-Al 相と板状 Si から構成されていたが，一部では(c)に示すように粒状の Si が分散した組織

も観察された．Si 組成によらず界面は接合していたが，凹凸状を呈しており A3003 側に食い込

んだ α-Al 相の先端には未接合の箇所も観察された．このような凹凸状の界面は A3003/A4045

における条件③でも観察されており(Fig. 3-4)，皮材 Si 組成を変えた場合でも溶湯との接触時間

が長い場合には同様に A3003 板の表面が溶融することが確認された．  
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Fig. 4-1 Microstructure of A3003 strip and Al-Si alloy droplet in condition ③’. 

(a) Schematic image of observation area, (b) 12.6 %Si, (c) 14 %Si, (d) 17 %Si. 

 

 続いて各皮材 Si 組成における条件④’の結果を Fig. 4-2~Fig. 4-4 に示す．条件④’においても，

全ての Si 組成で滴下後に急冷した Al-Si 合金溶湯と A3003 板は接合した．Fig. 4-2(b)，Fig. 4-3(b)，

Fig. 4-4(b)に示すように銅ロールと接触した液滴の表面側では，タンデム式双ロール法によって

作製したクラッド材の皮材表面と同様に，微細な共晶相とセル状 α-Al 相が観察された．ただし

Si 組成によって各組織が占める割合やセル状 α-Al 相の大きさは異なっていた．液滴表面と

A3003 との界面の中間付近 (Fig. 4-2(c)，Fig. 4-3(c)，Fig. 4-4(c))では，等軸晶と板状 Si や粒状 Si

が入り交じった比較的微細な共晶相が観察された．こうした周囲に比べて局所的に微細な共晶

相は，固相に取り囲まれた残留液相が全方向に抜熱され，正味の冷却速度が上がることで形成

されると報告されている 1)．したがってこの部分が最終凝固部であると考えられる．また 14 %Si，

17 %Si では全域に渡って 20~30 µm 程度の初晶 Si 粒子も観察された．12.6 %Si においては界面

から 100~200 µm 程度の範囲において，微細な共晶セルが界面に対しておおよそ垂直な方向に

成長していた(Fig. 4-2(d))．以上のような 12.6 %Si において観察された共晶セルや，Al-Si 合金

の中央部などに観察される微細な共晶相は，溶湯を滴下後に空冷した条件③ ’では観察されな

かったことから，ロールによって急冷したことで形成された組織であると考えられる．  
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Fig. 4-2 Microstructure of 12.6 %Si in condition ④’. (a) Low-magnification, and 

high-magnification of (b) chill area, (c) center area, (d) near interface area. 

 

 

Fig. 4-3 Microstructure of 14 %Si in condition ④’. (a) Low-magnification, 

and high-magnification of (b) chill area, (c) center area. 
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Fig. 4-4 Microstructure of 14 %Si in condition ④’. (a) Low-magnification,  

and high-magnification of (b) chill area, (c) center area. 

 

条件④’における代表的な界面組織を Fig. 4-5 に示す．界面付近の Al-Si 合金組織は Fig. 4-5(a)

のような微細粒状の Si を含む共晶相，Fig. 4-5(b)~(d)のような板状の Si からなる共晶相+α-Al 相

であり，界面の状態としては未接合部 (Fig. 4-5(b))，溶融部(Fig. 4-5(c)，(d))となっていた．そし

て各 Si 組成において，これらが混在した組織が観察された．12.6 %Si の組織は微細な共晶相が

主に観察され，板状 Si からなる共晶相+α-Al 相も一部に観察された．界面は未接合部が部分的

に存在していたものの，溶融部はほとんど観察されなかった．14 %Si では 12.6 %Si よりも微細

な共晶相が観察される範囲は少なかった．また未接合部，溶融部共に存在していた．17 %Si で

は他の組成に比べて溶融部が多く観察された一方で，未接合部はほとんど観察されなかった．

溶融部を除く接合箇所では，Fig. 4-5(a)や(c)，(d)の平坦な部分のように，1 µm 未満の非常に微

細な Si 粒子が界面に沿って存在していた．一方溶融部においてはこうした Si は存在しておら

ず，厚さ数  µm 程度の α-Al 相のみが存在する領域が観察された．  
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Fig. 4-5 Interface microstructure for condition ④’. (a) 12.6 %Si,  

(b) 14 %Si-unbonded area, (c) 14 %Si-bonded area, (d) 17 %Si-bonded area. 

 

条件⑤’において外観は 10 %Si の条件⑤と同様であり，A3003 板が凝固した Al-12.6 %Si や

14 %Si に覆われていた．Fig. 4-6 に条件⑤’の断面組織を示す．Fig. 3-10 に示す 10 %Si の条件⑤

と比べると，100 µm を越える粗大なセル状 α-Al 相は観察されなかったものの，板状の Si から

なる共晶相で構成されている点や A3003 板の表面が深く侵食され凹凸状を呈していたり，平坦

な箇所においても粒界に沿って α-Al 相が侵食している点は共通していた．こうした組織は

10 %Si の場合と同様，ロールギャップ通過後の空冷時に溶湯からの入熱によって A3003 が溶融

したと考えられる，またこのような溶融部では Fig. 4-5(c)，(d)のように Si が存在しない α-Al 相

のみが存在する領域が A3003 との界面に観察された．ただし条件⑤ ’では α-Al 相の厚さは 30 

µm 程度と条件④’と比べて厚くなっていた．  
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Fig. 4-6 Microstructure for condition ⑤’. Low-magnification: (a) 12.6 %Si, (c) 

14 %Si., High-magnification: (b) 12.6 %Si, (d) 14 %Si. 

 

4.3.2 2 段目ロールギャップにおける冷却が界面付近の凝固組織に及ぼす影響  

条件⑤’では A3003 板と共晶組成以上の Al-Si 合金溶湯を接触させ，空冷で凝固したにもかか

わらず界面には α-Al相が成長していた．またロールによって急冷している条件④ ’においても，

A3003 の表面が溶融し凹凸状を呈している箇所では，条件⑤ ’のような α-Al 相のみが存在する

領域が観察された．一方で 2.3.1に示すようにタンデム式双ロール法によって作製した 12.6 %Si，

14 %Si では芯材は溶融しておらず，こうした α-Al 相のみが存在する領域も観察されなかった． 

溶融している箇所において特徴的な α-Al 相が観察されたことから，タンデム式双ロール法に

おいても芯材の溶融が生じるような条件を選定し，同様の組織が観察されるか検証することと

した．Kim らは Al-Si 合金板の縦型高速双ロールキャストにおいて，ロール周速が速い場合や

バネ荷重が低い場合に，ロールギャップ通過時に凝固が完了せず液相が板中心部に残存するこ

とで内部割れが生じると報告している 2)．そこでタンデム式双ロール法による A3003/Al-14 %Si
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クラッド材の鋳造において，2 段目バネ荷重を従来よりも低く設定することで，ロールギャッ

プ通過時の冷却を緩和し，芯材と皮材凝固殻の間に液相を残存させる実験を試みた．他の鋳造

条件は Table 2-4 と同様とし，2 段目バネ荷重を 4.4 kN から 1.1 kN に下げて鋳造し，クラッド

材を作製した．皮材表面付近や皮材凝固殻の組織，界面付近における α-rich 領域，共晶-rich 領

域などは 4.4 kN の場合とほとんど同様であった．ただし Fig. 4-7(a)に示すように一部において

皮材組織の半分ほどが，Fig. 4-1 や Fig. 4-6 のような板状の Si から構成される粗大な共晶相と

なっており，このような箇所では非常に大きなひけ欠陥も観察された．こうした組織は 2.4.3 に

て述べたように，α-rich 領域を形成するデンドライトなどが皮材凝固殻と芯材との間に挟み込

まれ，その周囲に絞り出された液相がロールギャップ通過後にも残存し，空冷時に凝固したも

のと考えられる．このような空冷凝固部の界面は Fig. 4-7(c)に示すように，僅かではあるが芯

材が溶融しており Si が存在しない α-Al 相のみが存在する領域が観察された．  

 タンデム式双ロール法において低荷重の条件でロールギャップ通過後に液相を残存させた場

合でも，条件③’~⑤’と同様に芯材が溶融し α-Al 相のみが存在する領域が観察された．A3003 と

溶湯が接触した界面に観察される α-Al 相のみが存在する領域は，溶湯からの入熱により A3003

の表面が溶融したことで Al リッチとなった周囲の液相が，その場で凝固することで形成され

ると考えられる．第 3 章で示したように，タンデム式双ロール法によるクラッド材製造時には，

芯材と皮材溶湯とが接触する時間が短いために芯材の溶融範囲は小さい．また芯材が表面部に

おいて溶融し周囲の液相で多少 Al 組成が高くなったとしても，芯材や皮材溶湯は常に移動し

ているために，凝固する段階では実質の液相組成変化の影響を受けにくい．このためタンデム

式双ロール法において 2 段目ロールギャップ通過時に皮材が完全に凝固し，芯材と皮材凝固殻

の間に液相が残存しなかった場合には，クラッド材の界面に α-Al 相のみの領域が形成されな

かったと考えられる．一方でロールによって滴下した溶湯を急冷した条件④ ’において，Fig. 4-5

に示すように溶融範囲が狭く平滑な箇所では，界面に沿って 1 µm 未満の微細な Si が存在して

いた．こうした箇所では A3003 の溶融範囲が狭いために，周囲の液相が Al リッチにならず元々

の組成に近い状態で凝固したと考えられる．  
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Fig. 4-7 Microstructure of A3003/Al-14 %Si clad in low 2nd roll force condition. 

(a) Low magnification and high magnification for surface(b) and interface(c) region.  

 

また条件⑤’と 2 段目バネ荷重を 1.1 kN とした場合に同様の組織が観察されたことから，皮

材 Si 組成が共晶組成以上の場合でも，2 段目溶湯プールを通過中に芯材表面からの皮材の凝固

は起こっていないと考えられる．すなわち第 2 章で示したような，界面に未接合部が存在し，

大部分が微細な共晶相からなる皮材組織は，芯材と皮材凝固殻の間の液相が 2 段目ロール

ギャップ通過時に急冷されることによって形成されると考えられる．ただし具体的にどの程度

の冷却速度，鋳造条件であればロールギャップ通過時に，芯材と皮材凝固殻の間に液相が残存

せず凝固が完了するかについては，個々の合金系や鋳造条件に対して検討が必要である．Al-Si

系合金の凝固組織と鋳造条件との関係はこれまで多くの研究が行われており 3–5)，こうした報

告によれば合金組成や鋳造条件がわずかに変化するだけでも凝固組織は大幅に変わる．例えば

Bayraktar らは Al-18.3wt%Si の一方向凝固において，温度勾配を一定とし成長速度を 270 µm/s

から 400 µm/s に変更したことで Fig. 4-7(a)から(b)のような組織変化があったと報告している．

Fig. 4-7 に示す組織は，本研究における 2 段目バネ荷重を 4.4 kN から 1.1 kN へ変更した場合と

類似しているが，タンデム式双ロール法で作製したクラッド材内部の冷却速度は必ずしもこれ

と一致してはおらず，直接測定する必要がある．  

一例であるが先行研究において，タンデム式双ロール法による A3003/A4045 クラッド材鋳造
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時に，芯材と皮材凝固殻の間に熱電対を挿入し，2 段目ロールギャップ通過時の冷却速度を見

積もったところ，300~400 ℃/s 程度であった(Fig. 4-9)6)．なおこの時の 2 段目バネ荷重は 4.4 kN

であった．タンデム式双ロール法における 2 段目ロールギャップ通過時の冷却速度は，縦型双

ロール法による鋳造時に実測された 103 ℃/s オーダー2,7)に比べて小さい．これはタンデム式双

ロール法の芯材 /皮材界面は内部に高温の芯材が存在する状態で冷却する分，縦型双ロール法に

比べて温度が低下しにくいためであると考えられる．タンデム式双ロール法においては従来の

縦型双ロール法よりも冷却が効きにくいことを考慮した上で，2 段目ロールギャップ通過時に

液相を残存させることなく凝固が完了する鋳造条件の選定が必要である．  

 

Fig. 4-8 Growth velocity dependence of eutectic Si 

in Al-18.3wt%Si Bridgman growth at 10 K/mm. (a) 270 µm/s, (b) 400 µm/s4). 

(Y. Bayraktar, D. Liang, H. Jones (1995)) 

 

 

Fig. 4-9 Tempearture measurement during A3003/A4045 clad strip fabrication  

by VT-TRC. (a) Schematic image of measurement (b) tempearature history 6). 

(Y. Takayama, Y. Harada, S. Muraishi, S. Kumai (2016)) 
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4.3.3 共晶組成以上の皮材 Si 組成における界面付近の凝固形態  

共晶組成以上の皮材 Si 組成の合金が，2 段目ロールギャップを通過する際に急冷を受けた場

合の界面付近の凝固挙動について考察する．タンデム式双ロール法によって作製した A3003/Al-

14 %Si クラッド材において，FIB により薄膜を作製し STEM 観察を行った．なお薄膜は芯材と

皮材が接合し，なおかつ芯材から α-Al 相が成長していない箇所から採取した．STEM 観察の結

果を Fig. 4-10，Fig. 4-11 に示す．Fig. 4-10 に示すように，Mn，Fe，Si が A3003/Al-14 %Si の界

面を挟んでどちらにも存在して混ざり合った箇所と，Fig. 4-11 のように界面を挟んで溶質の分

布が明瞭な箇所が観察された．これは 3.4.1 で述べたように 14 %Si においても芯材は皮材溶湯

との接触により溶融すると考えられ，溶融範囲が場所により異なり溶質分布に差が生じたため

と考えられる．A3003 側では，界面や A3003 内部に 100~300 nm 程度の微細な粒子が観察され

るが，Mn，Fe，および Si がわずかに検出されていることから Al-Mn 系の第二相粒子と考えら

れる．Al-14 %Si 側では界面に沿って数百  nm ほどの範囲で Si が検出されている(Fig. 4-11)．こ

れらの Si 成分は光学顕微鏡で観察された界面に沿って存在する微細 Si 相粒子によるものと考

えられる．  

 

Fig. 4-10 STEM-EDS result of A3003/Al-14 %Si interface for mixed reagion. 

(a) STEM image, (b) Mn mapping, (c) Fe mapping, (d) Si mapping. 
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Fig. 4-11 STEM-EDS result of A3003/Al-14 %Si interface for separated region. 

(a) STEM image, (b) Mn mapping, (c) Fe mapping, (d) Si mapping. 

 

2 段目ロールギャップ通過時に急冷を受けた場合，10 %Si であれば層状領域のように α-Al 相

が芯材表面から均一に成長するのに対し，共晶組成以上ではそういった組織が観察されなかっ

た理由について考察する．Cong らは表面エネルギーの大小関係により Al 液相中に存在する Si

や Mg などの溶質元素は，液相表面や固相と接触している場合には固液界面に偏析すると報告

している 8,9)．すなわち急冷を受ける前の芯材と皮材溶湯の界面では溶湯側で Si 原子が濃化し

ている状態であると考えられる．また単結晶の α-Al2O3 を基材として Al の液滴を異質核凝固さ

せ，界面を高倍で観察した研究 10,11)によれば，基材と Al の界面において両者の格子ひずみを

徐々に低減するように結晶構造が変化する遷移領域が存在すると報告されている．この遷移領

域中では，転位や双晶が導入されることで基材とのミスフィットが緩和され，エネルギー的に

最も安定な状態となるよう徐々に変化している．またこうした遷移領域の形成に対し，中間相

を形成したり基材に固溶したりすることで格子定数を変化させる場合には溶質元素の存在は有

効であるが，格子ひずみを増加させたりする場合には遷移領域の成長を阻害すると言われてい
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る 12)．タンデム式双ロール法によって作製した皮材 Si 組成 10 %Si の界面に観察される層状領

域は，隣接する芯材と同一の結晶方位を有している．これは先の α-Al2O3 を基材とする例に当

てはめると，芯材を基材とした皮材の凝固が起こっているが，この時のミスフィットは A3003

上で α-Al 相が凝固するのであるからほとんど 0 となる．これに対し皮材 Si 組成が増加し芯材

と液相の界面において Si が濃化している状態では，皮材溶湯中の Al 原子の芯材表面への付着

を妨げるような Si 原子が存在している．共晶組成以上では α-Al 相のみではなく Si の凝固も生

じるために，α-Al 相の成長が起こりにくかったと考えられる．そして界面で凝固した Si が Fig. 

4-10，Fig. 4-11 に示したような界面に沿って存在する Si となると考えられる．  

ただし前述のように固液界面に濃化した Si は，一方で固液界面エネルギーを減少させること

から，α-Al2O3 などの基材に滴下した Al-Si 合金溶湯の濡れ性を向上させるとも報告されている

8,9,13)．また不均質核生成した異質核が成長を続けるのに必要な過冷度の推定として式 (4.1)

の”Free growth model”が提唱されている 12,14,15)．  

 ∆𝑇𝑓𝑔 =
4𝜎

∆𝑆𝑣𝑑
 (4.1) 

 ここで ΔTfg は不均質核生成した異質核が成長を続けるための閾値となる過冷度，σ は固液界

面エネルギー，ΔSv は溶融のエントロピー，d は異質核サイズである．この式から芯材と Si 組

成を増やした皮材溶湯との間で，固液界面エネルギーが小さくなっていれば過冷度が小さくな

ると考えられる．よって芯材と皮材溶湯との界面に Si が濃化することで α-Al 相の成長が抑制

される効果と，核生成が促進される効果の両者が同時に存在すると考えられる．どちらが組織

形成に対して支配的かは実質的な溶質濃度などに左右されるだろうが，皮材 Si 組成が共晶組成

以上ではこのような状態で急冷を受けたことで，共晶相やセル状の α-Al 相，未接合部などが混

在した界面組織が形成されたと考えられる．   
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4.4 小括  

タンデム式双ロール法によって作製した芯材が A3003，皮材が Al-12.6 %Si，14 %Si，17 %Si

のクラッド材をモデルとして，種々の表面状態の A3003 板に少量の溶湯を接触させ，その組織

観察から皮材 Si 組成が共晶組成以上の場合における，界面組織形成と 2 段目ロールギャップ通

過時の急冷との関係について考察した．  

高温の A3003 板と溶湯を接触させた場合には板材と溶湯が接合した．これは Al-10 %Si の溶

湯を滴下した場合と同様に，A3003 板表面が溶融したためであると考えられる．溶湯を滴下し

た直後に銅ロールを用いて溶湯を急冷した場合には，凝固した Al-Si 合金中に微細粒状や板状

の Si からなる共晶相が観察され，A3003 板との界面には未接合部や溶融によると思われる条件

④’のような組織が観察された．タンデム式双ロール法でクラッド材を鋳造するときと同程度の

比較的多量の溶湯を板に接触させた場合には，Si 組成によらず界面は溶融し，凹凸状を呈して

いた．こうした箇所では厚さ 30 µm 程度の α-Al 相が成長していた．このような組織は 2 段目バ

ネ荷重を低く設定し，ロールギャップ通過後にも芯材と皮材凝固殻の間に液相が残存するよう

にして行った A3003/Al-14 %Si の界面にも観察された．溶融部に観察された α-Al 相のみの領域

は，A3003 の表面が溶融し Al リッチとなった周囲の液相が，その場で凝固することで形成され

ると考えられる．以上の結果からタンデム式双ロール法において，皮材溶湯が共晶組成以上の

場合でも，2 段目溶湯プールを通過中に芯材表面からの凝固は起こらず，界面付近の組織はロー

ルギャップ通過時の急冷によって形成されることがわかった．また界面組織が 10 %Si と異なっ

ているのは，皮材 Si 組成が共晶組成以上の場合には芯材と皮材溶湯との界面において溶質であ

る Si が濃化することで，α-Al 相の成長が抑制される効果と，核生成が促進される効果の両者が

同時に影響することで，共晶相やセル状の α-Al 相，未接合部などが混在した界面組織が形成さ

れるためであると考えられる．  
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第5章 タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した自動車熱交換器用

ブレージングシートの組織とろう付特性* 

 

5.1 緒言  

第 3 章で述べたようにタンデム式双ロール法によって A3003/A4045 クラッド材を鋳造する際

に，芯材は皮材溶湯から入熱を受けている．ビッカース硬さでは皮材溶湯との接触の有無によ

り生じる A3003 の硬さに変化はほとんどなかったものの，本手法のクラッド材製造工程におい

て芯材は必ず皮材溶湯と接触する．よってこの時の皮材溶湯からの入熱が芯材組織および，圧

延や熱処理を経た後の特性に及ぼす影響を検討する必要がある．こうした芯材への入熱の影響

も踏まえ，タンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッド材を出発材とするブ

レージングシートが，従来法と比べてどのようなろう付特性を有しているか把握することは，

皮材 Si 組成を拡張したブレージングシートのろう付特性を検討する上で重要である．  

中村ら 1)は，タンデム式双ロール法と熱延法で製造した A3003/A4045 クラッド材を出発材と

して，一般的なブレージングシート製造プロセスを模した加工を施し，ろう付加熱後に引張特

性を比較している．その結果，タンデム式双ロール法によって大幅に省工程化を実現しつつ，

熱延材と同等の機械的特性が得られたと報告している．しかし，ろう侵食量や耐サグ性といっ

たろう付特性については検討されていない．ブレージングシートの重要な要求特性の 1 つとし

て耐ろう侵食性が挙げられる．ろう付加熱を施した際に，溶融ろうがフィン材とチューブとの

接点部分に毛細管現象によって流動するが，一部のろうが芯材内部に侵食する現象が起こる．

このろう侵食が過剰に発生すると接点部においてろう材が不足することで接合が不十分になっ

たり，使用環境における振動や冷媒通過時の温度変化による熱応力を受けた際に，芯材の強度

低下によって座屈を生じたりするなどの不具合を生じてしまう 2,3)．こうした不具合を低減する

ために，通常ブレージングシートの製造プロセスでは最終圧延前に調質のための中間焼鈍が行

われる 4–6)．これによって溶融ろうの侵食サイトとなるろう付加熱時の芯材結晶粒界を減少さ

せ，加えて冷間圧延で導入された加工ひずみを取り除き，コルゲート加工を行うための成形性

も回復させる 2)．  

そこで本章では，タンデム式双ロール法によって作製したクラッド材を出発材とする熱交換

器用ブレージングシートが，従来法である熱延法と比べてどのようなろう付特性を有している

か検証するために，両手法により作製したクラッド材に，種々の温度で中間焼鈍を施して作製

したブレージングシートについて，ろう付加熱後の力学的特性やミクロ組織，ろう付特性につ
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いて比較検討した．これにより異なる皮材 Si 組成を有するブレージングシートのろう付特性に

ついて検討する前に，タンデム式双ロール法で製造したクラッド材を出発材とするブレージン

グシートの特徴について明らかにした．  

 

*鋳造工学，88(2016)，615-623 に主要部分を発表  

 

5.2 実験方法  

5.2.1 供試材ならびにクラッド材の作製  

 A3003 を芯材に，A4045 を皮材とし，熱延法とタンデム式双ロール法の 2 種類の手法により，

クラッド率約 12 %のクラッド材を作製した．A3003 および A4045 の合金組成を Table 5-1 に示

す．クラッド率とは全板厚に対する片側の皮材板厚の比率である．本研究では両側クラッドを

対象としているので，クラッド率 12 %では全板厚を 100 とすると，皮材：芯材：皮材の板厚比

率が 12:76:12 となる．両手法を出発材とする試料をそれぞれ熱延材 (HRB)，タンデム式双ロー

ル材(VT-TRC)と呼称する．熱延法では，ラボスケールで鋳造した DC 鋳塊の A3003 を，同じく

DC 鋳造により作製した A4045 板 2 枚で挟み，総板厚 57 mm の板を 460 ℃で加熱後，熱間圧延

を 10~20 パス繰返すことにより接合させ，板厚 6.0 mm のクラッド材を作製した．板厚を 6.0 

mm としたのは，後述する as cast のタンデム式双ロール材の板厚と熱延材の出発材板厚を同じ

にし，直接比較をするためである．Table 5-2 に示す鋳造条件により幅 50 mm，長さ約 4 m，厚

さ約 6.0 mm の 3 層クラッド材を鋳造した．本実験では Fig. 5-1 に示すように 3 段あるロール

キャスタのうち，A3003 を 1，2 段目に注湯することで芯材板厚を増加させ，クラッド率が熱延

法で作製したクラッド材と同じ約 12 %になるようにした．  

Table 5-1 Chemical composition of A3003 and A4045. 
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Table 5-2 Casting condition of VT-TRC. 

 

 

 

Fig. 5-1 Schematic image of the vertical-type tandem twin-roll caster. 
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5.2.2 ブレージングシートの加工手順  

5.2.1 にて作製したクラッド材を出発材として，一般的な熱交換器用ブレージングシートの製

造プロセスを模擬した手順により試料を加工した(Fig. 5-2)．熱延法とタンデム式双ロール法で

作製した板厚 6.0 mm のクラッド材を板厚 0.17 mm まで冷間圧延した(圧下率 97 %)．ここで冷

間圧延は，それぞれ熱延法における熱間圧延方向，タンデム式双ロール法の鋳造方向と平行に

行った．またタンデム式双ロール法によって作製した出発材は板幅両端の芯材が含まれていな

い部分を切り落としてから圧延した．そして 250 ℃~500 ℃×2 h の中間焼鈍を施した後，最終圧

延として板厚 0.10 mm まで冷間圧延(圧下率 41 %)した．中間焼鈍における昇温速度は 40 ℃/h

とし， 2 h 保持後に空冷した．また比較のために中間焼鈍を行わない試料 (No intermediate 

annealing, N/IA)も作製した．最後に 0.10 mm まで冷間圧延した試料に対し，Fig. 5-3 に示すバッ

チ炉を用いた標準的なろう付を模擬した熱処理を施した．加熱プロファイルは，保持Ⅰ (80 ℃×10 

min) → 昇 温 Ⅰ (80 ℃~280 ℃) → 保 持 Ⅱ (280 ℃×8 min) → 昇 温 Ⅱ (280 ℃~550 ℃) → 昇 温 Ⅲ 

(550 ℃~600 ℃)→ろう付加熱(600 ℃×3 min)→空冷となっている．以後，この加熱をろう付加熱

と称する．  

 

Fig. 5-2 Brazing sheet fabrication process. 
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Fig. 5-3 Brazing heat treatment profile. 

 

5.2.3 組織観察  

熱延材とタンデム式双ロール材の 0.17 mm 冷間圧延材の中間焼鈍前後，0.10 mm 冷間圧延材

のろう付加熱前後の各段階について断面組織観察を行った．試料をエポキシ樹脂に埋め込み，

エメリー研磨紙で#120~#4000 番まで機械研磨したのち，粒径 3 μm，1 μm のダイヤモンドペー

ストを用いてバフ研磨し，コロイダルシリカ懸濁液 (OPS)により鏡面仕上げし，観察方法に合わ

せた腐食を行った．マクロ的な断面組織観察には 2 %NaOH 水溶液を用いて常温 (約 20 ℃)で 90 

s 腐食した試料を用い，光学顕微鏡(OM，OLYMPUS 製，BX51M)によって行った．中間焼鈍後

の結晶粒組織は 3.3 %HBF4 水溶液中で陽極酸化(15 V，180 s)して光学顕微鏡により観察した．

また晶出物および分散粒子の状態を定量的に評価するために，電界放出型走査電子顕微鏡(FE-

SEM，JEOL 製，JSM-7000F)を用いて加速電圧 5 kV にて反射電子像を撮影し，画像解析ソフト

(ImageJ)による粒子解析を行った．粒子解析用の試料の観察は鏡面仕上げのまま行った．  

 また Mn 固溶量の変化を調べるため，室温での導電率を測定した．用いた導電率計は，周波

数 500 kHz，プローブ径 12.7 mm の AutoSigma3000 である．なお渦電流式の導電率測定では試

料厚さが測定値に大きく影響すると言われているが，同じ板厚の試料を用いれば導電率の大小

についての比較は可能であると考え，導電率を用いて固溶量の相対的な比較を行った． 
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5.2.4 引張試験  

中間焼鈍を行った試料，およびろう付加熱を行った試料について引張試験により力学的特性

を評価した．標点間距離 10 mm，幅 5 mm，全長 50 mm で掴み部の幅 14 mm，フィレット半径

15 mm の引張試験片を荷重軸方向が圧延方向と平行となるように放電加工機で切出した．引張

試験はインストロン型試験機 (SHIMADZU 製，AG-X10kN)を用いて行い，室温，クロスヘッド

速度 0.5 mm/min で行った．  

 

5.2.5 ろう付特性評価  

各試料のろう付特性を検証するために厚さ 0.10 mm の冷間圧延材の，サグ試験および相手材

とのろう付接合試験を行った．サグ試験とはろう付加熱時における耐高温座屈性を評価するた

めに広く用いられる試験方法である 5–7)．幅 15 mm，長さ 50 mm に切り出した短冊状試験片を，

Fig. 5-4 に示すように片持ち梁の要領で固定した状態でろう付加熱し，自由端の垂下量を測定

した．ろう付接合試験ではコルゲート加工した 0.10 mm 冷間圧延材を，10 g/m2 のフラックスを

塗布した厚さ 1.0 mm の A3003 で挟みこんだ状態でろう付加熱を施し，相手材との接合を行っ

た．サグ試験ならびにろう付接合試験にはアセトンで脱脂した試料を用い，窒素雰囲気下にお

いてろう付加熱を行った．  

ろう付加熱後の結晶粒サイズの定量分析として，2.2.2 と同様に，鏡面仕上げ後にケラー氏液

により 30 s 腐食した試料を用いて，加速電圧 20 kV，ステップサイズ 3 µm で EBSD 解析を行っ

た．またろう付加熱中の芯材再結晶挙動を調査するために，Fig. 5-3 に示す昇温過程において所

定の温度から水冷した試料の芯材における硬さ測定を行った．測定にはビッカース硬度計

(MATSUZAWA 製，MMT-X3A)を用い，荷重は 50 gf，負荷時間は 15 s とした．  

 

Fig. 5-4 Testing method of sagging test5). 

(J. Yoon, S. Lee, M. Kim (2001)) 
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5.3 実験結果  

5.3.1 中間焼鈍前後のミクロ組織および力学的特性の違い  

 板厚 0.17 mm まで冷間圧延した熱延材とタンデム式双ロール材の断面組織を Fig. 5-5 に示す．

図において芯材と皮材の界面を実線の矢印で示している．芯材に含まれる Al-Mn 系分散粒子や

皮材に含まれる共晶 Si 粒子は，タンデム式双ロール材の方が熱延材よりもはるかに微細かつ密

に分散している様子が確認できる．タンデム式双ロール材の芯材組織中には，点線の矢印で示

すような晶出物サイズの分布が異なる箇所が観察された．これはクラッド率を調整するために，

1，2 段目に芯材を注湯してクラッド材を作製したためである．第 2 章にて述べたように双ロー

ルキャスト法では両側のロール表面から成長してくる凝固殻が合体して板材となる製造プロセ

ス上，板厚方向に凝固組織や晶出物サイズが変化する．また同様の手順で 1，2 段目に A3003 を

注湯し 6 mm の A3003/A4045 クラッド材を作製した中村らの研究 1)では，タンデム式双ロール

材の as cast 材において腐食後に A3003 同士の接合界面が観察されていた．しかし Fig. 5-5(b)に

示すように 0.17 mm 冷間圧延材に界面は観察されず，晶出物サイズの差のみが確認された．  

 

Fig. 5-5 Microstructure of 0.17 mm cold rolled sheets. (a) HRB, (b) VT-TRC. 

 

中間焼鈍後の熱延材とタンデム式双ロール材において，陽極酸化によって現出した結晶粒組

織を Fig. 5-6 に示す．350 ℃の中間焼鈍で熱延材の芯材は再結晶組織となったのに対し，タンデ

ム式双ロール材は加工組織のままであった (Fig. 5-6(c)，(h))．400 ℃の中間焼鈍においても，タ

ンデム式双ロール材では接合界面付近に繊維状の加工組織が残存していた (Fig. 5-6(i))．なおこ

の加工組織は 500 ℃以上の中間焼鈍では観察されなかった(Fig. 5-6(j))．このような熱延材とタ
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ンデム式双ロール材における中間焼鈍時の再結晶挙動の違いは，冷間圧延前の芯材組織中にお

ける Mn 固溶量や晶出物の分布状態の違いによると考えられる．  

 

Fig. 5-6 Recrystallization microstructure after intermediate annealing.  

HRB:(a) N/IA (0.17 mm as rolled), (b) 250 ℃, (c) 350 ℃, (d) 400 ℃, (e) 500 ℃. 

VT-TRC:(f) N/IA (0.17 mm as rolled), (g) 250 ℃, (h) 350 ℃, (i) 400 ℃, (j) 500 ℃. 

 

 熱延材とタンデム式双ロール材の中間焼鈍温度と最大引張応力(UTS)，破断ひずみ(FS)の関係

を Fig. 5-7 に示す．なお中間焼鈍なし材(0.17 mm as rolled)の値をグラフの縦軸上に示している．

中間焼鈍なし材の最大引張応力ならびに破断ひずみは，熱延材およびタンデム式双ロール材で

同程度であった．最大引張応力は中間焼鈍温度の増加とともにゆるやかに減少し，120 MPa 程

度で一定となった．熱延材の軟化終了温度は 350 ℃程度であったが，タンデム式双ロール材は

これよりも 100 ℃程度高かった．この違いは Fig. 5-6 に示すような中間焼鈍による再結晶挙動

によると考えられる．破断ひずみは中間焼鈍温度の上昇と共にゆるやかに増加した．  



98 

 

Fig. 5-7 Relation of intermediate annealing temperature and  

tensile property of HRB and VT-TRC sheet. 

 

5.3.2 ろう付加熱前のミクロ組織の違い  

 各温度で 2 h 中間焼鈍を行った後，板厚 0.10 mm まで冷間圧延した熱延材とタンデム式双

ロール材の芯材中心部付近を，FE-SEM によって観察した結果を Fig. 5-8 に示す．以後，両出発

材作製方法と，中間焼鈍条件を区別するために熱延材を B 材，タンデム式双ロール材を C 材と

称し，それぞれの中間焼鈍条件を N/IA：N，250 ℃：2，400 ℃：4，500 ℃：5 と略記する．例

えば熱延材の中間焼鈍なし材は BN 材，タンデム式双ロール材の 400 ℃焼鈍材は C4 材のよう

に呼ぶ．熱延材では晶出物と考えられる数  μm 程度の粗大な粒子と，0.1 µm 以下の微細な分散

相が Fig. 5-8(a)~(d)に示すように全ての焼鈍条件で観察された．タンデム式双ロール材では 1 

µm 程度の粒子が全ての焼鈍条件で観察され，これらは鋳造時の晶出物であると考えられる．

さらに C4，C5 材では 0.1 µm 以下の微細な分散相が観察されたが，CN，C2 材では観察されな

かった．またタンデム式双ロール材においては 1 µm 以上の比較的大きな粒子と，それ以下の

微細な粒子，さらに第二相粒子が存在しない領域などが板厚方向に層状に分布していた．  
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Fig. 5-8 Secondary particle distribution before brazing heat treatment.  

(a) BN, (b) B2, (c) B4, (d) B5, (e) CN, (f) C2, (g) C4, (h) C5. 
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ろう付加熱前の各試料の導電率測定結果を Fig. 5-9 に示す．BN 材，CN 材の導電率を比べる

と CN 材の方が低く，これは中間焼鈍前にタンデム式双ロール材の Mn 固溶量が熱延材よりも

多いことを示している 8,9)．熱延材では芯材と皮材を接合するために，460 ℃に加熱したスラブ

に対し熱間圧延を繰り返し行う．そしてこの熱間圧延の間に部分的に析出が進行したために，

溶湯を急冷凝固しているタンデム式双ロール法よりも導電率の値が高くなったと考えられる．

また Fig. 5-8(a)~(d)に観察される 0.1 µm 以下の微細な分散相は，熱間圧延時の析出物であると

考えられる．両試料の中間焼鈍なし材からの導電率の増加分は各温度の中間焼鈍後の析出量と

対応していると考えると，熱延材では 400 ℃まで導電率は増加し，そこから 500 ℃で漸減して

いることから，中間焼鈍後に 400 ℃で最も多く析出が生じていると予想される．そこで Fig. 5-8

に示す画像を用いた画像解析によって B4，B5 材の微細析出物量を比較した結果を Fig. 5-10 に

示す．B4 材の方が 0.15 µm 以下の微細な粒子が多く分散しており，これは Al-Mn 系合金の析出

ピークが 400~450 ℃前後であるとする過去の研究結果 10,11)と一致している．タンデム式双ロー

ル材では中間焼鈍温度が高くなるほど導電率は上昇していた．これは中間焼鈍前にタンデム式

双ロール材の Mn 固溶量が多く，400 ℃では析出が終わらなかったためであると考えられる．

タンデム式双ロール材では急冷によって Mn が過飽和に固溶しており，冷間圧延時にはほとん

ど微細な分散相が存在しておらず，中間焼鈍において析出が進行したため Fig. 5-8(e)~(h)に示す

ように 400 ℃以上の場合に微細分散相が観察されたと考えられる．なお第 3 章で述べたように，

タンデム式双ロール法の芯材は皮材溶湯から入熱を受けていると考えられるが，BN 材よりも

CN 材の方が Mn 固溶量は高く，その後の析出挙動も中間焼鈍温度に大きく依存している．すな

わち出発材作製方法や中間焼鈍条件の方が Mn 固溶量や析出挙動に対しては支配的であり，タ

ンデム式双ロール法の鋳造過程における皮材溶湯から芯材への入熱の影響は小さいと考えられ

る．  
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Fig. 5-9 Electrical conductivity of 0.10 mm sheet before brazing heat treatment.  

 

 

Fig. 5-10 Secondary particle distribution in HRB sheet.  
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5.3.3 ろう付加熱後のミクロ組織  

 0.10 mm まで冷間圧延した熱延材とタンデム式双ロール材をろう付加熱した試料の一例とし

て BN 材，CN 材の光学顕微鏡組織を Fig. 5-11 に示す．両試験片ともに溶融した皮材が芯材内

部に侵食するろう侵食が観察される．熱延材とタンデム式双ロール材のろう侵食量を比較する

ために，残存芯材厚さを測定した．Fig. 5-11 の破線と矢印で示すように，溶融したろうが侵食

していない芯材の範囲を残存芯材厚さと定義し，この厚さを測定した結果を Fig. 5-12 に示す．

残存芯材厚さは，熱延材ではろう付前に芯材が加工組織だった BN，B2 材で 10 µm 程度であり，

芯材の再結晶が完了している B4，B5 材では 30 µm 程度となっていた．一方，タンデム式双ロー

ル材では残存芯材厚さは中間焼鈍温度に依存せず，60~70 µm 程度でおおよそ一定であった．  

 

Fig. 5-11 Microstructure of brazing heat-treated sheet. (a) BN, (b) CN. 

 

 

Fig. 5-12 Relation of intermediate annealing condition and remaining base thickness.  
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5.3.4 引張試験結果ならびにろう付特性評価  

熱延材とタンデム式双ロール材のろう付加熱後の最大引張応力と破断ひずみを Fig. 5-13 に

示す．最大引張応力は中間焼鈍温度の上昇とともにゆるやかに低下したがほぼ一定であり，破

断ひずみも中間焼鈍温度によらず 0.12 程度でほぼ一定であった．  

サグ試験の結果を Fig. 5-14 に示す．サグ量は全ての中間焼鈍温度でタンデム式双ロール材の

方が熱延材よりも小さくなっていた．熱延材においては中間焼鈍なしおよび 250 ℃でほぼ一定

であったものが，400 ℃以上では低下していた．  

ろう付接合試験では熱延材，タンデム式双ロール材ともに，全ての中間焼鈍温度に関してコ

ルゲート加工ならびに相手材への接合は可能であった．相手材とろう付した試料の外観図およ

び B4，C4 材の断面組織を Fig. 5-15 に示す．タンデム式双ロール材のフィン部分の組織に注目

すると，相手材である A3003 に比べ第二相粒子が微細に分散している．ろう付接合試験後も熱

延材よりもタンデム式双ロール材の方がろう侵食が抑制できている．Fig. 5-15 は中間焼鈍温度

が 400 ℃の例である．以上のような熱延材とタンデム式双ロール材における第二相粒子の分散

具合の差やろう侵食の抑制は，中間焼鈍温度条件によらず観察された．  

 

Fig. 5-13 Tensile property of HRB and VT-TRC sheet after brazing heat treatment. 

 



104 

 

Fig. 5-14 Result of sagging test. 

 

 

Fig. 5-15 Result of brazing test. (a) Appearance of brazed sample,  

Brazing area microstructure of (b) B4 and (c) C4. 
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5.4 考察  

一般にろう付加熱後の芯材の再結晶粒が粗大なほど，ろう付加熱時に溶融皮材の侵入サイト

となる芯材 /皮材界面に隣接した結晶粒界の面積が減少し，ろう侵食が抑制されると言われてお

り，ろう侵食量が少ないほどサグ量も小さくなると報告されている 6,7,12)．そこで EBSD によっ

てろう付加熱後の芯材結晶粒サイズを測定した結果を Fig. 5-16 に示す．EBSD 分析によって得

られた結晶方位の情報から，15 °以上の大傾角粒界に囲まれ円相当径が 5 µm よりも大きな範囲

を 1 つの結晶粒と定義し，結晶粒ごとに色分けしたものが Fig. 5-16 である．なお色の違いは単

に結晶粒を区別するためのものであり，同じ色が同じ結晶方位を持っているわけではない．図

には各条件における芯材結晶粒の円相当径および，芯材 /皮材界面の全長を結晶粒界の個数で

割って測定した圧延方向の平均結晶粒径を合わせて示している．熱延材では BN，B2 材は B4，

B5 材に比べ，結晶粒が小さかった．また熱延材とタンデム式双ロール材を比較すると，中間焼

鈍なしおよび 250 ℃ではタンデム式双ロール材の方が粗大であるが，400 ℃以上では顕著な差

はなかった．一方，圧延方向の平均結晶粒径は中間焼鈍温度によらず，タンデム式双ロール材

の方が大きくなっており，ろう付後の芯材結晶粒がタンデム式双ロール材では圧延方向に伸長

していた．結晶粒が粗大かつ，圧延方向に伸長している場合に耐ろう侵食性が向上するという

報告 13–15)があることから，これが Fig. 5-12 に示した耐ろう侵食性の向上につながり，タンデム

式双ロール材の耐サグ性を向上させたと推察される．  

タンデム式双ロール材において圧延方向に伸長した再結晶組織となる原因を明らかにするた

めに，ろう付加熱による芯材の軟化挙動を調査した．ろう付加熱の昇温過程において，所定の

温度から水冷した試料の芯材における硬さ測定を行った結果を Fig. 5-17，Fig. 5-18 に示す．Fig. 

5-3 に示すろう付加熱時に，保持時間Ⅱ後の組織は全てろう付加熱前と同様で，新たな再結晶粒

は確認されなかった．したがってろう付加熱中の再結晶は Fig. 5-17，Fig. 5-18 において 400 ℃

前後で観察される急激な軟化時に起こっていたと考えられる．以下，熱延材，タンデム式双ロー

ル材のろう付加熱中の中間焼鈍条件による再結晶挙動の違いならびに，出発材作製方法がろう

付加熱中の芯材再結晶におよぼす影響について検討する．  
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Fig. 5-16 Grain mapping of A3003 after brazing heat treatment by EBSD. 

(a) BN, (b) B2, (c) B4, (d) B5, (e) CN, (f) C2, (g) C4, (h) C5. 

 

 

Fig. 5-17 Recrystallization behavior of HRB during brazing heat treatment. 
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Fig. 5-18 Recrystallization behavior of VT-TRC during brazing heat treatment. 

 

5.4.1 熱延材のろう付加熱中の再結晶挙動  

Fig. 5-17 に示すように，熱延材の再結晶は BN，B2 材で速く，B5，B4 材がそれに続いてい

た．Fig. 5-6(a)，(b)に示すように中間焼鈍なし，250 ℃中間焼鈍材は全面が加工組織であった．

これは蓄積ひずみが多いために速く再結晶が進行し，より微細な再結晶組織になったものと考

えられる．B4 材よりも B5 材の方がろう付加熱中の再結晶は速く進行し，ろう付加熱後の芯材

再結晶粒サイズは，B4 材で 146 µm，B5 材で 125 µm であった．Fig. 5-10 に示すように，B4 材

の方が 0.15 µm 以下の微細な粒子が多く分散していた．よって B4 材のろう付加熱中の再結晶

遅滞には微細析出物によるピン止め効果が寄与している可能性がある．この結果は Al-

1.3 %Mn-0.05 %Si を溶体化処理後に冷間圧延を行い，種々の温度で焼鈍したところ 400 ℃以下

の焼鈍では再結晶が始まる前に析出した粒子が，転位をピン止めすることで再結晶を阻害した

という長浜らの報告とも合致している 11)．また B4，B5 材は Fig. 5-6(d)，(e)に示すような再結

晶組織を 41 %冷間圧延した後にろう付加熱を行っている．加工度が低い場合 (50~60 %まで)は

旧粒界で核生成が生じ易いとの報告があり 16)，低加工度材にあたる B4，B5 材において，ろう

付加熱前に B5 材の結晶粒径が小さく，再結晶の核生成サイトとなりうる旧粒界を多く含有し

ていたことは，B5 材の再結晶を速めた要因であると考えられる．熱延材のろう付加熱にともな



108 

う再結晶には，強加工状態の BN，B2 材では蓄積ひずみが，中間焼鈍時に再結晶が進行してい

た B4，B5 材では，ろう付加熱前から存在している微細析出物と旧粒界が影響していることが

わかった．  

 

5.4.2 タンデム式双ロール材のろう付加熱中の再結晶挙動  

タンデム式双ロール材では Fig. 5-18 に示すように C5，C4 および CN，C2 材の順に再結晶が

開始，C5，CN，C2 材の順で完了し，C4 材は遅滞していた．ろう付加熱前に加工組織を呈して

いた CN，C2 材は C4，C5 材に比べて蓄積ひずみが大きく，再結晶の駆動力はより大きいにも

かかわらず，再結晶は遅滞していた．この原因は Fig. 5-9 の導電率結果より，CN，C2 材ではろ

う付加熱前に過飽和に固溶していた Mn が，ろう付加熱中に析出することによって回復および

再結晶の核生成を遅らせたためと推察される．そこで，ろう付加熱中の 250~550 ℃の間の導電

率を測定した結果を Fig. 5-19 に示す．CN，C2 鈍材ではろう付加熱に伴い，500 ℃までは導電

率が単調に増加していた．これは Mn の析出が継続的に起こっていることを示唆している．Fig. 

5-17(b)に示した軟化曲線において 290~400 ℃のゆるやかな軟化部分においても導電率は増加し

ているため，Mn の析出によって再結晶開始が遅滞していると考えられる．  

次に，C4，C5 材の再結晶挙動について考察する．Fig. 5-9 から C4 材の方が C5 材よりも導電

率が低く，ろう付加熱前の固溶量に差があるため，ろう付加熱中の析出挙動に差があると予想

される．そこで CN，C2 材と同様にろう付加熱中の導電率を測定した (Fig. 5-19)．約 400 ℃まで

は C4，C5 材ともにろう付前から導電率は変化しないが，両試料の軟化挙動には差が見られた．

これは中間焼鈍温度によって微細析出物が存在する場所が異なるために，ろう付加熱中の軟化

挙動に差が生じたと考えられる．前述の長浜らの報告 11)によると，400 ℃以下の低温では再結

晶終了前に析出の大部分が進行し，析出物は加工組織上に存在する．一方 450 ℃以上では再結

晶が完了した後で析出が起こるため，析出物は再結晶粒内に多く存在すると言われている．こ

のことからろう付加熱前に，C4 材では中間焼鈍時に析出した粒子が転位や粒界をピン止めして

いるのに対し，C5 材では中間焼鈍時に析出した析出物は結晶粒内に存在していると考えられ

る．このためろう付加熱中の再結晶開始は C4 材の方が遅滞したと推察される．  

Fig. 5-19 の 400 ℃から 450 ℃では C4 材の導電率に僅かな上昇が見られることから，析出が

進行していると考えられる．この時 Fig. 5-18 を見ると 400~450 ℃では，C4 材の硬さは緩やか

に軟化していることから，ろう付加熱中にも同時析出によって再結晶の進行が阻害されている

と推察できる．一方 C5 材では，軟化が完了するまでの間，導電率はほぼ不変であり，ろう付加



109 

熱中の再結晶は同時析出による影響を受けていないと考えられる．ろう付加熱後の平均粒径は

最も再結晶の遅滞した C4 材で最大となり，最も再結晶が速く進行した C5 材で最小となってい

た．  

以上示したように，タンデム式双ロール材のろう付加熱にともなう再結晶において，CN，C2

材では過飽和に固溶していた Mn の同時析出が再結晶の開始を遅滞させたと考えられる．C4 材

では中間焼鈍時に生じた析出物が再結晶開始を遅滞させ，加えてろう付加熱中の Mn の同時析

出により再結晶の完了が最も遅くなり，これに対し C5 材では，上記のような阻害因子がない

ため再結晶が最も速く進行したと考えられる．  

 

Fig. 5-19 Electrical conductivity of TRC sheets during brazing heat treatment.  

 

5.4.3 ろう付加熱後にタンデム式双ロール材が圧延方向に伸長した再結晶粒となる要因  

タンデム式双ロール材では出発材を作製する際の板材の凝固過程に起因して，芯材内部の板

厚方向に晶出物の分布や Mn の固溶量に差があるり，板厚方向の微細組織の違いは圧延，中間

焼鈍後の Fig. 5-5，Fig. 5-8 においても観察される．こうした組織の違いが，タンデム式双ロー

ル材においてろう付加熱後に圧延方向に伸長した再結晶粒の形成に及ぼす影響を考察する．  

再結晶粒の核生成促進の要因のひとつとして PSN が挙げられる．強加工された Al 合金にお

いて，直径 1 µm 以上の粗大な粒子の近傍では，塑性変形中にひずみが集積し，その後の焼鈍時

に優先的な再結晶の核生成サイトとなることが知られている 17,18)．Fig. 5-8 に示したように熱
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延材では円相当径が数  µm 程度の粗大な晶出物は芯材内にランダムに点在しているが，タンデ

ム式双ロール材では 1 µm 以上の比較的大きな晶出物の分布は板厚方向で密な箇所と疎な箇所

の差が生じている．すなわち熱延材では再結晶の核生成サイトが芯材内部の様々な箇所にラン

ダムに存在しているのに対し，タンデム式双ロール材では板厚方向に偏在していたため，圧延

方向に伸長した再結晶組織になったと推察される．Somerday ら 19)は Al-Mn 系合金の過飽和固

溶体において，再結晶と同時に析出が起こる場合，大傾角の旧粒界に優先的に析出が起こり，

ピン止めが起こることによって再結晶粒が一方向に伸長すると述べている．よってタンデム式

双ロール材では 0.1 mm 冷間圧延によって圧延方向へ配列した中間焼鈍時の旧粒界に優先的に

析出が起こり，これにより板厚方向への再結晶粒の成長が妨げられたことで，圧延方向へ伸長

したと考えられる．また Liu ら 12,20,21)は Al-0.5 %Mn-0.5 %Mg-0.4 %Si-0.7 %Fe において，過飽

和固溶体の再結晶と析出の相互作用，再結晶集合組織の形成を調べ，再結晶と競合して多量の

析出が生じる場合，ある方位の結晶粒のみが他のランダム方位の粒よりも速く核生成・成長す

ることにより，粗大に伸長した再結晶組織となることを報告している．ろう付加熱中に再結晶

と同時に析出が起こっていなかったと考えられる C5 材では圧延方向への結晶粒の伸長度合が

最も小さいことからも，析出挙動により再結晶粒の成長が影響を受けていると考えられる．以

上のようにタンデム式双ロール材では，晶出物の分布やろう付加熱前の固溶 Mn 量が熱延材と

異なるため圧延方向に伸長した再結晶組織になったと考えられる．   
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5.5 小括  

熱延法とタンデム式双ロール法の両手法により作製したクラッド材を出発材とするブレージ

ングシートについて，種々の温度で中間焼鈍を行い，ろう付加熱後の力学的特性やミクロ組織，

ろう付特性について比較し，タンデム式双ロール法によってブレージングシートのろう付特性

がどのように変化するか検討した．  

中間焼鈍後のミクロ組織は，焼鈍なしと 250 ℃焼鈍材では熱延材，タンデム式双ロール材と

もに加工組織であった．熱延材では 350℃以上で再結晶組織となっていたが，タンデム式双ロー

ル材では 400 ℃焼鈍材は部分的に加工組織が残存し，500 ℃焼鈍材は再結晶組織となっており，

タンデム式双ロール材では熱延材と比べ 100 ℃程度軟化終了温度が高かった．  

芯材中において，熱延材では数  µm 以上の晶出物が粗く分布していたのに対し，タンデム式

双ロール材では 1 µm 程度の微細な晶出物が密に分散していた．0.1 µm 程度の微細な析出物は，

熱延材では全ての中間焼鈍条件で観察されたのに対し，タンデム式双ロール材では 400 ℃，

500 ℃中間焼鈍材で観察された．導電率から推定される Mn 固溶量は，熱延材は全ての中間焼

鈍条件でほぼ同様だったが，400 ℃が最も低くなっていた．タンデム式双ロール材では中間焼

鈍なし材で過飽和に Mn を固溶しており，中間焼鈍温度が上がるほど固溶量は減少した．Mn 固

溶量や析出挙動は熱延法とタンデム式双ロール法の違いや中間焼鈍条件の影響が大きかったこ

とから，タンデム式双ロール法の鋳造過程における皮材溶湯から芯材への入熱の影響は無視で

きると考えられる．  

ろう付加熱後のろう侵食量は熱延材よりもタンデム式双ロール材の方が少なく，サグ量もタ

ンデム式双ロール材の方が小さかった．ろう付加熱中の再結晶挙動は，熱延材の中間焼鈍なし

材，250 ℃中間焼鈍材では蓄積ひずみ，400 ℃，500℃中間焼鈍材ではろう付加熱前の析出物の

分布や中間焼鈍後の再結晶粒サイズに影響される．タンデム式双ロール材では，中間焼鈍条件

によらずろう付加熱時の固溶 Mn の析出挙動が支配的であると考えられる．またタンデム式双

ロール材ではろう付加熱後に圧延方向に伸長した再結晶粒となっており，これにより溶融ろう

材の侵食サイトとなる芯材 /皮材界面の結晶粒界が減少したことで，ろう侵食量が低減され耐サ

グ性が向上したと考えられる．  

以上のようにタンデム式双ロール法によって，熱延法と比べて極めて省工程で，熱延法と同

程度の力学的特性を有し，芯材へのろう侵食を軽減した優れたブレージングシートが作製可能

であることを明らかにした．  
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第6章 タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した

自動車熱交換器用ブレージングシートのろう付特性  

 

6.1 緒言  

 第 5 章ではタンデム式双ロール法によって作製したクラッド材を出発材とした自動車熱交換

器用ブレージングシートは，従来の熱延材を出発材としたものと比べて，耐ろう侵食性が向上

し，サグ量が低減されるなど，優れたろう付特性を有していることを示した．また第 3 章で述

べたタンデム式双ロール法の鋳造工程における溶湯からの入熱も，芯材の再結晶挙動やろう付

特性に大きな影響を及ぼさず，出発材作製時の晶出物の微細化や中間焼鈍，ろう付加熱時にお

ける固溶 Mn 量の変化などの方が，タンデム式双ロール材のろう付特性に及ぼす影響が大きい

ことが明らかとなった．  

 そこで本章では，第 2 章において試作したタンデム式双ロール法によって作製した芯材が

A3003，皮材が Al-10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si を出発材とする種々のブレージングシート

のろう付特性を比較し，Si 組成の拡張によりろう付特性を向上させることにより，ブレージン

グシートの薄肉化が可能かについて検討する．  

ブレージングシートのろう材 Si 組成を増量することにより期待される効果と，懸念される影

響について以下にまとめる．Si 組成を増やすことによるろう材組織の変化は①初晶 Si 粒子の

有無や大きさ，②共晶相の面積率の増加およびろう材全体の平均 Si 組成，に分類出来る．  

まず①に関しては，第 1 章にて述べたように熱延法などの従来法の場合には，共晶や過共晶

組成では粗大な初晶 Si 粒子が晶出する．こうした Si 粒子が原因で高 Si 組成の皮材では圧延で

きないことが懸念されたが，第 2 章に示したようにタンデム式双ロール法の急冷凝固によって

Si 粒子を微細化したことで圧延は可能であった．一方で初晶 Si 粒子がろう材中に存在する場

合，ろう付加熱中にこれらの粒子が溶け残り，溶融ろうの液相率が低下すると言われている．

実際のところ，Fig. 2-10 に示すように，圧延後の 14 %Si や 17 %Si には周囲の共晶 Si 粒子に比

べ粗大な初晶 Si 粒子が存在しており，初晶 Si 粒子が溶け残ることによる液相率の低下が懸念

される．  

②に関しては，ろう付加熱時のろうの溶融は Si 粒子の周辺から始まることから，共晶相が微

細かつ密なほど溶融する面積が多くなり 1)，このため Si 組成が高く共晶相の面積率が高い場合

に，流動開始温度の低下や継ぎ手部に流入するろう材量の増加などが報告されている 2,3)．また

ろう付加熱の昇温中に，ろう材中の Si は Al 母相を介して芯材へ拡散するため，ろう材の平均
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Si 組成は出発材作製時よりも低くなるため，液相率が低下し流動性が低下する 3,4)と報告され

ている．このようなろう材 Si 組成の低下を防ぐために，元々の Si 組成を増加させることはろ

う付特性の向上に効果があると考えられる．一方で Si 組成を増やすことで流動性が高くなる

と，ろうが継ぎ手以外の箇所へ流動することによる継ぎ手不良や，継手部におけるろう侵食量

の増加，またろう付加熱中に芯材へ拡散する Si 量の増加による，芯材再結晶挙動の変化なども

懸念される．以上のようなろう材 Si 組成を変化させたことによる，ろうの流動性やろう侵食な

どへの影響について考慮しつつ，タンデム式双ロール法によるろう材 Si 組成の拡張が可能か検

討した．  

 

6.2 実験方法  

6.2.1 供試材ならびにクラッド材の作製  

本章では 2.2.1 と同様に，芯材が A3003，皮材が Al-10 %Si(A4045 相当)，Al-12.6 %Si，Al-

14 %Si，Al-17 %Si の 4 種類のアルミニウム合金を用いた 3 層クラッド材を，タンデム式双ロー

ル法により作製した．Al-12.6 %，14 %Si，17 %Si の皮材は A4045 インゴットを 800 ℃の電気炉

で溶解したのち，Al-25.3 %Si 母合金を所定の量添加し溶製した．A3003，A4045 および Al-

25.3 %Si 母合金の合金組成を Table 6-1，Table 6-2 に示す．黒鉛るつぼにて各合金を 800 ℃の

電気炉で溶解し，Ar ガスによる脱ガス処理を芯材，皮材溶湯のそれぞれで 10 min ずつ行った．

注湯温度は Table 6-3 に示す，各合金の液相線温度+15 ℃であり，Table 6-4 に示す鋳造条件で

3 層クラッド材を作製した．1 回の注湯で芯材は約 1000 g，皮材は約 1400 g 使用し，幅 45 mm，

長さ約 3.5 m，厚さ 3~3.5 mm の 3 層クラッド材を鋳造した．各皮材 Si 組成のクラッド材を第 2

章と同様に 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si と呼称する．  

Table 6-1 Chemical composition of A3003 and A4045. 

 

 

Table 6-2 Chemical composition of master alloy. 

  



115 

Table 6-3 Liquidus and solidus temperature of each alloy. 

 

 

Table 6-4 Casting conditions of VT-TRC. 

 

 

6.2.2 ブレージングシートの作製  

第 5 章ではタンデム式双ロール法において A3003 を 1，2 段目で連続して注湯することによ

り芯材の厚さを増してクラッド率を調整し，同じクラッド率とした熱延材とタンデム式双ロー

ル材のろう付特性を直接比較した．しかし Fig. 2-2 に示したように Si 組成によって as cast 材の

皮材板厚は変化するため，10 %Si と同様の方法で 12.6 %Si~17 %Si のクラッド率を調整するた

めには，皮材の組成に合わせて鋳造条件を変化させる必要がある．しかし皮材 Si 組成ごとに鋳

造条件を変化させると，クラッド材の特性の直接比較に支障をきたす恐れがある．よってクラッ

ド材の圧延前後のクラッド率はおおむね一定となることから 5,6)，本章ではあえて同条件で作製

した as cast 材を出発材とし，以下に示す手順で圧延前のクラッド率を調整することで，5.2.2 と

同様，その後のブレージングシート加工プロセスに供することとした．  

①  6.2.1 で作製した 4 種類のクラッド材を，板幅両端の芯材が含まれていない部分を切り落

とし，冷間圧延により板厚 0.5 mm まで圧延する．この場合，皮材 Si 組成ごとに as cast

材の総板厚が異なるため，皮材が厚い組成ほど冷間圧延材の芯材板厚は薄くなる．  
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②  0.5 mm 冷間圧延材の断面組織を観察し，各 Si 組成における芯材部分の板厚を測定する． 

③  式(6.1)により，測定した芯材板厚に対して所定のクラッド率となる総板厚を計算する  

 Target thickness = 𝐵𝑎𝑠𝑒 𝑠𝑡𝑟𝑖𝑝 𝑡ℎ𝑖𝑐𝑘𝑛𝑒𝑠𝑠 × 100 (100 − 2 × 𝑐𝑙𝑎𝑑 𝑟𝑎𝑡𝑖𝑜)⁄  (6.1) 

④  50~60 ℃に保持した 5 %NaOH 水溶液に各皮材 Si 組成の 0.5 mm 冷間圧延材を浸漬させる

ことで，Target thickness になるまで 0.5 mm 冷間圧延材を腐食する．これにより皮材 Si

組成ごとに総板厚は異なるが，クラッド率がおおよそ等しい 4 種類の板材が得られる．  

NaOH 水溶液に浸漬することで，およそ 10~20 µm/min の速度で板厚は減少した．また

腐食後の試料表面には腐食生成物 (スマット )が付着しているので，これを取り除くため

に 30 %HNO3 水溶液によるデスマット処理を行う必要があった．このため NaOH 腐食→

水洗→デスマット処理→水洗→板厚測定を繰り返し，浸漬時間により腐食量を制御した． 

⑤  NaOH 腐食を行った試料を 0.17 mm まで冷間圧延する．これにより，クラッド率および

芯材の正味の圧下率が等しい 4 種類の板材が得られる．  

⑥  0.17 mm 冷間圧延材に 400 ℃×2 h の中間焼鈍，0.1 mm までの冷間圧延を施し，ろう付加

熱に供した．  

 

6.2.3 組織観察  

各皮材 Si 組成のクラッド材における 0.17 mm 冷間圧延材の中間焼鈍後，0.10 mm 冷間圧延材

のろう付加熱後の各状態について光学顕微鏡 (OM，OLYMPUS 製，BX51M)により断面組織観察

を行った．試料をエポキシ樹脂に埋め込み，エメリー研磨紙で#120~#2000 まで機械研磨したの

ち，粒径 6 μm，3 μm，1 μm のダイヤモンドペーストを用いてバフ研磨し，コロイダルシリカ懸

濁液 (OPS)により鏡面仕上げした．ミクロ組織観察にはケラー氏液によって腐食した試料を用

い，中間焼鈍後の結晶粒観察は 3.3 %HBF4 水溶液中で陽極酸化(20 V，180 s)して，光学顕微鏡

により観察した．またろう付加熱後の結晶粒サイズ，組成分布を調べるために，電子線後方散

乱回折法(EBSD，TSL 社製，MSC-2200)および電子プローブマイクロアナライザー (EPMA，JEOL

製，JXA-8200)を用いた．両試験には鏡面仕上げ後にケラー氏液により 30 s 腐食した試料を用

い，EBSD 観察は 2.2.2 と同様に加速電圧 20 kV，ステップサイズ 3 µm で解析を行った．また

Mn 固溶量の変化を調べるため，室温での導電率を測定した．用いた導電率計は，周波数 500 

kHz，プローブ径 12.7 mm の AutoSigma3000 である．なお 5.2.3 にて述べたように，同じ板厚で

あれば導電率の測定結果から固溶量の推定は可能であると考え，相対的な比較を行った．   
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6.2.4 サグ試験およびドロップ試験  

各試料の耐サグ性を調べるために厚さ 0.10 mm の冷間圧延材について，5.2.5 と同様にサグ試

験を行った．サグ試験は幅 15 mm，長さ 50 mm の短冊状試験片をアセトンで脱脂した後，片持

ち梁の要領で固定した試験片を窒素雰囲気下でろう付加熱し，自由端の垂下量を測定した．  

また各試料の溶融ろうの流動性を比較するために Fig. 6-1 に示すドロップ試験 1)を以下の①

~④の手順で行った．流動係数は 0~1 の範囲となり，数値が大きいほど溶融したろう材の流動

性が高いことを示している．  

①  幅 25 mm，長さ 120 mm に切り出した 0.10 mm 冷間圧延材の質量を測定する (W0)．  

②  Fig. 6-1(a)のように，板材を鉛直につるした状態でろう付加熱 (595~597 ℃×3 min)を施す． 

③  ろう付加熱後の試料において，Fig. 6-1(b)に示すように全長に対する長さの比が 3:1 とな

る位置で切り出し，切り出した側(B)の質量を測定する(WB)．  

④  以下の式(6.2)より流動係数を計算する．  

 Flow factor K =  (4𝑊𝐵 − 𝑊0) (3𝑊𝐵 × 𝑐𝑙𝑎𝑑 𝑟𝑎𝑡𝑖𝑜)⁄  (6.2) 

 

 

Fig. 6-1 Testing method for flow factor : Drop test1). 

(a) Before brazing, (b) after brazing. 

(土公武宜，柳川裕，田中哲  (2005)) 
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6.3 実験結果ならびに考察  

6.3.1 5 %NaOH 水溶液による板厚調整  

 目標クラッド率が 13 %となるように式(6.1)により計算したクラッド材の板厚および，NaOH

による腐食後の板厚を Table 6-5 に，腐食前後の断面組織の例を Fig. 6-2 に示す．若干のばらつ

きはあるものの，おおむね目標とするクラッド率まで皮材を薄くすることが出来た．ただし腐

食した試料の全面で皮材板厚は均一でなく，薄い箇所，厚い箇所の差が生じていた．タンデム

式双ロール法によって作製したクラッド材はおおむね芯材，皮材共に板厚は均一であり界面も

平滑であるが，数十  µm オーダーのばらつきはある．Fig. 6-2(a)の断面組織において上下で皮材

の厚みが若干異なっているが，このような板厚のばらつきは 0.5 mm まで冷間圧延した段階に

おいても残存する．このため NaOH によって板厚方向に腐食後もこうしたばらつきが残り，時

にはこれが助長されてしまうため，全域で皮材板厚が均一な試料の作製は困難である．よって

本章の実験では，測定箇所の平均値を基準に，この方法で板厚調整した試料を用いて以後の実

験に供した．  

Table 6-5 Thickness adjustment by NaOH etching. 

 

 

 

Fig. 6-2 Microstructure of (a) before and (b) after NaOH etching for 10 %Si. 
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6.3.2 中間焼鈍後の芯材再結晶挙動  

 NaOH による腐食後，0.17 mm まで冷間圧延し 400 ℃×2 h の中間焼鈍を行った試料の，陽極

酸化によって現出した結晶粒組織を Fig. 6-3(a)~(d)に示す．また比較としてクラッド材ではな

い縦型双ロール法により作製した A3003 板を 0.17 mm まで冷間圧延し，400 ℃×2 h の中間焼鈍

を施した試料の結晶粒組織を Fig. 6-3(e)に示す．Fig. 6-3 において赤い矢印で示した箇所が芯材

/皮材界面，青い矢印で示した部分が再結晶組織が観察された範囲である．皮材をクラッドして

いない A3003 では全板厚において再結晶が完了していたのに対し，皮材がクラッドされた場合

には A3003 の再結晶組織が観察されるのは板厚の中央部のみであり，芯材と皮材の界面付近に

は圧延時の加工組織の残存が確認された．このようなタンデム式双ロール法によって作製した

クラッド材における中間焼鈍時の再結晶の遅延は 5.3.1 においても確認されている．加工組織

が残存する要因として，皮材からの Si 拡散による界面付近の析出の促進が報告されている 7)．

また皮材 Si 組成が異なる Fig. 6-3(a)~(d)において，芯材の再結晶挙動はおおむね同様であり，

どの皮材 Si 組成においても界面付近に加工組織が残存していた．また Fig. 6-4 に各試料の中間

焼鈍後の導電率を測定した結果を示す．ここでは第 5 章にて示したタンデム式双ロール法およ

び熱延法によって作製した出発材を 0.17 mm まで冷間圧延し，400 ℃×2 h の中間焼鈍を行った

試料の導電率の測定結果も合わせて示している．導電率の値は 17 %Si で僅かに高いが，おおむ

ね皮材 Si 組成によらず同じであった．6.1 で述べたように皮材 Si 組成が異なると熱処理中に皮

材の Si が拡散して，芯材の組織変化に影響を及ぼす恐れがあるが，芯材再結晶組織は同様であ

り，導電率の値にも差がなかったため，400 ℃×2 h の中間焼鈍においては皮材 Si 組成は大きな

影響を及ぼさない事がわかった．  
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Fig. 6-3 Recrystallization microstructure after intermediate annealing. 

(a) 10 %Si, (b) 12.6 %Si, (c) 14 %Si, (d) 17 %Si, (e) without overly (A3003). 

 

 

Fig. 6-4 Electrical conductivity of after intermediate annealing. 
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6.3.3 ろう付特性およびろう付加熱後の断面組織  

 Fig. 6-5 にサグ試験の結果を示す．比較として Fig. 5-14 に示したタンデム式双ロール法と熱

延法の 400 ℃中間焼鈍材のサグ量を合わせて記載している．皮材 Si 組成が増加すると，サグ量

が上昇した．また 10 %Si と VT-TRC の値を比較すると，どちらも皮材 Si 組成 10 %のタンデム

式双ロール法によって作製した試料にもかかわらず，NaOH によって腐食して出発材を作製し

た 10 %Si の方が若干サグ量が大きかった．  

 

Fig. 6-5 Result of sagging test. 

 

5.4 にて述べたように，ろう侵食量が増加するほどサグ量は大きくなる 8–10)．そこで各皮材 Si

組成におけるサグ試験後の断面組織を観察した結果を Fig. 6-6 に示す．観察箇所は長手方向の

中央部である．サグ試験後の試料には，図の左側に示すようなろう侵食がほとんど進んでいな

い健全部，およびろうの侵食が進んでいるろう侵食部の両者が観察された．10 %Si~14 %Si では，

ろう侵食部は一部だったのに対し，17 %Si では観察範囲のほとんどがろう侵食部となっていた

(Fig. 6-7)．また 17 %Si では芯材内に観察される第二相粒子がほとんど含まれない α-Al 相や，

芯材内部へ侵食したろうが凝固した共晶相が観察された．このように 17 %Si では他の組成と比

べてろう侵食が過剰に進行していたため，サグ量が最も高くなったと考えられる．一方

10 %Si~14 %Si における場所によるろう侵食量の差異は，6.3.1 にて述べたような圧延段階にお
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ける皮材量のばらつきに起因し，ろう付前に比較的皮材が厚かった箇所においてろう侵食が進

行しやすかったものと考えられる．Fig. 5-11 と同様にろう侵食が及んでいない芯材の範囲を残

存芯材厚さと定義し，測定した結果を Fig. 6-8 に示す．なお前述のように場所によって板厚に

ばらつきがあるため，Fig. 5-12 は残存芯材厚さの値をプロットしていたが，Fig. 6-8 は計測箇所

における総板厚に対する残存芯材厚さの比をまとめたグラフとなっている．本実験の結果は全

ての皮材 Si 組成で，Fig. 5-12 に示すタンデム式双ロール法の結果よりも残存芯材比が小さく，

ろう侵食が進んでいることを示しており，また残存芯材比のばらつきも大きくなっている．こ

うした NaOH 面削後の皮材板厚の不均一性に起因するろう侵食量のばらつきが，本章における

10 %Si と第 5 章で検討した試料の間でサグ量に差が生じた一因であると考えられる．ただし

10 %Si~14 %Si 間では残存芯材比の値はあまり変化がなく，サグ量のような相関性はない．加え

て健全部であれば全ての皮材 Si 組成で熱延材を上回る結果となっていることから，ろう侵食量

以外にもサグ量が増加した要因があると考えられる．  

 

Fig. 6-6 Microstructure of sagging test sample. 
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Fig. 6-7 Comparison of 14 %Si and 17 %Si after sagging test. 

 

 

Fig. 6-8 Remaining base ratio. 
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そこでサグ試験後の 14 %Si，17 %Si の試料における，自由端の断面組織を観察した結果を Fig. 

6-9 に，中央部・自由端のそれぞれで板厚を計測した結果を Fig. 6-10 に示す．中央部の断面を

観察した Fig. 6-6，Fig. 6-7 と比較すると，自由端では Fig. 6-9 に示すように流動してきたろう

が堆積している様子が確認できる．そして中央部における板厚は全ての皮材 Si 組成でほぼ 0.1 

mm であったが，自由端の板厚は 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si の順に増加し，17 %Si で減少してお

り，これは堆積したろう材量に対応する(Fig. 6-10)．  

Fig. 6-11 にドロップ試験の結果を示す．12.6 %Si，14 %Si では流動係数が他の組成に比べて

大きくなっていた．一方 17 %Si では 10 %Si よりも流動係数は大きいものの，12.6 %Si，14 %Si

よりも値の上昇は小さかった．以上のように 10 %Si~14 %Si において流動係数，サグ量，サグ

試験後の自由端の板厚はどれも Si 組成が増えるほど増加していた．すなわち 12.6 %Si，14 %Si

におけるサグ量の増加は，10 %Si に比べて同じ温度でろう付加熱した時，ろうの流動開始温度

の低下や液相率の増加によって，多くのろうが流動し自由端の質量が増加したためであると考

えられる．一方，17 %Si では他の皮材 Si 組成に比べて芯材内部へ侵食するろうが多く，自由端

へ流動するろうが少なくなったため流動係数の増加は小さかったと考えられる．またろう侵食

により芯材の強度自体が大きく低下したために最もサグ量が大きくなったと考えられる．  

 

Fig. 6-9 Sagging test sample. (a) surface morphology,  

cross section image of free end (“A-A”) for (b) 14 %Si and (c) 17 %Si. 
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Fig. 6-10 Sagging test sample thickness. 

 

 

Fig. 6-11 Result of drop test. 
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6.3.4 17 %Si においてろう侵食量が増加した要因  

6.3.3 で示したように 10 %Si~14 %Si においては，従来法と比べてろう侵食量を低い水準に維

持しつつ，ろうの流動性が向上した．一方で 17 %Si においては他の組成に比べろう侵食量が多

く，サグ量も大きくなっていた．このような差が生じた理由について検討するために EBSD に

よりろう付加熱後の芯材再結晶組織を観察した．5.4 と同様に EBSD 分析によって得られた結

晶方位の情報から，15 °以上の大傾角粒界に囲まれ円相当径が 5 µm よりも大きな範囲を 1 つの

結晶粒と定義し，結晶粒ごとに色分けしたものを Fig. 6-12 に，また Fig. 6-13 に芯材再結晶粒

の円相当径および，芯材 /皮材界面の全長を結晶粒界の個数で割って測定した圧延方向の平均結

晶粒径を示す．円相当径に比べて，圧延方向の平均結晶粒径が大きくなっているのは，5.4.3 に

て考察したようにタンデム式双ロール法における晶出物や，析出物の分布による影響であると

考えられる．ただし 10 %Si~14 %Si に比べて 17 %Si では，圧延方向の平均結晶粒径が小さくなっ

ており，Fig. 6-12 からも 17 %Si においてろう付加熱後の結晶粒が比較的微細であることがわか

る．こうした結晶粒径の差が，17 %Si においてろう侵食量が増加した一因であると考えられる．  

 

Fig. 6-12 Grain mapping of A3003 after brazing heat treatment by EBSD. 

(a) 10 %Si, (b) 12.6 %Si, (c) 14 %Si, (d) 17 %Si. 
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Fig. 6-13 Average base grain size after brazing heat treatment. 

 

 5.4 などで述べたように，耐ろう侵食性を向上させるためには，ろう付加熱の昇温中に芯材の

再結晶が完了し，ろうが溶融し始める段階で粗大な芯材再結晶粒とする必要がある．また芯材

の再結晶が不十分であり，微細な結晶粒が存在していると，ろう侵食量が増加するという報告

がある．例えば山内らは低加工度の場合，再結晶の駆動力が不十分であり亜結晶粒からなる回

復組織が残存し，こうした組織がろうに侵食されやすくなりサグ量が増加したり，ろう侵食量

が増加すると報告している 11–13)．Fig. 6-3，Fig. 6-4 に示すように，中間焼鈍後の再結晶組織や

導電率に Si 組成ごとの顕著な差は見られなかったことから，ろう付加熱前の芯材の状態には差

がないと考えられる．  

そこで芯材再結晶挙動に及ぼす，ろう付加熱時の皮材 Si 拡散の影響を検討するために EPMA

による組成分析を行った．ろう付加熱後の EPMA 分析の例として，17 %Si における線分析の結

果を Fig. 6-14 に示す．また同様の線分析の結果から，板厚中心にあたる 40~60 µm の範囲にて

Si の測定値を平均し皮材 Si 組成ごとにまとめた結果を Fig. 6-15 に示す．17 %Si において，他

の皮材 Si 組成と比べて若干芯材 Si 組成の増加が見られた．Ryu らは芯材が Al-1.2 %Mn-2 %Zn-

(0.04，0.41，0.64，1.05) %Si，皮材が Al-7.5 %Si からなるクラッド材を用いてサグ試験を行っ

たところ，1.05 %Si においてサグ値の大幅な上昇と板厚中心部まで至る過剰なろう侵食が確認
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され，これは芯材の Si が多いほど中間焼鈍時に析出物が多くなり，これらの析出物が転位の移

動を妨げるため，ろう付加熱時の再結晶が未完了なるためと報告している 8)．また安藤ら，Karlík

らの報告によれば Al-Mn 系合金に含まれる Si が多いほど，熱処理を行った際の析出物が，微

細かつ密に分布すると報告している 14,15)．  

すなわち本研究においては，17 %Si では他の組成に比べてろう付加熱中に皮材の Si が芯材

中へより多く拡散したことで，元々の芯材の組成よりも Si 組成が増加し，ろう付加熱中の析出

量が増加したと考えられる．またこうした析出物により芯材の再結晶が不十分となり，過剰な

ろう侵食が生じたと考えられる．実際 Fig. 6-6，Fig. 6-7 に示すように，ろう付加熱後の 17 %Si

には芯材内において黒い点で表される第二相粒子がほとんど存在しない α-Al 相のみの部分や，

芯材内部へ侵食したろうが凝固した共晶相が観察された．伊藤らは，こうした第二相粒子がほ

とんど存在しない α-Al 相は，ろうが溶融を開始した段階で未再結晶だった芯材が，溶融ろう材

と接触することで溶解した後に，再度凝固し形成されること，および共晶相はろう付加熱終了

時に芯材内部に侵食していた液相が凝固したものであると報告している 16)．このことも 17 %Si

で芯材の中央部まで深くろう侵食が進んでいた原因であると考えられる．  

 

Fig. 6-14 Result of EPMA line analysis for 17 %Si. 
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Fig. 6-15 Average Si composition at the brazed sheet center. 

 

6.4 小括  

タンデム式双ロール法により作製した芯材が A3003，皮材が Al-10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，

17 %Si からなるクラッド材を出発材とした自動車熱交換器用ブレージングシートについて，ろ

う付加熱後のミクロ組織，ろう付特性について比較し，タンデム式双ロール法によるブレージ

ングシートのろう材 Si 組成拡張が可能か検討した．  

全ての皮材 Si 組成で同じ鋳造条件でクラッド材を作製し，NaOH 水溶液による腐食によって

ブレージングシートへ加工する前段階のクラッド率を調整した．中間焼鈍後のミクロ組織は，

皮材 Si 組成によらず芯材 /皮材界面に圧延時の加工組織が残存していた．またどの皮材 Si 組成

でも導電率の値はほぼ一定であったことから，皮材 Si 組成の違いは中間焼鈍時には芯材の再結

晶挙動に影響を及ぼさない事がわかった．  

サグ試験を行ったところ，皮材 Si 組成が増加する程，サグ量が上昇した．17 %S では他の皮

材 Si 組成と比べて最もろう侵食が進んでおり，これがサグ量増加の原因であると考えられる．

一方 10 %Si，12.6 %Si，14 %Si ではろう侵食量に大きな差は見られなかった．ドロップ試験を

行ったところ，10 %Si~14 %Si では Si 組成の増加と共に流動係数が増加していた．17 %Si では

ろう付加熱中や溶融した皮材からの Si の拡散などの影響により，芯材中の析出が進行したこと

で未再結晶の組織が残存し，こうした組織がろう侵食サイトとなったために，他の皮材 Si 組成

よりもろう侵食が進んだことがわかった．  
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以上の結果から，タンデム式双ロール法による自動車熱交換器用ブレージングシートのろう

材 Si 組成拡張は可能であり，14 %Si までは耐ろう侵食性を維持しながら，流動性を向上出来る

ことが明らかとなった．  
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第7章 結論  

 

 異種金属や異種合金を貼り合せたクラッド材は，単一の素材ではなし得ない特性や付加価値

を有しており，構造材料，機能性材料として様々な分野で活用されている．アルミニウム合金

クラッド材は一般的に熱間圧延接合法 (熱延法)によって作製されるが，DC 鋳造によって作製し

た芯材および皮材スラブを繰り返し圧延して接合する必要があり，これには多くのエネルギー

を消費する．そこで本研究では，溶湯を急冷凝固することにより，板厚数  mm のクラッド材を

作製出来る「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法」に着目した．本手法を用いると高効率

にクラッド材を作製出来るだけではなく，急冷凝固によって組織を微細化し，クラッド材の特

性を向上できると考えられる．  

アルミニウム合金クラッド材の代表的な使用例として自動車熱交換器用ブレージングシート

が挙げられる．ブレージングシートには強度や耐食性，ろう付特性など様々な要求特性がある

が，軽量化のためにさらなる薄肉化も求められている．ろう付特性の向上に対する要求に応え

るための方策としては，ろう材 Si 組成を従来の亜共晶組成から共晶組成以上に拡張することに

より，溶融温度の低下や流動性の向上を図ることが考えられる．ただし従来法では粗大な初晶

Si 粒子の晶出などが問題となり，共晶組成以上のろう材 Si 組成を有するブレージングシート

の作製は困難である．そこでタンデム式縦型高速双ロールキャスト法の急冷凝固能を活かし，

共晶組成以上の皮材 Si 組成を有するブレージングシートを作製出来れば，ろう付特性の向上が

可能であると考えた．本研究では，皮材の Si 組成を 10，12.6，14，17 %とした Al-Mn/Al-Si 合

金クラッド材の製造が可能であるか試作し，さらにそのミクロ組織の観察により本手法により

作製したクラッド材の芯材 /皮材界面の接合状態を詳細に検討した．またタンデム式双ロール法

と熱延法によって作製したブレージングシートのろう付特性を比較した．そして試作したブ

レージングシートのろう付特性を評価し，タンデム式双ロール法によってろう材の Si 組成拡張

が可能かどうか調査した．  

 

第 1 章「緒論」では，アルミニウム合金クラッド材の代表的な使用例である自動車熱交換器

用ブレージングシートに関する要求特性と，これらを達成するために行われてきた従来の研究

について述べた．またブレージングシートを始めとするクラッド材製造プロセスの省工程化に

有効な，タンデム式縦型高速双ロールキャスト法と，本手法によるブレージングシートの皮材

Si 組成拡張によるろう付特性向上の可能性について検討し，本研究の目的を述べた．  
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 第 2 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した Al-Mn/Al-Si

合金クラッド材の試作」では，タンデム式縦型高速双ロールキャスト法による熱交換器用ブレー

ジングシートの皮材 Si 組成拡張を図るために，芯材が A3003，皮材が Al-10 %Si，12.6 %Si，

14 %Si，17 %Si の Al-Si 合金からなる 4 種類のクラッド材を作製し，皮材凝固組織と界面の接

合状態に Si 組成が及ぼす影響について検討した．  

全ての皮材 Si 組成で 3 層クラッド材の鋳造が可能であり，皮材凝固殻は α-Al 相と共晶相が

混在した急冷組織となっていた．芯材 /皮材界面付近には，α-Al 相が集合した α-rich 領域や，共

晶相からなる共晶-rich 領域が観察された．α-rich 領域には 10 %Si では主として粒状晶，共晶組

成以上ではデンドライトが観察され，14 %Si，17 %Si では初晶 Si 粒子がデンドライトに取り囲

まれるように存在していた．これらの初晶 Si 粒子は液相中で晶出したものと考えられるが，微

細であったため後の圧延には影響しなかった．芯材 /皮材界面は，10 %Si では全域が接合してお

り，界面には芯材表面から成長した層状領域が観察された．一方，共晶組成以上では部分的に

未接合部が観察され，接合部の界面組織はセル状の α-Al 相や微細なデンドライト，共晶相で

あった．皮材 Si 組成や界面組織の形態によらず，接合箇所では芯材と皮材の結晶方位が同一と

なっており，芯材表面からの皮材の凝固が，界面の強固な接合をもたらす要因のひとつである

と考えられる．また共晶組成以上の皮材 Si 組成では，界面に未接合部が存在し，皮材中には初

晶 Si 粒子が分散していたにもかかわらず，ブレージングシートへの加工を想定した圧延が可能

であった．以上のようにタンデム式双ロール法によって作製した，皮材 Si 組成が従来よりも多

い Al-Mn/Al-Si 合金クラッド材の圧延や熱処理が可能であったことから，本手法により熱交換

器用ブレージングシートの皮材 Si 組成の適用範囲を拡張できることが明らかとなった．ただし

注湯温度が高い 17 %Si において as cast 材の界面で芯材が一部溶融していたことから，皮材 Si

組成の拡張は 17 %が上限であると考えられる．  

 

 第 3 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した A3003/A4045 クラッド材界

面の接合状態」では，タンデム式双ロール法によって作製した A3003/A4045 クラッドをモデル

として，種々の表面状態の A3003 板に A4045 溶湯を接触させ，その組織観察から界面接合状態

を検討した．  

A3003 板に溶湯を接触させた際，板温度が室温の場合には接合せず，500 ℃では接合した．

室温では板と溶湯の温度差および板表面に存在する酸化皮膜により溶湯が濡れなかったために

接合せず，500 ℃では板表面が溶融し酸化皮膜が除去されたことで接合したと考えられる．
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500 ℃の板に溶湯を接触させた直後に銅ロールを用いて溶湯を急冷した場合には，空冷したと

きよりも板表面の溶融が抑制され界面の凹凸が小さくなっていた．タンデム式双ロール法でク

ラッド材を鋳造するときと同程度の量の溶湯を板に接触させた場合には，滴下して空冷した場

合よりも芯材の溶融範囲が広かった．これらの実験結果と A3003/A4045 クラッド材の界面組織

の比較から，タンデム式双ロール法では 2 段目溶湯プールにおいて芯材が皮材溶湯と接触して

から，冷却されるまで時間が極めて短いため，芯材表面の平滑性が失われるほどの溶融は生じ

ないこと，また芯材表面からの皮材の成長は，溶湯プール通過中にはほとんど起こらず，ロー

ルギャップ通過時に急冷された際に起こることがわかった．しかし A4045 と層状領域との界面

付近には微量の Mn を含む第二相粒子が存在していたことから，ごく狭い範囲における溶融は

生じていると考えられる．すなわち，タンデム式双ロール法では 1 段目で作製された芯材が 2

段目ロールで短時間皮材溶湯と接触することで芯材表面が僅かに溶融し，表面の酸化皮膜が除

去され，ロールギャップ通過時に急冷されることで芯材と皮材の接合が得られることが明らか

となった．  

 

第 4 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法における Al-Mn/Al-Si 合金クラッド材の界

面接合状態に及ぼす皮材 Si 組成の影響」では皮材 Si 組成を亜共晶組成から共晶組成以上に変

えた場合の，界面組織の形成と 2 段目ロールギャップ通過時の急冷の関係について考察した．  

10 %Si と同様に，高温の A3003 板と Al-12.6 %Si，14 %Si，17 %Si の溶湯を接触させた場合，

板と溶湯は接合した．溶湯を接触させた直後に銅ロールを用いて溶湯を急冷した場合も接合し

ており，凝固した Al-Si 合金中には微細粒状や板状の Si からなる共晶相が観察され，界面には

未接合部や溶融部が観察された．タンデム式双ロール法でクラッド材を鋳造するときと同程度

の量の溶湯を板に接触させた場合には，Si 組成によらず芯材表面は溶融し界面が凹凸状を呈し

ており，溶融箇所には厚さ 30 µm 程度の α-Al 相が成長していた．このような α-Al 相のみが存

在する領域は A3003 の表面が溶融し Al リッチとなった周囲の液相が，その場で凝固すること

で形成されると考えられる．すなわちタンデム式双ロール法において，皮材溶湯が共晶組成以

上の場合でも，2 段目溶湯プールを通過中に芯材表面からの凝固は起こらず，ロールギャップ

通過時の急冷によって界面組織が形成されることが明らかとなった．また急冷時に 10 %Si と異

なる界面組織が形成されるのは，芯材と皮材溶湯との界面において溶質である Si が濃化するこ

とが原因と考えられる．  

第 5 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により作製した自動車熱交換器用ブレージ
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ングシートの組織とろう付特性」では，従来法である熱延法と，タンデム式双ロール法の両手

法により作製した A3003/A4045 クラッド材を出発材とし，種々の温度で中間焼鈍を行い，ろう

付加熱後の力学的特性やミクロ組織，ろう付特性について比較し，タンデム式双ロール法によっ

てどのようなろう付特性が得られるか検討した．  

中間焼鈍後の芯材ミクロ組織は，熱延材では 350℃以上で再結晶組織となっていたが，タン

デム式双ロール材では 400 ℃焼鈍材は皮材との界面に加工組織が残存し，500 ℃焼鈍材は再結

晶組織となっていた．芯材中において，熱延材では数  µm 以上の晶出物が粗く分布していたの

に対し，タンデム式双ロール材では 1 µm 程度の微細な晶出物が密に分散していた．析出物は

熱延材では全ての中間焼鈍条件で観察されたが，タンデム式双ロール材では 400 ℃，500 ℃中

間焼鈍材で観察された．これは熱延材では熱間圧延中に析出が進行していたのに対し，タンデ

ム式双ロール材では過飽和に固溶していた Mn が中間焼鈍によって析出したためである．ろう

付加熱後のろう侵食量は熱延材よりもタンデム式双ロール材の方が少なく，サグ量もタンデム

式双ロール材の方が小さかった．ろう付加熱中の再結晶挙動は，熱延材の中間焼鈍なし材，

250 ℃中間焼鈍材では蓄積ひずみ，400 ℃，500℃中間焼鈍材ではろう付加熱前の析出物や結晶

粒に影響されると考えられる．一方タンデム式双ロール材では，中間焼鈍条件によらずろう付

加熱時の固溶 Mn の析出挙動が支配的であると考えられる．またタンデム式双ロール材ではろ

う付加熱後に圧延方向に伸長した再結晶組織となっており，これがろう侵食量を低減させタン

デム式双ロール材の耐サグ性が向上したと考えられる．以上のようにタンデム式双ロール法に

よって，熱延法と比べて極めて省工程で，熱延法と同程度の力学的特性を有し，芯材へのろう

侵食を軽減した優れたブレージングシートが作製可能であることが明らかとなった．  

 

第 6 章「タンデム式縦型高速双ロールキャスト法により皮材 Si 組成を拡張した自動車熱交換

器用ブレージングシートのろう付特性」では，タンデム式双ロール法により作製した，芯材が

A3003，皮材が Al-10 %Si，12.6 %Si，14 %Si，17 %Si からなるクラッド材について，ろう付加熱

後のミクロ組織，ろう付特性について比較し，タンデム式双ロール法によるブレージングシー

トのろう材 Si 組成拡張が可能か検討した．  

NaOH 水溶液による腐食によってクラッド率を調整した出発材を，ブレージングシートの加

工プロセスに供した．中間焼鈍後の芯材には，皮材 Si 組成によらず皮材界面との界面付近に未

再結晶の加工組織が残存していた．またどの組成でも導電率の値はほぼ一定であったことから，

皮材 Si 組成の違いは中間焼鈍時には芯材の再結晶挙動などに影響を及ぼさない事がわかった．
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サグ試験を行ったところ，皮材 Si 組成が増加する程サグ量が上昇した．17 %Si では他の Si 組

成に比べて最もろう侵食が進んでおり，これがサグ量増加の原因と考えられる．一方 10 %Si，

12.6 %Si，14 %Si ではろう侵食量に大きな差は見られなかった．ドロップ試験を行ったところ，

10 %Si~14 %Si では Si 組成の増加と共に流動係数が増加していたことから，サグ試験時に自由

端に溶融ろうが流動したことがサグ量増加の原因であると考えられる．17 %Si ではろう付加熱

中や溶融した皮材からの Si の拡散により，芯材中で析出が進行し，芯材の再結晶が未完了で

あったために，他の組成よりもろう侵食が進んだと考えられる．これらの結果よりタンデム式

双ロール法によって作製した高 Si 組成の皮材を有するブレージングシートにおいて，14 %Si ま

では耐ろう侵食性を維持しながら，高い流動性を得られることがわかった．  

 

 以上を要するに，本研究では溶湯を急冷凝固することにより薄板のクラッド材を製造できる

タンデム式縦型高速双ロールキャスト法によって，従来法では粗大な Si の晶出が原因で圧延に

よる製造が困難であった，共晶組成以上まで皮材の Si 組成を拡張した自動車熱交換器用ブレー

ジングシートを製造し，ろう付特性の向上が可能であるか検討を行い，その結果，芯材を A3003

とし 10 %~17 %の Al-Si 合金を皮材としたクラッド材を試作したところ，全ての皮材 Si 組成で

クラッド材の鋳造，ブレージングシートの製造を想定した圧延が可能であることを明らかにし

た．さらに皮材組織，界面組織は Si 組成によって差はあるものの，クラッド材鋳造時の急冷凝

固が組織形成および，芯材 /皮材界面の接合に大きな影響を及ぼしていることがわかった．また

作製したブレージングシートのろう付特性について検討を行い，14 %Si までは耐ろう侵食性を

維持したまま流動性が向上することを見出した．よってタンデム式縦型高速双ロールキャスト

法によって自動車熱交換器用ブレージングシートのろう材 Si 組成を拡張し，ろう付特性の向上

が可能であると結論した．  


