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第1章序　論

1．1核融合エネルギー

　天空に燦々と輝く太陽が誕生してから，約50億年の年．月が経過したと言われるが，C．　F．

von　Weizsackerらによって，その輝きの所以が核融合反応であると提唱されたのは1939年

のことであり，以来60年あまりの歳月が経過した．これとほぼ同時期に，Otto　Hahnらに

よって核分裂反応が発見され，その二十数年後には核分裂炉発電が実用化されているのに

対し［1］，核融合炉の実現を20世紀中に迎えることは不可能だった．核融合炉の実現は核

分裂炉に比較して大幅に遅れていると言わざるを得ないが，その原因のひとつに核融合と

核分裂における反応性の違いが挙げられる．以下に両者の反応について述べる。

　軽水炉用燃料として用いられている235Uの核分裂反応は，

235U＋n（〈1eV）→　核分裂生成物（約170MeV）＋2，3n（約2MeV） （1－1）

で表され，ある臨界濃度（量）以上の235Uが存在し，且つ周囲に核分裂中性子を熱中性子程

度にまで減速する媒体（例えば水）が存在すれば，原理的には核分裂反応が連鎖的に生じ

ることになるf．ある世代の中性子数に対する一世代後の中性子数の比を増倍率kと呼び，

k＝1ならば連鎖反応は時間に依存せずに持続する．k＝1を満たした体系を「臨界」と呼び，

原子炉設計においては，この条件を満たすように構成材やその配列を選択する［2］．また，

原子炉定常運転時においては，臨界条件を常に満たすように反応を制御する。無論，反応

の制御には困難（且つ暴走の危険）が伴うが，核分裂反応の連続的な発生の条件を満たす

ことは比較的たやすいことがわかる．

　一方，核融合反応で代表的なものは，重水素（D）と三重水素（T）によるD－T反応

D一←T　　→　　4He　（3．52MeV）　十n　（14。06MeV） （1－2）

および，重水素どうしによるD弔反応

予実際に，約20億年前アフリカのガボン共和国オクロのウラン鉱山において，天然原子炉と呼ばれるよ

うな持続的な核分裂反応が生じていたことが報告されている．また，1999年に起きた東海村JCO核燃料転

換加工施設における臨界事故は，高速増殖炉燃料用の比較的高濃度の硝酸ウラニル溶液を規定以上の量で

取り扱っていたため生じた．（原子力安全委員会臨界事故調査委員会最終報告より）
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D十D　　→　　T　（1．01MeV）　一1－p　（3，03MeV）　　一一一　　50％

　　　一→　　3He（0．82MeV）十n　（2．45MeV）　　一一一　　50％

（1－3）

（1－4）

である．しかし，最も低い反応エネルギー領域をもつD－T反応においてでさえ，数億度に相当

する粒子エネルギーが必要になる．太陽は巨大なその大きさと自らの重力によって，燃料であ

る水素を閉じ込めて核融合反応を持続しているが，地球上において同様の方法を用いるこ

とは不可能であり，何らかの手段（すなわち核融合炉）を講ずる必要がある．「地球にミニ

太陽を」作るために研究・開発が進められている核融合炉の形式は，表しL1のように磁

場閉じ込め核融合（MCF）と慣性閉じ込め核融合（ICF）の大きく二つに分けられる［3］．

表1．1．1核融合炉形式の分類と代表的な実験装置

閉じ込め方式
　磁界配位
（プラズマ形状）

名　称 代表的な実験装置

トーラス型 トカマク JT－60U（原研）

JET（欧）

TFTR（米）＊1

ヘリカル Heliotron－J（京大）

LHD（核融合研）

Wendelstein7－X（欧）＊2

　　　逆磁場ピンチ
（RFP：Reversed　Field　Pinch）

TPE－RX（電総研）

MST（米）

RFX（伊）

磁場閉じ込め方式 　球状トーラス
（ST：Spherical　Torus）

HIST（姫工大）

MAST（英）

NSTX（米）

コンパクトトーラス
（CT：Compact　Torus）　＊3

FIX（阪大）

TS－3／4（東大）

LSX（米）

内部導体装置 Proto－RT（東大）

LDX（米）＊2

開放二型 タンデムミラー GAMMA　10（筑波大）

AMBAL－M　（露）

HANBIT（韓）

慣性閉じ込め方式
レーザー爆縮 GEKKO－XII号（阪大）

NIF（米）＊2

＊11997年運転終了

＊2建設中
＊3スフェロマックや反転磁場配位（FRC：Field　Reversed　Configuration）の総称

2



　磁場閉じ込め方式は，燃料原子を高温に加熱して生成したプラズマを磁場によって保持

し，クーロンカに打ち勝つエネルギーを与えて互いに衝突させる方法である。ただし，核

融合反応に必要なイオン温度は数億度にも及ぶため強力な閉じ込め磁場が必要になる．加

えて，高温高密度プラズマの閉じ込め，制御は当初の予想予以上に困難であったことが，核

融合エネルギー開発の遅れの一因であると言える．

　表1．1．1に示すように，磁界形態は種々のものが考案されているが，核融合プラズマ保

持性能に対して最初にブレークスルーを与えたのが，旧ソ連で開発されたトカマクである。

図1．1．1に示すように，日本原子力研究所（JAERI）のJT－60を始めとする3大トカマクと

呼ばれる日本，米国，欧州の各装置は1990年代に至って，臨界プラズマ条件に到達した［4］．
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図1。1。1　ローソン図における核融合プラズマ研究の進展［4］

＋1955年の第一回原子力平和利用国際会議において，議長を務めたBhabhaによる「核融合の平和利用は

20年以内に実現するだろう」という予言があった．
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ただし，核融合炉における「臨界」とは，高温プラズマを発生・維持するのに必要な入力

と核融合反応による出力が釣り合うことを示しており，外部入力なしで核融合反応が持続

する「自己点火条件」を満たして初めて核分裂炉における「臨界」に到達する．1985年の

米ソ首脳会議を契機として，自己点火条件の達成と長時間燃焼の科学的工学的実証を目指

し，国際熱核融合実験炉（ITER）計画が日米欧露4極共同により発足した．しかし現在に

至るまでに，米国が計画からの撤退を決めるなど各極の社会・経済情勢は変化し，工学設

計活動（EDA）は1998年のITER最終設計報告書（ITER－FDR）の提出後3年間延長され，低

コスト化を図るため技術目標を再検討し，建設の実現性を高めることとなった（ITER－FEAT）

［5］．この他の磁場閉じ込め方式として，核融合科学研究所（NIFS）に設置された大型ヘリ

カル装置LHD（Large　Helical　Device）を始めとするヘリカル方式の研究・開発が，我が国

独自の技術として進められている［6］．

　慣性閉じ込め方式の中でも，大阪大学レーザー核融合研究センターを中心とするレーザ

ー核融合研究が近年大きな進展を見せている．レーザー核融合は，強力なパルスレーザー

を球形の燃料ペレットに照射し，表面に発生した高温のプラズマのロケット作用により燃

料を加速・圧縮して核融合反応を起こす方法である．現在，米国で建設中の国立点火施設

NIF（National　Ignition　Facility）は自己点火条件を目指している［7］。

　核融合反応の特性は，核融合エネルギー利用の困難さを示すものでは有るが，核融合炉

に固有の安全性を与えることになる．すなわち，磁場の印加やレーザーの出力，あるいは

燃料の投入を止めてしまえば核融合反応も生じないため，核融合炉は暴走しない．また，

D－T反応に比べて困難さは更に増すが，D－D反応を用いることが可能になれば，燃料は海水

中にほぼ無限大存在し，人類は恒久のエネルギー源を手にすることができる．将来の化石

燃料の枯渇，地球温暖化対策なども併せて考慮すれば，核融合炉は将来のベース電力供給

源として極めて有力な選択肢のひとつとなる．
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1．2核融合炉工学

　前節で述べたように，最も研究の進んでいるトカマクにおいても，中心となる課題はプ

ラズマ物理であった，しかし，臨界プラズマ条件が達成され，ITERによる実験炉フェーズ

に移ろうとしている現在，核融合炉工学研究の重要性が増している。原子力委員会が1992

年に策定した第三段階核融合開発基本計画においては，研究開発の目標を，「自己点火条件

の達成及び長時間燃焼の実現並びに原型炉の開発に必要な炉工学技術の基礎の形成を主要

な目標として実施する．」と定めた．また，「これを達成するための研究開発の中核を担う

装置として，トカマク型の実験炉を開発する．」とあり，「その後の段階（原型炉以降）に

おける閉じ込め方式の選択については，トカマク型以外の閉じ込め方式の発展の結果をも

含めて総合的に評価し，将来その決定をなすべき」としている［8］。上述の目標を達成する

ための炉工学研究領域は，トカマク型核融合炉に関してだけでも，図1．2。1に示すように

多岐に渡る［9］．これらの課題を，実験炉，原型炉という段階の中で解決していくことで，

核融合発電実用化への道が開かれていく．実用化までの道のりの一例を図1。2．2に示す［10］．

炉心プラズマ工学

（高エネルギー粒子）

炉内材料工学

D　＋T　→　4He　（3．52MeV）　＋　n　（14．06MeV）

（炉心粒子加熱） （ブランケットへ）

中性子工学

構造材料工学 ブランケット工学

トリチウム理工学

熱構造工学
一一一一∠＿『

ロ

　　　　　1放射化，
1

遠隔保守工学

真空工学
トリチウム生物影響学

超伝導マグネット同学

計測・制御工学 加熱工学

炉設計工学 システム安全性工学

図1．2．1核融合炉工学に関係する学問分野［9］
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核融合燃焼の実証
核融合炉技術の実証

発電プラント実証

科学的検証

実験炉
ITER

　原型炉
・∵　　SSTR

摂隔馨

　大型
トカマク装置

JT－60，　JET

　TFTR

ノ

騨
鷲

霧磁懲．蟻i．鍵．

1985年 2000年 2030年 2050年～

図1．2．2核融合炉発電の実現への道のりの例［10］

1．3核融合炉材料

　核融合炉の成立性や発電プラントにおけるエネルギー変換効率の向上を考慮した場合，

核融合炉工学における「材料」の役割は極めて大きい．トカマク型核融合炉は種々のコン

ポーネントから成り立っており，当然用いられる材料もその要素ごとに異なる．図L3．1

は，ITER－FDRの設計を例にとって，各コンポーネントを構成する材料をまとめたものであ

る［11］。各構成材料は要求される課題から以下のように分類される．

○

O

○

○

　　　　○

これらの諸材料の中でも最も過酷な条件に晒されるのが，第一壁・ブランケット構造材料

である。本節では，核融合炉用構造材料について概観を述べる。

プラズマ対向・高熱流速機器材料

第一壁・ブランケット構造材料

トリチウム増殖材料

超伝導マグネット材料

特殊目的材料
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⑥

① S蘭perconductiong　toroidal罰eld　coils｛20　coils）

Superconductor Nb3Sn　in　circular　Incoloy　jacket

in　grooved　radial　plates

Structure Pancake　wound，　steel　encased

VVind，　reac吐and　transfer　technoIgy

② SuPerconducting　poloidal　field　coils｛CS，　PF2．PF8⊃ CS，　PF2＆7：Nb3Sn，　PF3－PF6，　PF8：Nb’「i

Superconductor Square　lncoloy　Jacket，　Iayer　wound　for　CS，

pancake　wound　for　all　others

Structure CS，　PF　2＆7：‘’wind　react　transf6r”technology

③ Vacuum　VeSsel
Structure DoubIe－waIl　welded　ribbed　shell

Material Stain巳ess　SteeI　316N

④ 1就Wall’Blanket｛Basic　Perfomance　Phase）
Structure armour－f自ced　modules　on　toroidal　backplate

Matenals Be　amour
CoPPer　alloy　heat　sink

Stainless　Stee1316LN　structure

⑤ Divertor single　null

Con而guration 60solid　replaceable　casse髄es

Mate而als Walloy　and　C　plasma　facing　components

CoPPer　alloy　heat　sink

Stainless　SteeI　316LN　structure

⑥ Cryostat
rtrudure Doubie－wall　welded　ribbed　cylinder　with侃at　ends

Maximum　inner　dimensions 36mdiameter，30　m　height

Material Stain巳ess　Steel　304L

⑦ Heat　T陥nsfer　Sys伽gms｛wa㎞r－cooled〕

geat　released　in　the　Tokamak　du而ng　nominaI 2200MW　at～4　MPa　water　pressure，150℃

pulsed　operation

図1．3．1 ITERにおける主要な核融合炉材料
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1．3．1核融合炉用構造材料

　構造材料の役割は，使用期間中に負荷された荷重や，使用環境条件に耐えることが第一

であると言える．この点において，核融合体用構造材料に求められる役割も一般の構造材

料と変わり無い。しかし，その使用環境は人類が経験したことのない過酷なものであり・

材料の選定に厳しい要求を突きつける．表1．3．1に核融合炉における主要な材料要件をま

とめる［12］．

表1．3．1核融合炉における主要な材料要件［12］

Operating　Environment Materials　Response’lssue

程Radiati6血、 ＄w・Ilih◎，卿i・ti・岐1…ρ脚JASCC言1：1：：1

隔Pisplね6帥6ηt．Da網g6il

p：“：：τ『ar16rhlUtati6ns冒

・P・9脚i6h．。f繭・毎畷M6・廟r・IP更◎り晦．：
@　．：．Hgl沁酌．鱒“．　Hyψ69e嘩醐1＃le㎞ent・．

．1ムbw：メ16：δ》白f’6｝｝：i：：Cわ台閉。さOfls㎡ごS・

Chemical　Compatibility

。Coolants Corrosion，　Mass　Transfer，　Degradation　of

一Tritium　Breeders Mechanical　Properties，　Hydrogen　Embrit輔ement

Elevat6d　Tb帥eratures． Reduced　Str壱hgth，　Timo．D6pendent．　D6f6rmation．：：．：

Mechanical　Stresses

一Primary Many　Mechanical　Properties　Critical　in　Design：

一Secondary（Thermal） Tensile，　Fatigue，　Crack　Growth，

一Cyclic Fatigue　Toughness，　Creep　and　Relaxation

一High　Loading　Rates

（Disr叩tions）

Complex　St悶。加re Fabricability，　WeIding’Joining，　Maintenance

PIasma

・High　Heat　Flux Thermo－mechanical　Response，

．Diverter　St四。加re Plasma　Compatibility，　Vacuum　lntegrity，

一Coatings Tritium　Retention

　第一壁・ブランケット構造材料の使用環境において最も特徴的である点は，高いエネル

ギー（14MeV）をもつ核融合中性子の照射をうけることである。材料への高エネルギー中性

子の入射は，原子の弾き出しを引き起こし，照射欠陥を形成する（照射損傷）。照射欠陥や

それらの集合・離散によるミクロ的な組織変化は，材料強度などのマクロ的特性に多大な

影響を及ぼす．このように，固体が荷電粒子や中性子などの放射線の照射を受けた際に，

その性質が変化する現象を「照射効果」と呼ぶ．材料における照射効果の研究は，核分裂

炉の発展とともに進められてきた経緯があり，一例として軽水炉圧力容器鋼の照射脆化に

対する健全性評価が，原子炉の安全性確保や長寿命化の観点から重要な研究対象のひとつ

8



になっており［13］，これらの核分裂炉材料における照射効果研究は，核融合炉構造材料の

研究・開発にとって有益な示唆を提供している．しかし，核融合炉構造材料はエネルギー・

量ともに軽水炉以上の中性子による照射を受けるため，要求される中性子照射耐性は軽水

炉材料に比べ遥かに厳しい．さらには，核融合中性子による材料構成原子の核変換，放射

化が大きな問題となる。核変換，放射化が及ぼす材料への影響は，大きく三つに分けるこ

とができる．ひとつは，（n，p），（n，α）反応によって多量に生成される水素およびヘリ

ウム原子によるガス気泡の形成である．これらのガス原子の影響として，高速増殖炉の燃

料被覆管（門中ステナイト鋼）における著しい伸びの減少やスエリングを示すことが報告

されているが［14］，核融合炉構造材料においてはヘリウム生成量が数1000appmに及ぶため，

材料の脆化やスエリングは更に加速されると懸念されている．二つめの核変換の影響とし

て，金属原子の生成が挙げられる。例えば鉄原子は核融合中性子照射下でマンガン原子に

核変換することが報告されており［15］，その結果として材料強度等に著しい変化をもたら

す可能性がある．三つめは材料の放射化の問題である．核融合炉の保守・点検は遠隔操作

が前提とされており，その際に使用されるロボットに組み込まれる電子機器類が正常に動

作するために，誘導放射線量率はできる限り早く減衰することが望まれる．また，構造材

料の交換・廃棄の際には，浅地処分を可能にするために数十年のオーダーで直接作業可能

な線量率まで下がることが要求される，これらの観点から，低放射化構造材料の概念が生

まれ，構造材料に使用できる元素の種類および量が制限され，また有害な放射化不純物の

低減が必要になる．

1．3．2研究開発戦略

　ITERにおける主要な構造材料には，図1．3．1に示したようにSUS316系のオーステナイト

系ステンレス鋼（SUS316LN）が採用されている．その理由としては，設計可能なデータベ

ースが存在し，現在の技術レベルで装置の建設が可能であると判断されたためである。中

性子照射下における今一ステナイト鋼の使用可能範囲（デザイン・ウインドウ）を図1．3．2

に示す［16］．同図に重ねてプロットしたように，ITERで想定されている中性子フルエンス

は0－0．3MVa／m2程度であり，オーステナイト鋼の使用はITERレベルでは許容範囲である。

しかし，中性子フルエンスが約10田a／m2に達する原型炉の構造材料としては，オーステナ

イト鋼の耐照射性能は明らかに不足である．

　オーステナイト鋼は，誘導放射能の点でも原型炉以降の使用には問題がある．誘導放射

能の低減は，核融合エネルギーの社会的受容性を高めるために重要な課題であり，原型炉

以降の核融合炉構造材料の選定において，「低放射化材料」であることが必須の条件になる．

中性子照射による材料の放射化レベルをALARA（As　Low　As　Reasonably　Achievable）の観

点から設計されたものが低放射化材料である．低放射化に関わる基準は，核融合炉の通常
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運転時，保守・点検時，事故時，廃棄処分および再利用時において異なり，種々の提案が

なされている．図1．3．3に，原型炉における第一壁材料中の各元素の許容濃度を，Hands－on

による再利用を可能とする観点から計算した一例を示す（参考文献［17］をもとに作成）。こ

の図に示した基準からわかるように，核融合寺用構造材料に用いることのできる元素は非

常に限定されることになる．オーステナイト鋼においては，例えば主要添加元素のひとつ

であるNiの許容限度が著しく厳しいために，低放射化の概念からも原型炉以降の使用は考

えにくい．

316ステンレス鋼／水冷却

600

500

　　　　；　　　　i
　　　　ロ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ロ

熱膨張　　；　　　　　　；

1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　巳　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1

●r’…”願伽……．’』丁照射下クリープ

l　　　　　　　　l（＞1％／100MPa）

O
。
＼
遡
明
旺
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　　　　　　5　　　　　　　　　　　　　　　　　　　0　　　　　　　　　　　　　　　　　　　巳　　　　　　　　　　　　　　　　　　　l

　　　　　　l　　　　　　　　　　　　　　　　　　　巳　　　　　　　　　　　　　　　　　　　I　　　　　　　　　　　　　　　　　　　l

　　　　　　9　　　　　　　　　　　　　　　　　　巳　　　　　　　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　　　　1

　　　　　　ロ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ロ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　コ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ロ

　　　　　　L・…・……照射誘起応力腐食割れ．＿．．．．モ．．

　　　　　　…

o　・・　●．　9一　・・　．．　．・　●「　．．　■9　●●　・・

1　　　　　　　，　　　　　　　．
巳　　　　　　　　　　　　　　　　　　5　　　　　　　　　　　　　　　　　　9

5　　　　　　　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　　　　1

．，@■顧　…　　　．　9顧　oo　．卿　．■　「●　・9　●噂　oo　oo　辱。　・・　●『oo　』

照射下クリープ（＞1％／100MPa）l

　　　　　I　　　　i
0

0 1．0 2．0 3．0 4．0 5．0

中性子壁負荷／MWa／m2

図1。3．2 オーステナイト系ステンレス鋼および低放射化フェライト鋼のデザイン・

ウインドウ（設計許容範囲）とITERにおける使用範囲［16］

　原型炉以降の主たる候補材料としては，低放射化材料であり，かつ核融合環境下での材

料特性劣化に対して十分な耐性をもつと考えられる，低放射化フェライト鋼（RAF：

Reduced－Activation　Ferritic　Steel），バナジウム合金，シリコンカーバイド（SiC／SiC）

複合材料が提案されている．これらの構造材料の使用要件は，各極から提案されている概

念設計において表1．3．2のように想定されている［18］．図1。3．4に示すように［19L構造

材料の使用温度の上昇は核融合炉発電プラントにおける効率の上昇につながるため，潜在

的には，SiC／SiC複合材料が最も優れた材料であり，続いてバナジウム合金，低放射化フェ

ライト鋼ということになる。しかしながら，これら3種の候補材の研究・開発段階は，製

造実績の規模，加工性・接合性の十全性，構造材としての使用実績における成熟度に加え，
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中性子照射データベースの充実度において同列には扱えない．わが国の核融合構造材料研

究・開発戦略においては，現時点（平成十二年度）での各材料の開発段階，技術基盤およ

び将来の開発見通しを評価した結果，原型炉構造材料の要件を最も高い確実性をもって満

たす可能性がある低放射化フェライト鋼を，開発優先順位の最も高い第一候補材料に位置

付けた．一方，潜在的には優れた特性が期待できるバナジウム合金およびSIC／SIC複合材

料は，現在のところ素材開発段階での開発要素が多いことから，先進候補材料として位置

付けられている［8］。

1A　　2A　　3A　4A　　5A　6A　　7A 8 1B　2B　3B　4B　5B　6B　7B　O

Li

Na

Be

Mg

妻《　Ca

Rb　Sf

s奪

Y

La

Zr

V　Cr Mn Fe

τa　W

R膨Rh

樽　¢馴Zn

△　●

B

AI

Ga

n臨

C

Si

Ge

Sn

N

P
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Sb

0

s

Se

A馴 Hg P誌
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F Ne

C華

8r

1

翼r

o ● 伽

□・・lmlt［i1・wt％ロー1。轍％［コ1－1w・％［＝1・倒…wpPm

躍ひ1・・wpPm皿1・wpPm麟1－1wpPm匪・1wpPm［墨・desc・・P・ゆ・

図1。3．3Hands－onによる再利用を可能とする観点から計算した，原型炉第一壁材料における

　　　　各元素の許容濃度（中性子フルエンス12。5MWy／m2，冷却期間100年後）
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表し3．2　主なトカマク型核融合原型炉概念設計における

　　　　ブランケット第一壁設計条件検討例［18］

Design SSTR ARIES－RS Proto－DREAM

　　Blanket

　　Material

　　Coolant

　　T，／T
　　　　Out　　ln

　Max．　Heat

　　Flux

Max．　Neutron

　Wall　Load

Neutron　Fluence

　RAFIM
（F－82H）

Pressurized

　Water

285／3250C

lMW／m2

5MW／m2

10MWa／m2

　Valloy

　Liq．一Li

330／6100C

O．48MW／m2

5．6MW／m2

14MWa／m2

Sic／Sic

　　He

500／800℃

0．3MW／m2

1．6MW／m2

8MWa／m2

　
ロ
　
　
　
　
む
　
　
　
　
む
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　　　　　　　　　　　　　　Sic1Sic

　　　　　　　　　　　　　　（Gas　Cooling　Bianket）

圏賑璽璽毒》韓…鵬・Sね・仙の酌・
FIM　steel（Water　Cooling　Blanket）
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SσρeF力eaオed　Sfeem

　　　　　　　　20　　　　　　　　　30　　　　　　　　　40　　　　　　　　　50
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図1。3．4　ブランケットシステムの発展による核融合炉発電効率の進歩［19］
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1．4低放射化フェライト鋼

　本節では，原型炉以降の核融合炉構造材料の第一候補材料として位置付けられている低

放射化フェライト鋼の諸特性について概説する．

1．4．1低放射化フェライト鋼の開発

　図1．3．2に示したデザイン・ウインドウか

ら判るように，オーステナイト鋼が原型炉以

降での使用に不適切である要因の一つとし

て，写照一下でスエリングが著しく増大する

点が挙げられる．図1．4．1に示すように，

1979年頃米国において，改良9Cr－1Mo鋼，

HT－9（12Cr－1Mo）鋼，2．25Cr－1Mo鋼などの

フェライト系耐熱鋼のスエリングが，オース

テナイト鋼と比較して，非常に小さいことが

見出された［20］．我が国においても，1980

年頃からフェライト鋼が核融合炉構造材料

候補材のひとつとして注目されるようにな

り，δフェライト／マルチンサイト2相即で

あるJFMS鋼（9Cr－2Mo－1NiVNb）等のCr－Mo

系鋼が，核融合炉構造材料候補材料として挙

げられ，精力的に研究が行われた．これらの

、
ゆ
⊆
一
＝
Φ
≧
ノ
の

60

40

20

O

425。C

Simpie
Austenitics

▼

Commercial
Austenitics

Simple
Ferritics

Commercial　Ferritics

　　　　0　　　　　　50　　　　　100　　　　　150

　　　　　　　　Fluence　l　dpa

図L4．1フェライト鋼とオーステナイト鋼
　　　　におけるスエリング挙動の比較［20］

四種の組成と熱処理条件を表1．4．1に示す［21－24］．

　1985年頃に，これらの材料が高エネルギーの中性子照射を受けると，強い誘導放射能を

帯びることが問題となった．上述した従来鋼もしくはその改良鋼に含まれるMoやNbは，

Feよりも長寿命の放射性核種を生成するため，　W，　Ta等で置き換えることにより誘導放射

能の低減を狙ったCr－W系鋼が開発された．我が国における代表的な鋼種は，東京大学グル

ープ（当時）と新日本製鉄㈱とが開発したJLF－1鋼や，目本原子力研究所（JAERI）と日本

鋼管㈱（NKK）が共同で開発したF82H鋼がある［19］．これらの7～9％Cr－2％W鋼はマルチ

ンサイト組織を有するため，低放射化マルチンサイト鋼とも呼ばれる．表1．4．2に，各極

から提唱された低放射化フェライト鋼の名称と組成を併せて示す［25－28コ．図1．4．2に示し

た10圃y／m2の核融合中性子照射を受けた第一壁材料における放射能の減衰曲線から判るよ

うに［25］，低放射化フェライト鋼は使用後脚十年で処理可能な放射能レベルに達し，従来

鋼に比べて，飛躍的な低放射化が可能となった。
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表1。4．1フェライト系耐熱鋼の組成と熱処理［21－24］

No．　MateriaI C Si Mn P S Ni Cr Mo V Nb W　　B N A1

1
2
3
4
5
6

EM－12

HT－9

Mod．9Cr－1Mo
JFMS
MANET　l

MANET　l1

0．09　　0．37

0．灌9　　0．42

0．10　　0．41

0．05　　0．67

0．14　0．37

0．1　0．14

0，9

0．6

0，39

0．58．

0．76

0，79

0，013　　0．003

0．009　　0．006

0．005　　0．004

＜0．006　＜0．007

0．12　　9．6　　1．91　0．28

0．56　　12．0　　0．96　　0．3

0．11　　8．52　　0．96　　0。22

0．94　　9．85　　2．3歪　　0．12

0．92　　10．8　　0，77　　0．2

0．66　　9，94　　0．59　　0．22

0．41

0．08

0．06

0．16

0．14

0．54　一　　　一

　一　　一　　〇．038

　。　　。　　0．01

　－　0．0085　0．02

　－　　0．007　0．023

0．003

0．054

＜0，02

No．　Material Co　　Cu Zr Normalizing Tempering Structure Ref．

1
2
3
」
4
7
D
ハ
◎

EM－12

HT－9

Mod，9Cr－1Mo
JFMS
MANET　l
MANET　l1

0．01　0．015　0．059

＜0．02　く0．01　0．034

1050。C（0．5h）1AC

1050。C（0．5h）1AC

1040。C（0．5h）1AC
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Martensite
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Martensite

Martensite

［23】

【23］

［21】

【221

［24】

［24】

表1．4．2低放射化フェライト鋼の組成と熱処理［25－28］

No，　MateriaI Cr C Mn P S V B N W Ta

－
n
∠
n
φ
4
．
F
O

JLF－1

F82H
lEAIF－82H
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　9．0
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1．4．2低放射化フェライト鋼の諸特性

　ここでは，低放射化フェライト鋼の諸特性に関して述べる．尚，低放射化フェライト鋼

の金属組織に関しては，Appendix　1に詳細を記述した。

1．4．2．1　製造1生

　低放射化材料に共通して言える事だが，製造プロセスにおける不純物制御は核融合炉に

おける材料コストを左右する問題である［19，30］．低放射化の観点からは，有害不純物はで

きるだけ低減されることが望ましくはあるが，不必要な低放射化は核融合発電単価の高騰

に結びつく恐れがある．現時点での低放射化フェライト鋼の大量製造に必要な技術は，従

来のフェライト系耐熱鋼の製造において培われた知識や経験を流用できるため，他の候補

材に比べて格段に進んでいる．大学共通材料であるJLF－1鋼では1トン，　L　5トン溶解が，

JAERIとNKKが共同開発したF82H鋼では2回の5トン溶解が（F82H　IEA　heat），それぞれ

実施されている．F82H　IEA　heat材における不純物には，　Niが200wppm，　Nbが1－2wppm程

度含まれている［31］．図1．3．3に示したHands　on　limitに照らし合わせてみると，概ね基

準を満たしていることがわかる。しかし，50wppm含まれるCuなどのいくつかの元素に関し

ては，更なる低減が要求される．

　低放射化フェライト鋼の溶接法としては，TIG（Tungsten　Inert　Gas）溶接，　EB（Electron

Beam）溶接などが検討されている［32］。　Inoueらは，　TIG溶接したJLF－1鋼の微細組織とビ

ッカース硬さの溶接部位依存性を評価した［33］．通常，金属材料の溶接部の組織は粗く，

強度が低下する．しかし，JLF－1鋼等のマルチンサイト鋼は，自発的に生じるマルチンサイ

ト変態により，溶接部および熱影響部は細かく硬い焼入れ組織となるが，さらに組織制御

を行うことが必要とされている．よって，溶接法・溶接後熱処理の最適化と，照射試験も

含めた溶接部での破壊靭性や疲労特性などの強度特性評価が重要である。しかし，他の候

補材のように特殊な溶接法を適用する必要は無く，良好な溶接性を持つ材料と言える．

1．4．2．2　物理的特性

　表1．4．3に，各候補材料における熱的特性を示す［34］，除熱効率の向上および熱応力の

最小化のために，熱伝導率は大きく，熱膨張率は小さいことが望まれる。低放射化フェラ

イト鋼における熱的特性は，オーステナイト鋼よりも優れており，先進材料であるバナジ

ウム合金と比較しても遜色ないと言える．

　フェライト鋼は強磁性体であるために，核融合炉構造材として使用する際には，誤差磁

場の発生等によりプラズマの制御に問題を生ずる可能性がある．この問題を検討するため

に，日本原子力研究所那珂研究所のJFT－2Mや，日立製作所㈱のHT－2において・F82H鋼を
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真空容器として使用した場合のプラズマ安定性の試験が行われている・Miuraらは・フェラ

イト鋼板をJFT－2Mの16個のトロイダルコイル直下全てに設置してプラズマ実験を行い，

発生磁場がプラズマ閉じ込めに悪影響を与えずに，むしろ高速イオンのリップル損失低減

という好ましい影響を実証した［35］．今後の更なる研究の進展が必要だが，プラズマとフ

ェライト鋼の適合性に関しての懸念は当初よりも小さくなったと言える。

表1．4．3　核融合炉構造材料候補材の物理特性（非照射）［34］

Properties FIM　steels　Vanadium　　SiCISiC

Me［ting　temp．，　oC

Density，91cm3

Specific　heat，　kJlkg　C

Thermal　exp．，10冒6／C

ThermaI　cond．，Wm　K

1420

7．8

0．58

10，5

35．3

1890

6．1

0．8

12．6

27．7

2800（s＞

2．7

0．6

3

10－35

1．4．2．3　化学的特性

　表1．3．2で示したように，低放射化フェライト鋼を原型炉に適用した場合，高圧水，も

しくは超臨界水環境下での使用が想定される．一般に，ステンレス鋼はクロムを12％以上

含有することにより表面に不動態膜を形成するため優れた耐食性を持つが，これ以下のク

ロム濃度では耐食性に不安が生じる．原子炉内構造物に用いられるオーステナイト鋼で問

題となっている応力腐食割れは，フェライト鋼では起こりにくいとされている．低放射化

フェライト鋼において中心的に開発が進められているF82H鋼やJLF－1鋼でのクロム濃度は

7～9％である．低放射化フェライト鋼の腐食挙動についての研究は多くないが，Shibaらが

行った高温水中腐食試験によれば，F82H鋼の腐食量は12％Cr鋼であるHT－9とほぼ変わら

ないことが示された［31］．また，クロマイズ処理したF82H鋼において腐食は観察されず，

良好な耐食性を示した。一方，Misawaらによる高温水中腐食試験によると，　Fe－9％Cr合金

はFe－12％Cr合金に比べ2倍の腐食速度を示したが［36］，靭性を考慮すればクロム濃度は

9％がふさわしいとしている［37］．
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1．4．3低放射化フェライト鋼の照射効果

　低放射化フェライト鋼の基本組成を決定する上で，FFTF／MOTA計画による重照射研究は多

大な貢献をした．本節では，低放射化フェライト鋼の照射効果に関して，FFTF／MOTA照射に

よる結果を中心に概説する．

1，4．3．1　引張特性

　照射による引張特性の変化は，降伏応力・引張強度の上昇（あるいは下降），均一伸び・

破断伸びの低下という形で現れる．特に，降伏応力の上昇は照射硬化と呼ばれ，照射脆化

と強い相関があるため，多くの評価試験がなされている．

800

700

　600冨
邑500
認
£400
磐300

要
　200

100

　　　　　　JLF－4
．●．・

@巳口口・・　冒聰量曜。卿　　　（2．25Cr－2VVVTa）

猟　　聴8層．麿・・

2・○

JLF－5
（12Cr－2VVVTa）

　　　㍉

　　H　　F82ノイ　　　　　　JLF－1

　　　SτD　　　　　　（9Cr－2VVVTa）

臨＿、ノ聚
　　　　　　　　　（7Cr－2VVVTa）

　　□・irradi・t・d　i・HFIR（・pec・SS3）

　　　　others　in　FFTF（spec．　TS（s））

30

　
　
0
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
0

　
　
ハ
∠
　
　
　
　
　
　
　
　
　
　
－

（
零
言
2
裾
O
＝
2
自
邸
ぢ
ト

0
　0　　　10　　20　　　30　　　40　　　50　　　60　　　　　　　　0　　　10　　　20　　　30　　　40　　　50

　　Displacement　Damage（dpa｝　　　　　　　　　　　Displacement　Damage（dpa）

　　　図1。4，3　低放射化フェライト鋼の降伏応力と全伸びの照射量依存性［15］

　　＼協、∠
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　　　　　や　　　　　り　70B　　　　　．．・・．．，

　　　　　JLト4キ　　JLF3
　　　　　（225Cr－2VVVTa）　　　　（7Cr－2VVVTa）

0
　　　　　　　　　　　　　　　　60

　Kohyama，　Shibaらは，　FFTF／MOTAを用いて410℃照射したJLF鋼，　HFIRを用いて400℃照

射したF82H鋼について，図1．4。3に示すような引張特性の照射量依存性を評価した［15，38，

39］．図を見て判るように，7－9％Crマルチンサイト鋼における照射硬化は2．25％Crベイナ

イト鋼や12％Crフェライト／マルチンサイト2相鋼よりも低いレベルにある．また，全て

の鋼種における照射硬化は約10dpaで飽和に達し，その後約20dpaを越えるとより低い硬

化量で飽和する傾向が見られた．延性劣化に関しても，30dpa以上ではほぼ飽和し，変化が

少なくなっていることがわかる．このように，HFIR照射したloB添加F82H鋼を除いては，

約400℃という比較的高い温度での60dpaに昇る重照射によっても顕著な照射硬化は見られ

ていないeoB添加鋼に関してはヘリウム効果の項を参照）．一方，　Kimuraらによる図1．4。4

に示した9％Crマルチンサイト鋼における引張特性の照射温度依存性からわかるように，

照射温度が4000Cを下回ると温度の低下と共に照射硬化が顕著に表れてくる［40］．
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図1，4。4FFTF／MOTA照射した低放射化フェライト鋼（JLM－0，1）の降伏応力と全伸びの

　　　　照射温度依存性．（a）試験温度は照射温度，（b）試験温度は室温，また対照材

　　　　はサーマル・コントロール材［40］．

　FFTF／MOTAは液体ナトリウムを

冷却材とする高速炉を用いた照射

であるため，約360℃以下での照射

は不可能である．よって，より低

温での照射試験を行うためには

JMTRやHFIRなどの軽水炉を用いな

ければならない．図1．4．5に示し

た，ShibaによるHFIR照射した

F82H鋼の降伏応力の照射量依存性

から判るように，300℃以下の照射

による硬化は400℃照射に比べ極

めて大きく，約20dpaの照射によ

っても飽和傾向は見られていない

様である［41］．
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　以上に示した低放射化フェライト鋼に対してのみならず，従来鋼の中性子照射硬化につ

いても多くの研究が成されてきている．しかし，照射硬化因子やその形成過程については

不明な点が多いのが現状である。また，フェライト鋼の母相組織によって，主要な照射硬

化因子は異なると考えられている．Morimuraは，　FFTF／MOTA研究結果から，225％Crベイナ

イト鋼及び12％Crフェライト／マルテンサイトニ白白では転位ループの形成による硬化の他

に，炭化物などの照射誘起析出物による硬化が大きく寄与していることを示した。一方，

9％Crマルチンサイト鋼では照射誘起析出物が少なく，格子間原子型転位ループが主要な硬

化因子であると報告している［42］。Abeらは，　JMTR照射した9％Cr－1，3Wマルチンサイト鋼

における主要な硬化因子として空孔型転位ループや空孔一炭素複合体を提案している

［43，44］．しかし，低温照射でのマルチンサイト鋼の照射硬化因子は，透過型顕微鏡（TEM；

Transmission　Electron　Microscopy）でも観察できないほど微細であり，上述したようなマ

イクロボイド，空孔一炭素複合体，転位ループ，微細析出物などの寄与が予測されているが，

いずれも確証はない．

1．4．3．2　衝撃特性および破壊靭性

　従来，軽水炉圧力容器用フェライト系低合金鋼の照射脆化は軽水炉寿命延長におけるク

リティカルな要素として位置付けられ，精力的な研究が行われている［13］．核融合炉構造

材料においても，照射脆化の抑制は極めて重要な問題であり，冷却材として高温高圧水を

使用する場合には，照射脆化が材料寿命を決定する因子となる可能性がある．照射脆化を

調べるために，シャルピー衝撃試験や破壊靭性試験が広く行われている．
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　低放射化フェライト鋼の衝撃特性に関しては，FFTF／MOTA照射研究を通して重照射領域に

おける多くのデータが得られている，図1．4．6にFFTF／MOTA照射した各種フェライト鋼に

おけるDBTTの上昇（△DBTT）のクロム濃度依存性を示す［15］。この図からわかるように，

照射脆化の抑制のためにはクロム量は7～9wt％がふさわしく，F82H鋼やJLF－1鋼では365℃

で10dpaまで照射しても△DBTTは約15℃であり，良好な結果が得られている。図1．4．7に

Kimuraらによる低放射化マルチンサイト鋼と従来鋼における照射脆化の照射温度依存性を

示す［45］。△DBTTは3750C，8dpaの照射で最大値約60℃をし，破壊様式に変化は見られな

かった．照射温度約400℃までの脆化の原因は，

転位ループや微小なM23C6の析出による降伏応

力の増加であると説明されている．また，400℃

以上の照射温度でもDBTTの上昇が見られるが，

これはM6CやLaves相が析出して割れの起点と

なったことや，マルチンサイト組織の回復によ

って照射軟化が起きた結果，へき開破断応力が

減少したためであると説明されている．

　照射脆化に関する従来の研究により，低放射

化フェライト鋼における最適クロム濃度とし

て7～9wt％が選択された．しかし，核融合炉

環境において特徴的である核変換ヘリウムが

照射脆化に及ぼす影響については，近年精力的

に研究が行われているが，統一的な見解には至

っていない（核変換ヘリウムの項参照）．
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図1．4。7FFTF／MOTA照射した低放射化フェ

　　　　ライト鋼とEBR－II，　HFIR照射し

　　　　た従来鋼におけるDBTTシフトの
　　　　照射温度依存性［45］。

1．4．3．3　スエリング挙動

　フェライト鋼が核融合炉第一壁材料として注目を集めている特長の一つとして，オース

テナイト鋼にくらべて，ボイド・スエリングの小さいことが挙げられる（図1．4．1）．オー

ステナイト鋼でも，チタンの添加や冷間加工を施すことにより改良が行われているが，そ

の効果は潜伏期間を延長するだけであり，定常領域でのスエリング速度は1％／dpa程度の大

きいスエリングを示す［46］．一方，フェライト鋼においてはMorimuraらが，　FFTF／MOTA照

射した低放射化マルチンサイト鋼におけるスエリング挙動を詳細に調べている［47］。図

1．4，7からわかるように最大のスエリング量を示した約420℃，67dpaの照射でも1％以下で

あり，非常に優れた耐スエリング特性を持つと言える．しかし，スエリングの初期過程，

すなわちマイクロボイドの形成に関してはTEMなどによる直接的な組織観察が困難である

上に，添加元素，不純物元素，そして核変換ヘリウムなどの影響が複雑に絡み合ってくる

ため，その機構を系統的に理解するには至っていない．
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図1．4．8FFTF／MOTA照射した低放射化フェライト鋼におけるスエリング

　　　　の照射温度依存性とボロン添加効果［47］．

1．4．3，4　核変換ヘリウム効果

　核融合炉においては14MeVという高エネルギーの中性子と材料物質との間の核反応によ

り，核分裂炉に比べて数百から数千倍のヘリウムが発生する．ヘリウムは金属に殆ど固溶

しないために，ヘリウムバブル等の形で材料中に集合し，スエリングや脆化挙動などに大

きな影響を与える．このような核融合炉での材料照射条件を実現するためには核融合炉中

性子に近いスペクトルを有する，いわゆる強力中性子源が必要であるが，建設の実現には

更に時間を要する．ヘリウム効果の研究においては，He／dpa比すなわちヘリウム生成速度

が重要である．しかし，核分裂炉照射下での低放射化フェライト鋼におけるヘリウム生成

速度は核融合炉に比べて通常4桁程度低いため，ヘリウム発生量を補う模擬実験が必要に

なる．これらの方法として，核分裂炉照射においては，ボロンやニッケルを用いた同位体

調整法（lsotope　Tailoring），スペクトル調整法（Spectral　Tailoring）がある．また，

加速器を用いたヘリウム注入法や，高エネルギープロトン照射によるヘリウム生成法があ

る．以下に，これらの模擬実験について概説する．

○ボロン添加法

あらかじめボロン同位体（10B）を添加した試料に対し原子炉内で中性子照射を行い，
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10B（n，α）7Li反応で材料中にヘリウムを生成させる方法である（天然ボロン中にも，約10％

の10Bが含まれている）．10B添加法を用いた研究は，Shibaら［38，41，48－51］，Yamamotoら［52］，

Materna－Morrisら［53］，　Oschら［54］によって報告されている．ボロン添加法における問題

点としては，

・金属組織に与える影響

・ヘリウムと同時に生成するリチウムの影響

・ボロンの初期分布状態の影響

が考えられるため，この方法を用いるに当っては，十分な注意を要する。

○ニッケル添加法

　ニッケル（58Ni）の二段反応，58Ni（n，γ）59Ni（n，α）56Fe，を利用しヘリウムを生成する方法

である［55］．59Niは天然には存在しないため，熱中性子束および高速中性子束がともに大き

い原子炉，すなわちHFIR（High　Flux　Isotope　Reactor）のような混合スペクトル炉を用いて，

照射の初期に高速中性子束をそれほど減らさないで熱中性子束を大きくしておき，照射が

進むにつれて熱中性子東を減らすように中性子エネルギースペクトルを調整して照射し，

He／dpa比を極カー定に保つことが可能である。これをスペクトル調整法（Spectrum

Tailoring）と呼ぶ。これに対し，あらかじめ人工的に製造した59Niを加えた試験片に対し

て中性子照射を行うことにより，多量のヘリウムを生成する方法を，同位体調整法（lsotope

Tailoring）と呼ぶ．ボロン添加法に比べ，ヘリウム生成速度が核融合炉条件に近いという

利点がある．ニッケル添加法を用いた研究としては，Kluehらによる広範な研究があり，初

期のヘリウム脆化研究に多くの貢献をしている［56－63］．しかし，もともとニッケルを含ま

ない低放射化フェライト鋼への添加は，組織や強度を変化させ，照射後の損傷組織にニッ

ケルそのものの効果（偏析、析出など）が現れてしまう危険性を考慮しなければならない．

○鉄同位体調整法

　近年，FIST（Ferritic　Isotope　Spectrum　Tailoring）実験と呼ばれる，フェライト鋼の

主要構成元素である鉄元素を同位体に置換した試料に対するHFIR照射試験が行われた［64］。

この試験で用いられた同位体54Feは，54Fe（n，　p）54Mnによる水素の生成と，

54Fe（n，γ）55Fe（n，α）52Crまたは55Fe（n，　p）55Mn（n，γ）55Feによるヘリウム生成を同時に行うこと

が可能である．この方法を用いることで，低放射化フェライト鋼に本来含まれない元素を

添加することなく，ヘリウムと水素の生成速度を核融合炉環境に近い条件で設定できる利

点がある．しかし，54Fe同位体は非常に高価である上，放射性核種である54Feを用いた試料

の製造には厳しい制限がある．FIST実験による核変換ガス原子効果の研究は，　Shear　Punch

試験を用いた降伏応力評価と組織観察に留まっており，延性脆性遷移挙動を調べた例は無
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い。

0高エネルギー・ヘリウム注入法

　サイクロトロン加速器を用いて，数10～100MeVのα粒子を試料に注入する方法である．

ヘリウムを材料の組成を変えることなく，高いHe／dpa比で打ち込むことができる。現在の

ところ，数100～数1000appmに昇るヘリウムを含む試料に対して，引張試験等の機械的特

性試験や組織観察が行われている［65－76］，ただし，照射容積が小さくイオンの飛程が1㎜

にも満たないため，機械的性質を調べるためには微小試験片技術が不可欠である．また，

損傷初期過程やHe／dpa比が核融合炉または核分裂炉とは異なる点を十分考慮しなければな

らない。

〇二重ビーム照射法

　核融合炉環境下でのヘリウム生成を模擬する上で，ヘリウムの生成速度（He／dpa　ratio）

はヘリウム脆化やスエリング挙動などに大きな影響を及ぼすと考えられている。2台の加

速器を用いることにより金属イオンとヘリウムイオンを同時に照射する二重ビーム照射法

は，比較的簡便にHe／dpa　ratioを変化させることが可能である．我が国では，東京大学の

HIT（High－fluence　Irradiation　Facility）を用いた研究が，この方法による先駆的な役

割を果たし，低放射化フェライト鋼についてもKatohらの報告がある［77，78］．現在では，

：更に性能を高めた京都大学エネルギー理工学研究所のDuET（Dual－beam　f・r　Energy

Technology）による研究が精力的に遂行されている．二重ビーム法における損傷速度は中

性子照射に比べて2～4桁速いため，核融合炉材料にとって工学的に有用なデータを得るた

めには照射損傷過程の基礎的な理解を進める必要がある．また，損傷領域が極めて小さい

ので，機械的性質を調べるためにはナノインデンター等の微小試験技術の確立が必要であ

る。

○高エネルギー。プロトン照射法

　近年欧州や米国では，強力中性子源（High－Power　Spallation　Neutron　Source）の開発

を睨んで，スイスのPIREX（Proton　Irradiation　Experiment）や米国のLANSCE（Los　Alamos

Neutron　Science　Center）における高エネルギープロトン照射実験が行われている．数

100MeVのプロトン照射により，照射試料中での（p，α）反応からヘリウムを生成することが

出来る．PIREXでは，590MeVプロトン照射により，約10－6　dpa／sの損傷速度のもとで，約

100appm／dpaのヘリウムを生成することが可能である［79－83］．また，　LANSCEでは，800MeV

プロトン照射が可能である［84，85］．これらの照射試験により，F82H鋼における引張特性や
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微細組織の評価がなされている．

　ここで示した各試験法にはそれぞれ一長一短があり，

効果を評価しなくてはならない。

その特徴を把握した上でヘリウム

1．4．4その他の特性

　図1．3．4で示したように，核融合炉発電の高効率化のためにも，構造材料の使用温度を

高めることが必要である．特に低放射化フェライト鋼においては，他の候補材料に比べて

高温強度の不足が指摘されており，Ta，　Al，　Yなど微量元素の添加による改善や［86，87］，

酸化物分散強化（ODS；Oxide　Dispersion　Strengthened）型低放射化フェライト鋼の開発

が行われている［88－90］，また，高温では照射下クリープに対する寸法安定性の確保も重要

になる．低放射化フェライト鋼の照射下クリープ挙動については，JLF－1鋼やF82H鋼に対

してFFTF／MOTA照射による圧力管クリープ試験が行われている［25］。この結果により，　JLF

シリーズ鋼のなかでは7～9％のクロムを含む材料が，照射下クリープ特性の点で優れてい

ることがわかった．今後は，照射下クリープ機構の解明とともに，耐照射下クリープ特牲

に優れた鋼の合金設計が必要になる．

1．4．5低放射化フェライト鋼のデザイン・ウインドウ

　以上に示した低放射化フェライト鋼の照射効果研究により，7～9％のクロムを含むJLF－1

鋼やF82H鋼に代表される低放射化マルチンサイト鋼が候補材料として選択された．これま

での研究成果は，図1。4．9

などに示すデザイン・ウ

インドウに集約されてい

る［91，92］。しかし，これ

らの結果は，FFTF／MOTA照

射などによる定常・累積

効果を反映するものであ

り，核融合環境下で問題

となる核変換ヘリウム効

果や変動照射環境の影響

などについては未解明で

あるため，暫定的なもの

に留まっている．
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1．5　本研究の目的

　1．4．5節で述べたように，低放射化フェライト鋼の照射効果に関する従来の研究によって，

特に耐照射脆化の観点から7～9％のクロムを含む，低放射化マルチンサイト鋼が最適材料

として選定され，図1．4．9のようなデザイン・ウインドウが策定された．しかしこれらの研

究では，可能な限り照射条件を単純化した定常照射による材料特性変化を求める研究が中

心的であり，実際の核融合炉で想定される照射温度の変動効果や核変換に代表される複合

効果の予測される，いわゆる非定常照射環境の影響については不明確な点が数多く残され

ている。第一に問題となっているのは，核融合炉環境下で特徴的な核変換Heの生成に起因

する材料特性変化に対する，統一的な見解が得られていない点である．従来の研究によれ

ば，核変換Heは，弾き出し損傷との複合作用により，材料監事変化に対して著しい影響を

与えることが懸念されている．図1．4．9には，高温域においてHeの影響により材料の使用

限界の狭まることが示されているが，この根拠となっている同位体調整法によるHe脆化研

究には大きな問題があることは既に触れており，必ずしも爆撃の予測が妥当であるとはい

えない．また照射温度に関しては，一定温度照射による照射下クリープや照射脆化といっ

た材料劣化評価を行うことを通じて，構造材料の使用温度限界を明確にすることが推し進

められてきたが，照射中の温度変動が，材料の微細組織発達過程，ひいては材料強度特性

等に著しい影響を与える可能性が指摘されている．更に実際の核融合炉環境下においても，

炉の起動時に材料の照射温度が変化することが予測されており，温度変動照射効果研究の

重要性は大きい．

　以上のような複合・変動照射効果の工学的重要性を鑑みて，本研究においては，核融合

炉の定常運転下のみならず非定常運転に対応した照射条件の変動および核変換のような複

合条件下における低放射化マルチンサイト鋼の材料特性変化を明らかにすることを第一の

目的とする．

　上記の複合・変動照射効果研究は，工学的のみならず学術的にも重要な課題である．低

放射化マルチンサイト鋼の照射効果に関しては，核変換のほとんど生じないような一定温

度照射の場合においても，機構論的な解釈は必ずしも満足のいくものではない。その原因

として，

○　磁性体であるために，透過型電子顕微鏡による微細組織観察が著しく困難である，

○　焼戻しマルチンサイト鋼等では，多種多量の合金元素や析出物，高密度の転位を含んで

　　おり，照射誘起欠陥の同定が困難である，

ことが挙げられ，微細組織変化と，機械的特性変化等の巨視的な性質変化を関連付けるこ

とが極めて困難であった．照射条件の複合・変動化によって，事象はより複雑になること

も十分考えられることではあるが，温度変動照射による低放射化マルチンサイト鋼の微細

組織変化を追うことにより，一定温度照射だけでは直接知ることの出来なかった事象が明

確になり，照射下における点欠陥挙動の本質が明らかになることが期待される。He効果に
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関しても同様であり，空孔と大きな相互作用を持つHeが照射効果に及ぼす影響を知ること

によって，低放射化マルチンサイト鋼の照射効果における空孔の役割を明確にできると考

えられる．

　本研究においては，低放射化マルチンサイト鋼の使用限界を決定する劣化因子のひとつ

である照射硬化・脆化と空孔集合体挙動の関係に着目しながら，一定温度照射や複合・変

動照射下における点欠陥挙動と，それらに伴う材料特性変化を明らかにし，核融合環境下

における低放射化マルチンサイト鋼の材料挙動を予測するための損傷組織発達の素過程に

関する基礎的知見を得ることを第二の目的とする．

　以下に論文の構成と各回間のつながりについて述べる．

○　第3章では，低放射化マルチンサイト鋼における照射硬化の照射量・温度依存性の評価

　　とともに，陽電子寿命測定を行うことにより，空嘔型欠陥集合体の挙動を調べ，照射硬

　化との相関を検討した．また，Ni添加によるHe生成量が充分少ないJMTRやATRによる

　照射を行い，微細組織発達，照射硬化・脆化に及ぼすNi添加の影響を調べ，核変換He

　効果を調べるための模擬照射手段としてのNi添加法の妥当性を検討した．

○　第4章では，そもそもHeの存在により低放射化マルチンサイト鋼の脆化が促進される

　のかどうか，という問題に着目した．そのために，He生成を促進する添加元素を加える

　　ことなく多量のHeを材料中に導入することが可能である，サイクロトロンHe注入を行

　　つた試料に対して，微小試験片技術のひとつであるスモール・パンチ試験を用いて，延

　性脆性遷移挙動の評価を行った．また，Heと点欠陥との相互作用を調べ，　He注入が微

　細組織発達過程に与える影響について調べた．

○　第5章では，低温から高温へのステップ状温度変動照射や，その繰り返しによる交番照

　射を行い，低放射化マルチンサイト鋼の微細組織や照射硬化に及ぼす温度変動照射の影

　響を調べ，温度変動照射下での点欠陥集合・離散過程と機械的特性変化の相関を明らか

　　にすることにより，損傷組織発達の素過程について調べた．

○　第6章では，数10dpaに及ぶFFTF／MOTA照射した低放射化マルチンサイト鋼と，その照

　射の熱履歴を模擬した時効材における炭化物やLaves相の析出挙動の比較をすることに

　　よって，相安定性に及ぼす中性子重照射の影響を調べた。

○　第7章では，第6章までの実験結果に基づいて，照射硬化の照射量依存性や温度変動照

　射下における1－clusterとV－clusterの役割を明らかにするために，反応速度論を用い

　　たモデルを構築して，損傷組織発達過程を調べた．
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第2章　実験方法

2．1試料

2．1．1化学組成と熱処理

　本研究で用いた低放射化マルチンサイト鋼の化学組成と熱処理を表2。1．1に示す。我が

国の大学を中心に広範な研究が行われているJLF－1を初めとして，全て9％Cr－2％W－0．1％C

を基本組成とするマルチンサイト単相組織からなる鋼である．JLM－1は焼入性と靭性の改善

のため，また核変換ヘリウムの影響を調べるために，ホウ素を添加した双三である。JLM－2

は，JLM－1にAlを添加し，高温強度特性の改善を目的とした鋼種である・Mod・JLF－1／LSM

は，鉄鋼に脱酸材として含まれているSiやMnを低減することにより，耐粒界脆化特性の

改善を狙った鋼である．Mod．　JLF－1／LSM／Niは，　Mod．　JLF－1／LSMに1％のNiを添加し，核変換

ヘリウムの影響を調べることを目的とした鋼種である．

表2。1．1用いた試料の化学組成と熱処理

Chemical　Compositions｛mass％）

C Si Mn P S Ni Cr V Ti W Ta B N AI

JLF－1『 0．10 0．05 0．45 ＜0．005 く0．005 一 9．00 0．20 騨 2．00 0，080 く0．0010 0，025 囚

JLMイ2 0．10 0，042 0．53 0，002 0．0014 一 9．03 0．26 0，021 2．06 0，051 0．0032 田 昌

JLM－2奪2 0．10 O，050 0．53 0，002 0．0020 一 8．98 0．25 α018 2．01 O，059 0．0029 冒 0，028

Mod．　JLF1★3 α12 0．10 0．52 0，OO4 0．0017 0．02 8．98 0．26 0．04 2．07 0，070 ■ ■ 四

Mod．　JLF－1／LSM℃ 0．12 0．01 0．01 0，003 0．0017 0．02 8．91 0．26 0．05 2．03 O，069 曽 ■ 口

Mod．　JLF－11LSMINi’3 0．10 0．01 0．01 O，004 0．0014 1．00 8．92 0．26 0．04 2．02 0，069 四 ■
冒

Heat　Treatments＝
「normalized　at　1323　K　fo「30　min　and　then　tempered　at　1048　K　for　l　h，　followed　by　air　cooling．

霜2no㎜alized　at　1323　K重。「30　min　and　then　tempered　at　l　O33　K　for　l　h，　folIowed　by　a｝r　cooling．

費3nomalized　at　1323　K　for　30　min　and　then　tempered　at　I　O23　K　for　l　h，　followed　by　air　oooling，

2．1．2試験片作製

熱処理後の試料から，0．25mmもしくは0．15㎜厚の板材をマルチワイヤーソーにより切

り出し，微小引張試験片やTEM用ディスク試験片を打ち抜いた。引張試験片は，図2，1．1（a）

に示すように，平行部長さ5㎜，幅1．5㎜，厚さ0．25㎜のSS－Jタイプと呼ばれる微小試験

片である．TEMディスクの形状は，直径3㎜，厚さ0．15㎜である．打抜材は，粒度1500番
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のエメリ紙により研磨後，（フッ酸＋過酸化水素水＋蒸留水）溶液による化学研磨を行った．

シャルピー衝撃試験用試料は放電加工により作製され，図2．1．1（b）に示すよう，に1．5㎜

サイズ（1．5㎜×1。5㎜×20㎜）と呼ばれるVノッチ（切り欠き角度30Q，切り欠き底部の

半径0．08㎜）付きの微小試験片である．

（a）Tensile　specimen

O．

｡

（b）CVN　specimen

20
@　　　　　　10

　　　0。08R
R00

　1。5

Thickness：0．25mm

図2．1．1本研究で用いた試験片形状．（a）引張試験片，（b）シャルピー衝撃試験片

2．2　照射方法

　本研究では，原子炉を用いた中性子照射と，サイクロ

トン加速器を用いたα粒子照射を行った．以下に各装置

の概説を行う。

2．2．1JMTR照射
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　本研究における中性子照射試験の大半は，日本原子力

研究所・大洗研究所のJMTR（Japan　Material　Testing

Reactor）で行った．　JMTRは軽水減速・軽水冷却のタン

ク型で熱出力50MWの材料試験炉である．わが国での原

子炉による中性子照射研究は1960年代から始まったが，

1980年代後半にそれまでの照射温度制御の問題点が指

摘された．従来型と呼ばれるその制御方式は，原子炉内

でのγ線加熱を熱源とし，断熱層の熱伝導度を可変制御

することにより平衡させる方法であり，原子炉出力と独

立に温度を制御することは困難であった．その結果，図

2．2．1のように原子炉立ち上げ時や運転終了時に目標

温度より低温で照射され，損傷蓄積過程に大きな影響を
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与えることが示された［93］．また，同一原子

炉においても燃料分布や制御棒位置の変化

により中性子環境が大きく異なる場合があ

るため，系統的な研究を困難にしていた．

　これらの問題点を解決するために，JMTR

を用いた改良型温度制御照射と呼ばれる方

法が開発された．改良型温度制御照射では試

料の加熱をγ線のみに頼らず，炉心に挿入す

るキャブセル周囲にヒーターを配置するこ

とによって炉心外からの温度制御が可能に

なった．また，照射リグを図2．2．2のように

多段型にし，それぞれの段を独立に温度制御

することにより，同一照射場で異なる照射温

度を設定することが可能になった．さらに，

多分割型のキャブセルを使用することによ

って、原子炉運転中に照射した試料を炉心外

に移出することが可能になった［94］．

　照射条件の詳細は各章にて述べる．

図2．2．2

鯉藍塑煕搬蝉

　　　雛憩

JMTR改良型温度制御照射システムの
構成［94］

2。2．2ATR照射

　ATRは米国INEEL（ldaho　National
Engineering　and　Environmental　Laboratory）

に設置された，軽水減速・軽水冷却の材料試験

炉である．ATRは1967年に運転を開始して以

来，材料照射試験や医療用放射性同位元素の生

成などに用いられている．図2．2．3のように炉

を上方から見たとき，ATR燃料領域は四つ葉の

クローバーと類似した形に見えるため，それぞ

れの部分はローブ（葉）と呼ばれる［95］．照射

試験は，独立のフロー，および，温度コントロ

ールを持つそれぞれのフラックス・トラップに

挿入されたテストループ，もしくは反射体照射

ポジションにおいて行われる．最大全熱出力は

250田であり，各ローブに関しては通常50MW

である．

図2。2．3ATRの炉心構造［95］
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　本研究で行われた照射実験は，日米協力研究（JUPITER計画）の一環として行われ，　ATR－A1

照射と呼ばれている．照射条件の詳細は第3章にて述べる．

2．2．3FFTF／MOTA照射

　FFTF（Fast　Flux　Test　Facility）は，米国ワシントン州ハンフォードに設置された，熱

出力400田の高速実験炉FTR（Fast　Test　Reactor）を中心とした実験施設である．日米科

学技術協力研究（FFTF／MOTA計画）において，1987年から1992年のFTRの運転休止までの

間に，開放型材料試験装置MOTA（Materials　Open　Test　Assembly）を利用した高速中性子

照射が行われた．MOTAは，試験片を収納する円筒状のキャニスターがちょうどバナナの房

のように6個つつ8段に取り付けられていおり，優れた温度制御特性（±5℃）を持つ［96］．

　照射条件の詳細は第7章にて述べる．

2．2．4サイクロトロン照射

　低放射化マルチンサイト鋼の微細組織・機械的特性に及ぼすヘリウム効果を調べるため

に，サイクロトロン加速器による高エネルギー・ヘリウム注入実験を行った．用いた加速

器は，東北大学サイクロトロン・ラジオアイソトープセンター（CYRIC）に設置されたAVF

サイクロトンである．本AVFサイクロトロンの最大加速エネルギーは，陽子：40MeV，重陽

子：25MeV，ヘリウムー3粒子：65MeV，アルファ粒子：50MeVである（現在は，100MeV級に

更新中）．材料照射試験は，放射化の影響を避けるため独立の部屋にビームラインを引き入

れることによって行われている（図2．2．4参照）［97］．

　照射条件の詳細は第4章で述べる．

，』D鰐

図2．2．4東北大学CYIRICサイクロトロンの材料

　　　　照射設備［97］．
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2．3組織観察

2．3．1微細組織観察

　照射による損傷組織の発達過程を調べるために，透過型電子顕微鏡（TEM：Transmission

Electron　Microscopy）による微細組織観察を行った．用いた試料は直径3㎜のディスク試

験片である．フェライト鋼は強磁性体であるために，試験片の磁場により電子ビームが曲

げられ，観察に著しい困難を伴う，よって，試験片体積を出来る限り小さくするために，

本研究で用いた試料の厚さは0．15㎜とした．TEMによる観察を行うためには，電子の物質

透過能が低いため，試料を薄膜化する必要がある．本研究では，ストルアス社のテヌポー

ル3を用いたツインジェット電解研磨法によって観察用試料を作成した．電解研磨液は過

塩素酸＋酢酸（1：19）溶液を，使用温度13℃にて用いた．電圧は，使用装置に応じて30～

90Vの間で調整した．

　鉄鋼中の炭化物等の析出相を調べる手法のひとつに，抽出レプリカ法がある。本研究で

は，時効材や照射材における析出形態変化を調べるために，TEMディスクから以下のような

手順でレプリカ試料を作製した．

①　表面研磨

a）＃1500までのエメリ紙で研磨

b）ダイヤモンドペーストを使用して，粒径9，6，3μmの順にパフ研磨

。）0．3μmのアルミナ粉末を用いて振動研磨

②　第一回腐食

・ガラス板上に試料を固定し，ビレラ溶液（硝酸1塩酸：グリセリン＝1：2：3）により

　綿棒を用いて腐食

③　カーボン蒸着

・真空中で，カーボンを試料表面に蒸着

④　第二回腐食

・試料を外し，ビレラ溶液中にて剥離を待つ．外れたものをCuメッシュで拾い，エタノ

　　ール，アセトン，イソプロパノールの順で洗浄

　上記のように作製した薄膜試料やレプリカ試料は，TEMとそれに付属するエネルギー分散

型X線分析装置（EDS；Energy　Dispersive　X－ray　Spectroscopy）を用いて観察・分析がな

された．使用したTEMの主な仕様と使用した装置を表2．3。1に示す．東北大学金属材料研

究所α放射体実験室に設置されたTEMには，走査像観察装置（ASID；AScanning　Image

Observation　Device）が付置されており，　EDSと併せて使用することにより元素分布を測定

することが可能である．
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表2。3．1　使用した透過電子顕微鏡の設備

設置場所 IAE，　Kyoto　Univ。 IMR，　Tohoku　Univ。 PNNL，　USA

使用機種 JEOL　JEM－2010EX JEOL　JEM－2010S JEOL　JEM－2000EX JEOL　JEM－1200EX

加速電圧 200kV 200kV 200kV 120kV

分析機器 EDS EDS十ASID EDS （未使用）

2．3。2田面観察

　後述するシャルピー衝撃試験やスモール・パンチ試験による破壊様式を調べるために，

走査型電子顕微鏡（SEM；Scanning　E！ectron　Microsc・py）を用いた破面観察を行った．用

いたSEMは東北大学金属材料研究所大洗施設に設置されたJEOL社製JSM－5300である．破

面は活性が高いため，強度試験後アセトンによる洗浄を施し，直ちに観察を行った．

2．4　陽電子寿命測定

　陽電子は電子の反粒子であるために，物質中の電子と対消滅を起こし，その際に2本の

0．54MeVのγ線が放出される．この特性を利用した物性評価法が陽電子消滅法である．陽電

子消滅法には，陽電子寿命測定，角相関測定，ドップラー・ブロードニング測定の3種類

の測定法がある．これらの測定法は，金属や半導体中の格子欠陥研究に大きな寄与をもた

らし，近年その応用分野は益々広がっている，本研究では，格子欠陥，特に空孔型欠陥の

種類の同定とその濃度評価に極めて有効である陽電子寿命測定を用いた。以下にその原理，

測定方法，解析方法を示す．

2．4．1原理

2．4．1。1陽電子の熱化過程

放射線源から放出された高速陽電子の固体中でのstopping　profileは，

P（・）一α・xp←飲）， ガ　
C

　繭
（2－4－1）

で与えられる［98］．ここで，ρ：固体の密度，E，，。．：陽電子の最大エネルギーを示す．陽電

子消滅法のために一般的に用いられている線源である22Naにおいて，　E。，。．＝0．54MeV（平均

0．22MeV）である．よって，22Naからの高速陽電子は，鉄中に入射すると，1／α＝40μmの
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深さまで侵入する．高速陽電子の固体中での減速（エネルギー損失）過程は，イオン化と

内殻電子の励起によって引き起こされる．陽電子のエネルギー損失速度は，1MeV＞E、

＞100keVで約1MeV／ps，100keV＞E．＞100eVで100　keV／psである．金属において，よ

り低いエネルギーでは自由電子の励起が支配的になり，プラズモンが生成し，電子一正孔対

が形成する．1eV以下では，フォノン散乱が支配的になる．計算結果によると，陽電子運動

量分布は，急速にMaxwe！l－Boltzmann分布に落ち着く．これらの過程を，陽電子の熱化と

呼ぶ．熱化に要する時間は300Kで1－3psであり，典型的な陽電子寿命（数百ps）に比べ無

視できる程度である．

2．4．1，2　陽電子の拡散と移動度

　固体中での熱化陽電子の輸送は，拡散理論により示される．Nernst－Einsteinの関係式と

緩和時間近似を用いて，荷電粒子の拡散係数は，

　
♂η

7
＊

㌔
溺

＝縮凡
ε

。
＋

D （2－4－2）

と示される［981．ここで，μ，：移動度，舘：ボルツマン定数，7：温度，θ：電荷，〃∴実効

質量，η、1：緩和時間を示す．Bergersenらは，音響型フォノンによる散乱が金属中での支配

的過程であることを示し，次のような〆2依存性を示した．

几幅〔3撃K〕1／2
（2－4－3）

電子による散乱速度は，フォノンによる散乱よりも二桁程度小さい。不純物による散乱は

プ②依存性を引き起こすが，その影響は低温（〈10K）で，高濃度の不純物（～at．％）が存在

する場合のみに見られる．金属中における陽電子の拡散係数を計測した実験結果によると，

300KにおいてDo＝1－2　cm2s－1であり，温度依存性は理論的な7召依存性と良い一致を示し

ている。

　準古典酔歩理論（semi－classical　random－walk　theory）によると，陽電子の拡散係数は，

　　l
D・＝ ｷv’力1・・

（2－4－4）

と与えられる．ここで，隔：陽電子の熱的速度，1、：平均自由行程を示す．Doの実験値より，

1＋＝5－10nmが得られ，理論値と良く一致する．有限の寿命の間に陽電子が拡散する距離は，
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　　　　　　　　　　　　　　五。一（D．τ）’／2一（100－200）・m

と求まる．陽電子の熱的波長は，

　　　　　　　　　　　　　λあ一六　筆幽㌔

と与えられ，300Kでの陽電子の距離に関する特性は以下のようにまとめられる。

　　　　　　　　　　1／α駕50岬〉五．廻100脚〉脇駕10η溺＞1．駕5η溺

2。4。1．3陽電子の波動関数

　陽電子の波動関数は，シュレディンガー方程式，

（2－4－5）

（2－4－6）

（2－4－7）

　　　　　　　　　　　　－▽・監（，）．7M，）。鰍（，）　　　（・一4－8）

　　　　　　　　　　　　2吻

から計算できる［98］．完全周期結晶において，陽電子はk＋＝0で，Bloch状態に非局在化し

ている．ポテンシャルは二つの成分，

　　　　　　　　　　　　　　7（・）一玲。“1（・）＋玲。，，（・）ρ　　　　　（2－4－9）

からなり，第1項は静電クーロンポテンシャル，第2項は局在密度近似における電子一陽電

子相関効果を考慮に入れた項である．

　正イオン（原子核）からのクーロンカによる反発によって，陽電子波動関数は原子どう

しの隙間に集中する．陽電子のエネルギー帯E．（k）は，放物線状で自由粒子のようになって

いる．イオンが欠けている場合，もしくはイオン密度が局所的に低い場合，すなわち空孔

型欠陥において，陽電子に感じられる反発力は低くなる．その結果，欠陥上に局在した陽

電子状態が形成される．

2．4．1．4陽電子の消滅特性

　陽電子の消滅速度（すなわち寿命値の逆数）は，ディラック理論より次式のように与えら

れる［98］．
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胴／・一痢4・1ゲ．←】2・（・）γレω］ （2－4－10）

ここで，ro：電子の古典半径，　c：光速，η（r）：電子密度，フ｛司：陽電子のまわりに電子が集

まってくる効果を示す因子（enhancement　factor）である．この式によって，陽電子位置で

の電子密度が高いほど，陽電子の消滅速度は速い（寿命が短い）ことがわかる．

　陽電子の状態’において，陽電子は異なる電子密度すなわち異なる寿命値，ち＝1／ろを持

つことになる．また，空孔型欠陥では電子密度が低いため，トラップされた陽電子の寿命

は自由な陽電子（バルク中で消滅する陽電子）に比べて増加することになる．

2．4．2　測定方法

　本研究において陽電子消滅寿命測定を行うのに用いたシステムの構成を図2．4．1に示す。

陽電子線源として，22Naを用いた．22NaはNaCl固体状態でカプトン膜（マイラー）内に密

封されている．22Naはβ＋崩壊する際に，陽電子とともに1．275MeVのγ線を放出する．シン

チレーターでこのγ線（γ。）を検出し，この時刻を陽電子の生成時刻とする。これをスター

ト側と呼ぶ．この後，放出された陽電子はマイラーを両側から挟んだ二枚の試料（本研究で

は3㎜φ，0．15～0．25㎜厚）中で消滅し，0．511MeVの二本の消滅γ線（γ1，γ2）が，ほぼ正

反対方向に放出される。γ1，γ2のうちどちらかのγ線をシンチレーターで検出し，この時

刻を消滅時刻とする．これをストップ側と呼ぶ．

　スタート側のシンチレーターで検出されたγ線の信号はコンスタント・フラクション・

ディスクリミネータ（CFD）に送られ，エネルギーが1．275MeVであったことが確認される

と，そのタイミング信号を時間差波高変換器（TAC）に送られる．ストップ側では，γ線の

エネルギーが0．511MeVであったことが確認された場合に，タイミング信号がTACに送られ

る．

　TACでは，スタート側とストップ側の入力の時間差を電圧に変換し，その電圧をマルチ・

チャンネル・アナライザ（MCA）に出力する．MCAで得られたデータはパソコンに取り込まれ，

図2。4。3のような陽電子寿命スペクトルを得られる．

　本研究での測定時間は6hourであり約106カウント計測した．また，システム全体の時間

分解能は約200psecであった．測定温度は室温（約20℃）である．
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高圧電源
　（HV）

start

試験片（3mmφ）

高圧電源
　（HV）

光電子増倍管

　（PMT）

stop

光電子増倍管

　（PMT）

線源（22Na）

コンスタント・フラクション・

ディスクリミネータ（CFD）

ファースト・

コインシデンス

コンスタント・フラクション・

ディスクリミネータ（CFD）

時間差波高変換器
　　　（TAC）

マルチ・チャンネル・

アナライザ（MCA）

パーソナル・コンピュータ

図2．4．1　陽電子寿命測定システム構成

2．4。3　解析方法

2．4．3．1　トラッヒ．ング・モデル

　陽電子の消滅過程は捕獲模型（トラッピング・モデル）と呼ばれる反応速度式で表せる

［98－100］．このモデルは次のような前提に基づいている．

○

○

時間’＝0で，全ての陽電子は自由なBloch状態である．

陽電子はバルク中で空昌昌欠陥に出会い，局所化した捕獲状態になる。その速度をκ（捕

獲速度）とすると，このκは欠陥濃度C4に比例し，次式のように表される。

κ＝μ・cゴ
（2－4－11）

ここでμは比捕獲速度と呼ばれ，例えば鉄の単空孔の場合約11×1014s－1であるから，

C4＝1σ6の原子空孔が存在する場合，κ＝11×1014×10－6　s　1＝1．1ns－1となる．捕獲

機構については未解決なところもあるが，例えばアルミの場合についての理論計算の結
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果を図2．4．2に示す．単空理から5個程度の空解からなるマイクロボイドまでは，比捕

。

獲速度は体積に比例する（体積捕獲）．それ以上

になるとマイクロボイドの半径Rvに対してπR

v2 i伝搬模型）や4πRvD、（拡散模型）の変化をす

ると考えられている．

陽電子は浅い捕獲の場合（結合エネルギー：

Eb〈0．1eV），脱出することができる
（Detrapping）。ただし，　Detrappingは半導体

中では重要であるのに対し，金属中では転位線

上で捕獲される時に起こることが考えられる

が，空孔型欠陥に捕獲される場合は考えなくて

も良い．
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以上のことを前提に，陽電子に関与する欠陥が

　％　　　10　　20
　　マイクロボイドを構成する原子助平数

図2．4．2　アルミ中陽電子の比捕獲速

　　　　度のマイクロボイド寸法依
　　　　存性［99］，

材料中に一種類しか無い場合の陽電子寿命スペクトル五α）は，バルク中での消滅速度をλB，

欠陥固有の消滅速度をあとして，時定数η，乃（寿命に相当する）をもつ次のようなふたつの

指数関数に分解される．

五（’）一（∫1／τ1）・xp←〃τ1）・（1，／・，）・xp（一〃・、） （2－4－12）

ここで，

τ1－1〃1－1／（λ、＋κ）

τ2＝1／福

Il＝（λβ一煽）／（λβ＋κ一λ4）

∫2＝i－11

（2－4－13）

（2－4－14）

（2－4－15）

（2－4－16）

となる．また，κは上式から，

κ一（ノ，〃1逓（1／・，）一（1／・，）］ （2－4－17）

と与えられる．ここで注意すべきは，上式から分かるように，ηは欠陥が無い場合のバルク

の寿命功より短いことである．ゐはんに比例する量ではないが，乃の増加はκ，従って欠陥濃
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度の増加を意味する．

　陽電子寿命測定で得られたスペクトルは，欠陥

に捕獲された状態がある際には理想的には式（2）

のように指数関数の和になり，図2．4．3のように

分解できる．実際には，時間分解能が有限なため，

負の時間部分にも計測数があり，ピークの左側の

形状は分解能関数（ガウシアン）の形が現れる．

　実際の解析には，得られたスペクトルに対し，

RESOLUTIONとPOSITRONFIT－EXTENDED［101，102］と

呼ばれる重み付き最小2乗法プログラムを用いて，

寿命と強度の解析を行った．
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図2。4．4門中の陽電子寿命のマイクロボイド寸法依存性［103，104］

2。4．4　　陽電子寿命の理論計算

　ここで，空孔型欠陥に対して陽電子寿命が変化していく過程を示す．図2。4．4に一中の

マイクロボイドに捕獲された陽電子寿命の計算値を示す［103，104］。マイクロボイドがある

程度の大きさになると寿命値は飽和してくるが，これは捕獲機構が体積捕獲から表面捕獲

へと変わってきたためであり，マイクロボイド半径が約0．5nmでほぼ一定の値となる．こ

の時の寿命値は純鉄の場合，約400～500psecである．また，　Kuramotoらによれば，一中の
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陽電子は，マトリックス中の空孔やマイクロボイド以外にも，図2。4．5に示すように転位

と相関のある空孔などにもトラップされる可能性があると報告されている［105］．

　陽電子寿命測定は，ボイド内部にガス原子が存在する気泡（バブル）の測定にも用いるこ

とができる．バブル中では表面捕獲が起こるが，内部のガス分子密度が高くなると，表面

捕獲陽電子はそれらガス分子の電子と重なりを持ち，陽電子寿命は短くなる。図2。4．6に

アルミ中のヘリウムバブルに捕獲された陽電子寿命のヘリウム密度依存性を示す［106］。こ

の結果より，バブル内部のガス分子密度を求めることができる。
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図2．4，5　鉄中の各種欠陥における陽電子の基

　　　　底状態のエネルギーと寿命の計算結
　　　　果（1Ry＝13．6eV，　divac．　X，　Z1，　Z2

　　　　はそれぞれ転位線に垂直（すべり面
　　　　内）な配置，転位線にほぼ平行であ
　　　　るが転位線方向に1原子ほどずれて
　　　　いる二つの配置に対応）［105］。
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図2．4，6　アルミ中のヘリウムバブルに捕獲

　　　　された陽電子寿命のヘリウム密度
　　　　依存性．●は理論計算値，×は平
　　　　衡バブル条件を仮定して，バブル
　　　　寸法の観測値から求めた結果［106］．
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2．5 微小試験片技術

　原子炉を用いた中性子照射試験では，照射体積が限定されるため，試験片の小型化が強

く要求される．今後の開発が期待されるIFMIF等の14MeV強力中性子源においても同様で

ある．また，試料体積の低減は，放射性廃棄物の減少，照射後試験中の被爆量の低減とい

った観点からも重要である，小型化した試験片を用いた材料特性評価，特に強度特性評価

手法は，総合して微小試験片技術（SSTT；Small　Specimen　Test　Technology）と呼ばれて

いる．微小試験片技術は，1）試験片の小型化，2）特殊試験法の開発，の2点に問題が絞ら

れる．また，試験片の小型化に伴う強度特性変化，すなわち寸法効果を明らかにし，標準

試験片との相関則を把握しなくてはならない．本節では，本研究で用いた微小試験片技術

の概説を示す．

2．5．1マイクロビッカース硬さ試験

　硬さ試験は，浸炭，窒化処理による硬さ分布の評価等のために工業的に広く用いられて

いる手法であり，日本工業標準規格（JIS）等にも規定されている（例えばJIS　Z　2244，　JIS

GO557）．硬さ試験の利点として，1）非破壊的に検査できる，2）特別な形状，大きさの試験

片が不要，3）測定時間が短時間である，4）圧痕測定に個人誤差が生じるが熟練を必要とし

ない，などが挙げられる。硬さ試験には，ブリネル硬さ，ロックウェル硬さ，ヌープ硬さ

等の試験があるが，本研究ではビッカース硬さ試験を用いた．ビッカース硬さ試験におけ

る圧子形状は対面角θ＝136Qの正四角錐である．通常，ビッカース硬さ試験における試験

荷重は1～50kgfの範囲であるが，特に荷重を0．05～1kgfにしたものをマイクロビッカー

ス硬さ試験と呼ぶ．試験荷重P／kgfの時，圧痕の平均対角線長さd／㎜が得られた際のビッ

カース硬さHVは，

HV一（2P／42）・i・（α2）一1．8544　P／♂ （2－5－1）

で与えられる．ビッカース硬さの表記法として，一般的には硬さ記号HV，硬さ値の順に表

示する（例えばHV250）．特に試験荷重を表したい時には，　HV（10）250などとする．10は10kgf

荷重を示す．

　ビッカース硬さ測定用試料の厚さは，男系材料においては圧痕の対角線長dの1．5倍以

上であることが要求される．これは，圧痕の形成による塑性変形領域に対応しており，ア

ルミニウムや銅系の材料では，2．25～3dの厚さが必要になる。この塑性変形領域を避ける

ために，圧痕の中心問の距離は4d以上であることが必要とされている．また，圧痕の中心

から試料の縁までは2。5d以上であることが必要とされている．
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図2。5，1　（a）純鉄におけるビッカース硬さの荷重依存性と表面状態の影響，

　　　　（b）フェライト／マルチンサイト2相鋼のビッカース硬さの荷重依

　　　　　存性と照射の影響［107］．

　ビッカース硬さ試験における荷重の設定を不必要に小さくすると，図2．5．1のように見

かけの硬さは大きくなる．また，表面が粗いほど見かけの硬さ値は大きくなる．これらの

原因として，表面の加工変質層や残留歪み，酸化層など材料における硬さの他に，測定の

個人誤差が挙げられる．表に研磨紙の粒度と仕上げ面の粗さの関係を示すが，マイクロビ

ッカース硬さ試験において圧痕測定を行う時，表面は圧痕の角が明瞭に形成される程度滑

らかな0．1S程度の鏡面仕上げが必要とされている．また，　JISでは「その測定値の0。4％

または0．2μn1」を容易に測定できる程度でなければならないとしている．

　本研究においては，AKASHI社製のマイクロビッカース硬さ試験機を用いた。照射試料に

さびが付着している場合には，硬さ試験前に粒度1500番のエメリ紙を用いて，照射後の試

料の表面仕上げを行った．JISZ2251によると，研磨紙仕上げによる加工変質層の深さは

約1μmとされており，この影響を無視できるように，荷重を0。2kgfとした。また，負荷

時間は15sである．

2，5．2　引張試験

　引張試験は1軸応力状態での試験であり，降伏応力，引張強さ，伸び，絞り等の情報が

得られる。引張試験片の標準寸法は，JISの規定（JIS　Z　2201）に依れば，1号から14号

まであり，比較的小さな10号試験片でも，平行部長さ60㎜，直径12．5㎜となっている．

これに対して，我が国で核融合雑材料研究のために開発された微小試験片は，図2。1．1に

示したように，平行部長さ5㎜，幅1．2㎜，厚さ0．25㎜という値になっており，体積比で

は約1／5000という微小化がなされている．

　引張試験から得られる諸特性に寸法効果が存在することが，多くの材料について知られ
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ている［108］．Y．　Kohnoらは，　JpCA（オーステナイト鋼）とJFMS（フェライト／マルチンサ

イト2相鋼）の微小引張試験片から得られた強度特性の板厚依存性とアスペクト比（試験

片幅に対する厚さの比）依存性を詳細に調べている［109L降伏応力の板厚依存性が見られ

なくなる臨界厚さは，JpCAにおいて0．19mm，　JFMSで0．12mmであることがわかる・最

大引張応力のアスペクト比依存性が見られなくなる臨界アスペクト比は，JPCAについては

0。3，JFMSについては0．18であり，本研究で用いた試験片に換算すると，それぞれ0．36㎜，

0．216㎜が臨界厚さである．しかし，降伏応力に比べ最大引張応力の板厚依存性はばらつき

が非常に大きいことに注意しなければならない．均一伸びに関しての臨界アスペクト比は，

JPCAで0．4，　JFMSで0．5と得られ，臨界厚さに換算するとそれぞれ，0．48mm，0．6mmで

ある．

　引張試験によって得られる強度特性の寸法効果について，Matsuiの総説によれば，結晶

粒径の影響が挙げられている［110］．多結晶体材料の試験片断面には，有限の数の結晶粒が

あり，隣接する結晶粒間ですべり方向，すべり面ともに異なる。つまり，各結晶粒は互い

に拘束されながら変形することになる．結晶表面ではこの拘束はないため，表面に面して

いる結晶粒の割合が，ある試験片断面にある全結晶粒に対して大きくなれば，変形がより

容易になるとが考えられる．しかし，降伏直後では，粒界での整合歪みがあまり大きくな

っておらず，変形した粒を中心とした比較的小範囲の粒だけが歪みの緩和に寄与している

と考えられるため，降伏応力の板厚依存性が小さいと考えられるとしている．一方，塑性

変形が進んだ状態では，薄片化による塑性不安定性の促進が生じるため，最大引張応九

均一伸びの板厚依存性のばらつきが大きいと考えられるとされている。

　以上の結果と考察から，本研究での微小試験片を用いた引張試験から得られる情報の中

で工学的に信頼できるものは降伏応力のみであると結論づけた．よって，微小試験片の板

厚はフェライト鋼における降伏応力の評価には充分な厚さであるα25㎜という値を用いた

（図2。1．1）。ただし，その他の情報も参考のために評価した．

　本研究で用いた引張試験機は，東北大学金属材料研究所大洗施設に設置されたINTESCO

社製試験機と，PNNLに設置されたINSTRON社製試験機である。前者における試験温度は全

て室温であり，後者では室温と照射温度で試験を行った．クロスヘッド速度は0。2㎜／min

とし，歪速度に換算すると6．7×10－4s　1である．

2．5．3　シャルピー衝撃試験

　衝撃試験は，原子炉圧力容器鋼における照射脆化の監視試験（サーベイランス試験）と

して広く行われ，JIS等で規格が設定されている（JIS　B7722，　JIS　Z2242等）［13］・規格

試験においては標準化された振り子型試験機が用いられているが，微小試験片に関する標

準化された試験法は無いため，ドロップタワー型の衝撃試験機が広く用いられている．ド
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ロップタワー型試験機は，試験中の温度変化が生じにくい構造になっているため，微小試

験片を用いた衝撃試験に適している．

　延性脆性遷移温度（DBTT）は，衝撃試験による材料の破壊に要したエネルギー（吸収工，

ネルギー）の試験温度依存性を調べることによって求められる。図2．5．2にフェライト鋼

における吸収エネルギーの温度依存性の模式図を示す。高温度域では延性を示すため，吸

収エネルギーが大きく一定であり，これを上部棚エネルギー（USE；Upper　Shelf　Energy）

と呼ぶ。温度の低下に伴い吸収エネルギーが低下していく領域を遷移領域と呼び，延性か

ら脆性への遷移に対応している．さらに試験温度が低下すると，一定で最小の吸収エネル

ギーを示すようになり，この領域では完全に脆性挙動を示す．この時の吸収エネルギーを

下部棚エネルギー（LSE；Lower　Shelf　Energy）と呼ぶ．　DBTTの定義は，原子炉圧力容器鋼

の監視試験においては，JIS等の規格により吸収エネルギーが41J（30ft－lb）に対応する

温度をDBTTとしている．これは，延性脆性遷移曲線において41」に対応する温度が，不安

定性破壊に起因する無延性遷移温度と良く対応するためである．しかし，微小試験片を用

いた試験においては，このような相関関係が不明であることと，異なる材料どうしを比較

する場合において問題があるため，DBTTは「USEとLSEの平均値をとる温度」と定義され

ている．この定義は核融合炉構造材料研究において広く用いられており，相互の比較のた

めに本研究においてもこれを採用した．

　図2．5．2に示したように，微小試験片を用いた場合の延性脆性遷移曲線，そしてUSEや

DBTTは，標準試験片を用いた場合のそれらとは異なることが良く知られている．このよう

な延性脆性遷移挙動の試験片寸法依

存性はサイズ効果と呼ばれ，核融合

炉構造材料の研究・開発のみならず，

原子炉の寿命評価の観点からも多く

の研究が報告されている．USEやDBTT

の規格化に関しては，Hu［111］，

Louden［112］　，　Corwin［113，114］　，

Kurishita［115］らがそれぞれ，体積

規格に応力集中係数等を取り入れて

試みてはいるが，標準的な方法は未

だ確立されていない．

「
、
＞
9
Φ
⊆
山
で
Φ
Ω
」
o
の
Ω
く

USE

（USE十LSE）12

Norma【Size

Miniature　Size，

LSE

DBTT

Test　Temperature　l　K

図2，5．2　延性脆性遷移温度とサイズ効果の模式図

　本研究では，1．5㎜角微小試験片を用いてシャルピー衝撃試験を行った．用いた装置は，

東北大学金属材料研究所大洗施設に設置された油圧式ドロップタワー型計装化シャルピー

衝撃試験機である．衝撃変形速度は5m／sに設定した．試験片を固定するアンビル間のスパ

ンは12．5㎜とした．試験温度が室温以下の際には，冷媒としてイソペンタンを用いて試料

を冷却した．試験温度が室温以上の際には，シリコンオイルバス中で試験片を加熱した．
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衝撃吸収エネルギーは，荷重一変位曲線の下側面積を計算することによって求めた．

　DBTTおよびUSEの解析は，　JEAC4201の規定に則り，次式に示す関数を用いてフィッティ

ングを行うことにより評価した．

E　＝　α　十　わ　tanh　（（7L　710）　／　（う （2－5－2）

ここで，E：吸収エネルギー，7：試験温度，α，わ，　c，70：回帰係数である．

係数から，α埴をUSE，　ZoをDBTTと評価した．

これらの回帰

2．5．4スモール・パンチ試験

　シャルピー衝撃試験における試験片サ

イズは，報告されている最小のものでも

1㎜×1㎜×20㎜であり［115］，原子炉照

射試験においては照射体積の大部分を占

めることになるばかりでなく，サイクロ

トロンなどの大型加速器を用いた照射試

験にとってはこれでも大きすぎる．延性

脆性遷移挙動を評価するために，更なる

試験片の微小化を検討し開発された試験

法がスモール・パンチ（SP）試験である．

SP試験は，3㎜φのTEMディスク試験片，

Puncher

Upper　Die

Lower　Die

Load

星

Clamplng　Screws

Steel　Ball

（1．Omm　diameter）

Specimen
（3つmm　diameter）

図2．5．3　SP試験に用いた治具の構成．

もしくは10㎜×10㎜のクーポン試験片を用いて行われる．これらの試験片を図2．5，3に示

す上部ダイスと下部ダイスで固定し，鋼球を介して試験片にバルジ変形を与える．SP試験

における変形挙動は複雑であるため，応力状態についての詳細は不明であるが，Baikらに

よって図2．5．4のように荷重一たわみ曲線の説明がなされている［116］。SP試験による押し

込み変形時の挙動は，①弾性曲げ段階，②塑性曲げ段階，③塑性膜伸び段階，④塑性不安

定性段階に分けられる．①，②の段階での破断は脆性破壊に，③，④の段階での破断は延

性破壊に対応している．この時に得られた荷重一たわみ曲線の下側面積をSP破断エネルギ

ーと定義し（図2．5．4），その試験温度依存性からSP－DBTTを決定する．

　SP試験の利点としては，1軸の荷重を加えることにより，試験片に2軸引張応力を与え

ることが出来るため，引張試験に比べてサイズ効果の低減が期待できるとされている

［117，118］．また，破断部の絞りから破壊靭性値の推定が可能との報告もある［119］．

　種々のフェライト鋼に対するSP試験とシャルピー衝撃試験におけるDBTTの比較研究に

より，前者（SP－DBTT）と後者（CVN－DBTT）の問には，図2．5．5のように鋼種に依らない一

定の相関があることが経験的に求められており［12田，
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SP－DBTT＝α×　CVN－DBTT
（2－5－3）

という関係において，α＝0．4［120］，0．41［117］という値が得られている．
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標準サイズCVN試験片によるDBTT（CVN－DBTT）

と，SP試験によるDBTT（SP－DBTT）との相関
［120］。

　本研究におけるSP試験は，東北大学金属材料研究所大洗施設におけるインストロン社製

万能試験機によって，図2．5．3の治具のパンチャーを圧縮することによって行われた．ク

ロスヘッド速度は0．2㎜／min，試験温度は77K～室温（冷媒：イソペンタン）である．　SP試

験によって得られた荷重一変位曲線はチャート紙に出力された．これを，スキャナを用いて

画像データとしてコンピュータに取り込み，Data　Thief　TMを用いて数値データに変換した

後，Origin　TMを用いて積分し，　SP破断エネルギーを求めた．
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第3章 低放射化マルチンサイト鋼における照射効果の照射量・

照射温度依存性とニッケル添加効果

3．1緒言

3．1．1低放射化マルチンサイト鋼の照射硬化挙動

　HFIRやFFTF／MOTAを用いた数10dpaまでの照射により，低放射化マルチンサイト鋼の中

性子照射硬化は，照射温度が約420℃より低い場合に顕著に生じることが報告されている

［40］．これらの照射硬化の原因として，格子間原子型転位ループや照射誘起析出物の形成

が挙げられている。一方，JMTR，　HFIR等による低照射量域では，照射温度が低い場合，微

細組織に変化が見られないにも関わらず，比較的大きな照射硬化が見出されている［41］．

このような照射硬化の原因として，Abeらはカスケードにより直接形成された空孔型転位ル

ープと炭素一空孔複合体の影響を挙げている［43，44，121］．

　照射硬化因子として考えられているものを列挙すると以下のようになる．

i）点欠陥（point　defect）：空孔（vacancy），自己格子問原子（self－interstitial　atom）

慧）転位ループ（dislocation　loop）：空罫引，格子問型

ii）マイクロボイド（micorovoid）

拉）転位ネットワーク（dislocation　network）

v）キャビティ（cavity）：ボイド（void），ガス気泡（bubble）

vi）析出物（precipitate）：炭化物（carbide），金属間化合物（intermetallic　compound）等

面）核変換生成物（transmutation　products）

輔）不純物原子（impurity　atoms）

lX）偏析（SegregatiOn）

x）上記の複合体（complex）：炭素一空孔複合体（C－V　complex）等

　通常，転位ループやキャビティなどの二次欠陥による硬化は，析出硬化を説明するオロ

ワン・モデルを応用して説明される（Appendix　2参照）．すなわち，照射によって生じた硬

化因子は，運動転位の障壁として働くと考えられている．一方，近年Singhらは，分子動

力学（MD；Molecular　Dynamics）法を用いた計算結果により存在が指摘されている1次元

すべり運動をする微小格子間原子集合体による運動転位の固着効果について議論しており，
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カスケードによって直接形成された微小な可動（glissile）転位ループが運動転位

（grown－in　dislocation）をデコレートすることによって固着し，硬化を生じさせるとい

う，いわゆる「カスケード誘起ソースハードニング」（CISH；Cascade－lnduced　Source

Hardening）モデルを提唱した［122，123］．

　通常，照射硬化挙動は引張試験や硬さ試験などによって得られた降伏応力や硬さによっ

て調べられ，TEM等による微細組織観察結果と結びつけて考えられることが多い．しかし，

強磁性体であり，かつ複雑な微細組織を有するフェライト系鉄鋼材料においては，このよ

うなプロセスに著しい困難が生じる，実際に，1dpa未満での低損傷量域において，微細組

織に明確な変化を見出した例は少ない．軽水炉圧力容器鋼の照射脆化研究においては，サ

ーベイランス試験等のデータベースから統計的解析手法を用いて劣化予測式の導出を行っ

ている［124，125］．しかし，現実に核融合炉が存在しない状況で，この種の方法を採用する

ことは危険性を伴う．よって，照射損傷組織発達とそれに伴う照射硬化の機構論的解釈が

必要である．

3．1．2低放射化マルチンサイト鋼の照射脆化に及ぼすニッケル添加の影響

　低放射化フェライト鋼のHe脆化に関しては，各研究グループにおいて，その解釈が著し

く異なっている．その理由としては，第1章で示したように，採用したHe生成法によって

脆化挙動が異なり，いずれの方法においても核融合環境模擬試験法として問題を有してい

るためである。このような状況で，比較的多くのデータを提供しているのが，Ni添加法を

用いた研究である［56－63］．それらの研究によると，図3．1．1に示すようにNi同位体を添

加した9Cr－1MoVNb鋼において△DBTTが最大約200℃にも及ぶ著しい照射脆化が観察された

［56］．この原因として，Kluehらはそれを

核変換Heによるキャビティ形成から生じ

た粒界割れの影響と結論付けた．しかし，

フェライト鋼に対するNiの添加は，微細

組織ひいては強度に影響を及ぼすことが

考えられる．また，フェライト鋼中におい

てアンダーサイズ原子であると考えられ

るNiの添加が，照射下組織発達過程にお

いて重要な変化を引き起こすことは充分

予測される．よって，この結果を解釈する

に当っては，照射脆化に及ぼすNiそのも

のの影響を明確にしなくてはならない．
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図3．1，1HFIR，　EBR－11照射した9Cr－1MoVNb鋼

　　　　におけるDBTTシフト量の照射温度依
　　　　存性．Ni添加法によってヘリウムを
　　　　生成している［56］．

9C卜1MbV櫓s¶EEL
　⊃　HFIR　I閥G獅｝　　　　　　　　　　　（40，32）
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3．L3　目的

　1dpa以下での照射による損傷組織はTEMによる観察が極めて困難であるが，数10dpaで

観察される転位ループやボイドなどの組織発達機構に連続的につながるモデルの構築を目

指すためにも，損傷組織発達初期過程の解明は必要である．また，照射損傷組織の発達過

程は，材料の種類もさることながら，照射粒子エネルギー，照射量，損傷速度，照射温度

などの照射条件に敏感に依存するため，よく制御された照射場での試験の必要性が指摘さ

れている．本章では，先ず照射硬化の照射量・温度依存性の評価とともに，陽電子寿命測

定を行うことにより，空児型欠陥集合体の挙動を調べ，照射硬化との相関を明らかにする

ことを第一の目的とする．次に，Ni添加によるHe生成量が充分少ないJMTRやATRによる

照射を行い，微細組織発達，照射硬化・脆化に及ぼすNi添加の影響を調べ，核変換He効

果を調べるための模擬照射手段としてのNi添加法の妥当性を検討することを第二の目的と

する．

3．2実験方法

3．2．1照射試験

3．2．1．1　JMTR照射

　本研究では，JMTRの改良型温度制御照射（第2章参照）を中心に，1994～1998年に渡り

多くの照射実験を行った．以下にそれらの照射履歴を述べる．

1）　94M－15U

　94M－15U照射はJMTRサイクル114において実施され，多段多分割照射リグを使用して，

照射サイクル期間中に照射場から一部の試料キャブセルの引上げを行った．使用した照射

孔はBe反射拝領域内のF－11である．照射温度は220℃一定であり，原子炉起動・停止時の

低出力下においても一定温度に保たれた．高速中性子（＞1MeV）フルエンスは最大1．0×1020

n／cm2であり，弾き出し損傷量に換算すると0．15dpaであった。この時の照射時間は591．5

hであり，高速中性子フラックスは4．7×1013n／cm2sであり，損傷速度は7．0×10－8　dpa／s

と計算された．照射途中2回引上げられた試料についての照射条件は，図32．1に示す通

りである。また，一部の試料に関しては，引上げ時に反射体のすぐ外側で留まり，完全に

照射場から逸脱しなかった。引上げまでの照射量は0，01dpaであったが，これ以後の正確

な照射条件は不明である．この時の照射温度に関しては，γ線からの加熱のみであり，冷

却水温度以上であることを考えると，80℃～170℃程度の温度が予測される。ここでは，照

射温度く170QCとした．また，この時の高速中性子フルエンスは，フラックスの分布図から
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判断すると［126］，炉内照射時の半分程度であることが予測される．

0．07dpa程度が見込まれるが，ここではく0．15dpaと記す，

よって，照射量は

i　　i　　▲　　　　▲
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　　　　　　　　　　　　　0　　0．01　　　0．048　　　　　　　　　　　　　0．15

　　　　　　　　　　　　　　　　弾き出し損傷：量1dpa

　　　　　　　　　　　図3，2，1JMTR94M－15Uにおける照射履歴．

2）　96M－25U，　26U

　96M－25U，26U照射は，照射量：をほぼ同一にして，中性子フラックスが異なる条件のもと

で実施された．96M－25U照射は，照射孔0－10を用いてJMTRサイクル121にて行われた．

96M－26U照射は，照射孔R－5を用いてJMTRサイクル120－122の3サイクルで行われた．照

射温度は，改良型温度制御のもとで2go℃であった．照射条件を表3．2．1に示す．

表3、2，1JMTR96M－25U，26Uの照射条件．

lrradiated　m　the　JMTR 96M－25U 96M－26U （units）

Temperature

Dose（E＞1　MeV）

Dose（dpa）

lrradiation　period

Dose　rate（E＞1　MeV）

Dose　rate（dpa）

　290

1。05×1022

t58　x　10冒3

　97．4

3．0×1016

4．5×10璽9

　290

9，3×1021

1．40x10－3

　1728

1，5×10て5

2，2x10’10

。C

nlm2

dpa

hour

nlm2s

dpals

3）94M－13U

94M－13U照射についての詳細は第4章で示す．本章では，340℃照射のデータを使用した．

4）リーキー・キャブセル照射
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　リーキー・キャブセルを用いた80℃照射を行った．これは，冷却水と試料が接触した条

件での照射であるため，ほぼ冷却水温度での照射が可能になる。高速中性子フルエンスは

4．0×1018，7。0×1019n／cm2の2条件であり，それぞれの弾き出し損傷量は，0．006dpa，0。11dpa

である．

3．2．1．2　ATR照射

JMTRで1dpaを超える照射量を得るのは困難なため，米国のATR（Advanced　Test　Reactor）

を用いた雨性子照射も併せて行った．

Segment
0．580in．（OD）　　　　　　　　　　　　　　　　　　He－15％A

n．546in．（ID）

望
∈

Li－bonded

oO

Subcapsule（SUS304）
　0．530in．（OD）

　0．500in．（ID）

Gd　filter

（to　reduce　thermal　neutron刊ux）

　0．490in．（OD）

　0．354in．（ID）

図3．2．2ATR－A1照射に用いた照射キャブセルの構成

　照射用試料は図3．2．2に示すようなセグメント内のサブキャブセルに保持され，ATR南東

ローブ内のA－10照射チャネル内に，計4個のセグメントが挿入された［127］。各サブキャ

ブセルの内部はリチウムで充填され，照射によるγ加熱によってリチウム（融点：180QC）

が溶融し，照射温度の均一性が保たれる．また，各サブキャブセルは，ガドリニウムのフ

ィルターで覆われ，熱中性子の遮蔽が為されている。セグメント内部はHe－15％Ar混合気

体で満たされ，目標とする照射温度に適したギャップが施された．

　本研究で用いた試料は，AS4とAS　16　　　表3．2．2　ATR－A1照射における照射条件

と呼ばれるサブキャブセル内に挿入さ

れた．それぞれの照射条件を表3．2。2

に示す。照射温度の評価は，γ加熱速

度の計算値に基づき，THTB　heat

transfer　codeを用いた計算値である．

照射温度の上限をモニターするために，

メルト・ワイヤーが一部のサブキャブ

セルに挿入されており，AS4では㎜04

（Se：221℃，　Sn：232℃）によりモニタ

ーされたが，AS　16には挿入されなかっ

た。

Sub－Capusle AS4 AS　16 （unit）

Temperature

　Dose

270

2．2

Irradiation　Period　　　　132．9

Dose　Rate

He　Generation

348

3．8

1329

OC

dpa

EFPDs

1．9×10－7　　3．3×10－7　　　dpals

9Cr－2W

9Cr－2W－1Ni

gCr－2W－B

0．49

0．57 appm

36　（10B　full　burrトup）
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　Ni添加鋼におけるHe生成量は，非添加鋼のものと大差ないが，　B添加鋼においては，天

然B中に含まれる10Bの燃焼によって36appmのHeが生成された．　ATR－A1照射における3サ

イクルの運転履歴の詳細を表3。2．3に示す。

表3．2．3ATR－A1照射における照射履歴

サイクル 期間
　　　　　　　　　試料温度（。C）
EFPDs　出力（MW）
　　　　　　　　　AS4　　　AS16

108A

108B

109A

11130195～1114196　　　　42．8

1120196～313196　　　　43．3

3117196～515196　　　　46．8

25．0

27．0

25．0

263

277

263

337

355

337

でここ

す

JMTR，　ATR，　FFTF／MOTAの各照射における損傷速度と損傷量の関係を図3．2。3に示
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　　10－10　10－9　10名　　107　　10石　　10巧
　　　　　　　　　Dose　Rate　l　dpa　s－1

図3，2．3JMTR，　ATR，　FFTF／MOTAの各照射における損

　　　　傷速度と損傷量の関係．

3．2．2照射後試験

　JMTR照射材に対する引張試験は，東北大学金属材料研究所大洗施設に設置されたINTESCO

贈与引張試験機を用いて行った．クロスヘッド速度は0．2㎜／minで，試験温度は全て室温

である，ATR照射材に関しては，米国P剛しに設置されたINSTRON社製引張試験機を用いて
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行った．クロスヘッド速度は0．2㎜／minで，試験温度は室温と，照射温度と同一の270℃に

て行った．目的温度に達した後，保持した時間は1。5hである．

　ATR照射したシャルピー衝撃試験片（1．5㎜サイズ）に関しては，東北大学金属材料研

究所大洗施設に移送した後に試験を行った．シャルピー衝撃試験は，同施設に設置された

計装型シャルピー衝撃試験機を用いて行った．ハンマー速度は5m／sである。

　マイクロビッカース硬さ試験は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された

AKASHI社製MVK－E硬さ試験機を用いて行った．荷重0．2kg，負荷時間15　sである．

　ATR照射材のTEM観察は，米国PNNLに設置されたJEOL　JEM－1200EX，2000EXを用いて行

った．

　陽電子寿命測定は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された装置を用いて

行った．測定温度は室温である．

　照射後焼鈍実験は，真空度1×10－7

torrで行った．等時焼鈍における焼鈍

時間は30minである。また，等温焼鈍

実、験は170，190，220，250，300，340，

400℃の各温度で行った．等温焼鈍の結

果から焼鈍回復過程の活性化エネルギ

ーを決定する方法として，クロスカッ

ト法がある［128］．等温焼鈍過程におい

て複数の回復段階が存在する場合，そ

れぞれを単一活性化過程として分離で

きるならばクロスカット法を適用でき

る。この時欠陥濃度の変化の速度は次

のように表せる。

n

no

n

T3　　T2

T3＞T2＞T1

T

　　　　tlt2　t3

　　　　　　　Time　l　arbitrary　unit

図3，2．4等温焼鈍曲線に対するクロスカット法の

　　　　適用概念図．

4・励一一F（・）K≡一F（・）κ。exp←E／切 （3－2－1）

ここで，η：欠陥濃度，F（刀）：ηの関数，1（：速度定数，　exp（一E擁7）：ボルツマン因子，　E：活性

化エネルギーである．等温焼鈍結果は図3．2．4のようになると考えられ，式（3。2．1）は，

一穐論一鞠唾鋼 （3－2－2）

と表せる．図3。2．4のように，ある濃度η1のとき時間軸に平行な直線を引くと，温度恥

乃，73の曲線とそれぞれ時間’1，’2，’3で交点を持つ．この時，
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’・xp（一猟7）＝C （3－2－3）

と書くことが出来るので，

⊥
ろ

⊥
η

二
ん

　
＝⊥

ら
h （3－2－4）

という関係が成り立ち，それぞれの温度について同様に考えると，

1・（ち）一1・C＋E／砿 （3－2－5）

となり，’，の自然対数が℃に対して傾きE／たを持つ直線となり，この傾きから対応する回復

過程における活性化エネルギーを評価できる．

3．3実験結果

3。3。1引張試験

　JMTRで220℃照射（94M－15u）したMod．　JLF－1／LsMとMod．　JLF－1／LsM／Niの引張試験によ

って得られた応カー歪曲線を図3．3．1に示す．引張特性は，0．15dpa（図3．2．1中③）とい

う低い照射量でさえ，大きな変化を示し，降伏応力の上昇と伸びの減少が見られた．図3．3．1

には，〈170℃，〈0．15dpaの照射をした試料（図3．2．1中④）に関しても示した．　Ni非添加

鋼であるMod．　JLF－1／LsMでは，220℃照射材との違いが見られなかったのに対し，　Ni添加鋼

であるMod．　JLF－1／LsM／Niでは，降伏応力の顕著な増大が見られた．

　ATR270℃照射したMod。　JLF－1／LSM，　Mod．　JLF－1／LSM／Niに対する室温での引張試験によっ

て得られた応カー歪曲線を図3．3．2に示す．ここでも，Ni添加鋼であるMod．　JLF－1／LsM／Ni

はMod．　JLF－1／LSMに比べ，顕著な照射硬化を示している。図3．3．3に，　Mod．　JLF－1／LSM，

Mod。　JLF－1／LsM／Ni，　JLM－1について，非照射材と270℃照射材における降伏応力の試験温度

依存性を示す．試験温度の上昇によって，各試料とも降伏応力の低下が見られた．各試験

温度における降伏応力変化量を図3．3．4に示す．Mod．　JLF－1／LsM／NiはMod．　JLF－1／LsMに比

べ，約2倍の硬化量を示した．また，B添加鋼であるJLM－1もMod．　JLF－1／LSM／Niに次ぐ硬

化を示し，試験温度の上昇による硬化量の低下は他の鋼種よりも少なかった．

　図3．3．5に，JMTR，　ATR照射した低放射化フェライト鋼における照射硬化の照射量依存性

を示す．Ni非添加鋼に関しては，　Abeらの9Cr－1W，3W鋼における照射量依存性［44］と同様

の傾向が見られるが，Ni添加鋼であるMod．　JLF－1／LSM／NiのJMTR80℃照射材とAT翠270QC照

射材に関しては，他の照射材よりも高い照射量依存性を示している．
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3。3．2シヤルピー衝撃試験

　ATRにおいて，270℃，348℃照射したMod．　JLF－1／LSM／NiとJLF－1のシャルピー衝撃試験

を行った．図3．3．6に，非照射材とATR照射材における延性脆陛遷移曲線を示す．いずれ

の鋼種も，照射によるUSEの低下，　DBTTの上昇が見られた．表3．3」にそれぞれの解析結

果を示す．348℃照射材においては，両鋼種の間に△DBTTの顕著な差は見られなかった。し

かし，278℃照射したMod．　JLF－1／LSM／Niの△DBTTは，　JLF－1の約2倍の値を示した・
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　150　　　　　　200　　　　　　250　　　　　　　300　　　　　　　350　　　　　　400

　　　　　　　Test　Temperature／K

非照射材とATR照射材における延性脆性遷移曲線
△；JLF－1（非照射），　▲；Mod。　JLF－1／LsM／Ni（非照射）

□；JLF4（270℃照射），■；Mod．　JLF－1／LsM／Ni（270℃照射）

0；JLF－1（348℃照射），●；Mod。　JLF－1／LSM／Ni（348℃照射）

表3．3。1シャルピー衝撃試験によって得られたUSEとDBTT

JLF－1 Mod．JLF－11LsMINi

USE DBTT ∠DBTT USE DBTτ ∠DBTT

Unirr． 0．95 166 ■ 0．92 177 ■

348℃ 0．86 210 44 0．82 202 25

270℃ 0．75 232 66 072 298 121
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　この時の破壊様式を確認するために，SEMを用いて下面観察を行った．270℃照射した

JLF－1，　Mod．　JLF－1／LsM／Niについて，脆性域，延性域温度で試験した材料の破面観察結果を

図3．3．7に示す．いずれの鋼種でも，脆性域ではへき開破壊様式を示し，粒界割れは全く

観察されなかった。

図3，3．7ATR270℃照射したJLF－1，　Mod．　JLF－1／LsM／Niの延性域，脆性域における破面観察結果．

3．3，3TEM観察

　TEMを用いた微細組織観察によると，　JMTR照射材に関しては顕著な変化は見られなかっ

た．一方，ATR照射材に関しては，図3．3．8に示すようにブラック・ドットと転位ループの

形成が見られた．撮影条件はgニ110である．ATR270℃照射したMod．　JLF－1／LSMで観察され

た転位ループのバーガース・ベクトルを調べるために，gベクトルを変えて撮影した結果を

図3．3．9に示す．bcc金属における転位ループは，　bニa／2〈111＞およびb＝a〈100＞の2種類が

存在することが知られている［129］，表3．3．2に示すコントラストの消滅条件から判断する

と，これらの試料には両種の転位ループが混在する事がわかった．
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表3。3，2　転位ループのコントラスト消滅条件と転位密度測定法

　bX P11111111111111
　塾　　　　　　1
P0010101001

200 　l　　　　　　l　　　　　　l

n　lO　；O　；O
　l　　　　　　l

nl×　1×
110 　l　　　　　　l　　　　　　l

n　IO　I　×　1　×　l　　　　　　I　　　　　　l
　l　　　　　　l
n　I　O　I　x　l　　　　　　l

110 　　l　　　　　　l@I　　　　　　l　　　　　　l~　1　×　1　0　10　1　　　　　　1　　　　　　1 　l　　　　　　ln　I　O　I　×　量　　　　　　1

　　　　　　　　　　　（）：Visible　　×二lnvisible

〔　g＝200　　　　d11歪＋（113）dloo＝a

　g＝110　　　　（1／2）d111＋（213）dloo＝b

　b＝a＜100＞loop　density：　　　　　dloo＝2b－a

　b＝a／2＜111＞loop　density：　　　　　d111＝（213）（2a－b）
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図3，3．10ATR照射したMod．　JLH／LSM，　Mod．　JLF－1／LSM／Niにおけるブラック・ドット，

　　　　転位ループのサイズ分布，a）270℃，2，2dpa，　b）348℃，3．8dpa．

　図3．3．10．に，ATR照射したMod．　JLF－1／LSM，　Mod・JLF－1／LSM／Niにおけるブラック●ドッ

ト，転位ループのサイズ分布の計測結果を示す．270℃照射材における損傷組織は，348QC

照射材よりも微細かつ高密度であり，特にMod。　JLF－1／LsM／Niにおいてその傾向が強かった．

また，いずれの照射温度においても，Ni添加鋼であるMod．　JLF－1／LsM／Niは非添加鋼の

Mod．　JLF－1／LSMよりも微細かつ高密度な損傷組織が形成されたことが分かった．
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3。3．4陽電子寿命測定

　JMTR220℃照射したMod．　JLF－1／LSMとMod．　JFレ1／LSM／Niにおけるマイクロボイドの挙動

を調べるために，陽電子寿命測定を行った．図3．3．11に示すスペクトルからわかるように，

照射によって長寿命成分が出現した．図3．3．12に，陽電子寿命測定の2成分解析結果を示

す．横軸に照射量（dpa），縦軸はそれぞれ寿命値（lifetime）と強度（intensity）を示す．

それぞれの誤差は，シンボルの大きさ内に収まっていた．非照射試料は120～140ps程度の

寿命を示し，純鉄におけるマトリックスにおける消滅寿命（110ps）よりも若干長い．これ

は，図2．4．5から，マルチンサイト組織中に多量に含まれる転位が影響しているためと考

えられる［130］．Mod．　JLF－1／LSMにおいては，0．01dpaの照射によって約350psの寿命を持

つ長寿命成分が出現し，その後，照射量の増加と共に寿命値は増加し，0．15dpaでは約470ps

に達した．強度に関しては，照射量の増加により若干減少傾向にあったが，その差は10％

程度内でほぼ一定であった．一方，Mod．　JFL－1／LSM／Niに関しては，0．01dpaの照射により

約470psの寿命値を示し，その後約500psにまで上昇した．また，強度に関しても，0．01dpa

で5％だったものが，0．048dpaで17％にまで上昇し，その後0．15dpaでは変化が見られな

かった．図中には，〈170℃照射の結果も合わせて示した．しかし，いずれの鋼種において

も，220℃照射材との顕著な違いは見られなかった．
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3．3．5照射後焼鈍試験

　JMTR〈1700C照射したMod．　JFL－1／LSM／Ni

における顕著な照射硬化の回復過程を調べ

るために，ビッカース硬さの等時焼鈍回復

実験を行った．対照試験として，同照射に

おけるMod．　JFL－1／LSMと，220℃，0．15dpa

照射したMod，　JFL－1／LsM／Niについても調

べた．図3．3．13に結果をまとめて示す．

220℃照射したMod．　JFL－1／LsM／Niにおいて，

照射硬化の回復ステージは，350～400℃で

見られた．一方，〈170℃照射した

Mod．　JFL－1／LsM／Niの照射硬化は，170～

250℃，250～450℃の2段階の回復ステージ

を示した．これに対し，〈170℃照射した

Mod．　JFL－1／LSMに関しては，高温側の250

～450QCの回復ステージが見られるのみで

あった．
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図3．3．12　JMTR220℃照射したMod．　JLF－1／LSM，

　　　　Mod．　JLF－1／LsM／Niにおける陽電子消滅

　　　　寿命の照射量依存性．〈170℃照射の結

　　　　果もあわせて示す．
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図3．3，13　JMTR〈1700C照射したMod。　JFL－1／LSM／Ni，　Mod．　JFL－

　　　　1／LsM／NiとJMTR220℃照射したMod。　JFL－1／LsM／Ni

　　　　における照射硬化の等時焼鈍回復挙動．
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　〈170℃照射したMod．　JFL－1／LSM／Niで見られた2段階の回復挙動を調べるために，より低

温の80℃照射したMod．　JFL－1／LSM／Niについて等温焼鈍実験を行った．図3・3・14は，170，

190，220，250，300，340，400℃の各温度での焼鈍時間に対するビッカース硬さの変化を

示している．焼鈍温度が300℃以上の場合には，硬さは短時間のうちに非照射材の値に漸近

しているのに対し，220，250℃では，HV300

程度で硬さが一定になる領域が見られ，2

段階の回復挙動を示した．また，170，

190℃における硬さの回復：は，約104min

の焼鈍によってもHV300程度までの回復

しか見られなかった．これらの結果を高

温側と低温側のステージに分け，高温側

ステージについてはHV300を1，非照射

材の硬さを0として規格化した硬さを表

示したものが図3．3．15（a）である．同様

に，低温側ステージに対しては，照射後

の硬さを1，HV300を0として規格化した

ものが図3．3．15（b）である．
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図3。3．15　JMTR80℃照射したMod．　JLF－1／LsM／Niにおける規格化したビッカース硬さ

　　　　　変化の等温焼鈍回復挙動．a）高温側（短時間側）ステージ，　b）低温側

　　　　　　（長時間側）ステージ．

　これらの結果をもとに，クロスカット法を用いてアレニウス・プロットを行ったのが図

3．3．16である．白丸印に関しては，回復が急速であったため有効なデータとして扱えない

と判断し，活性化エネルギーの評価からは除外した．この図における直線の傾きから，低

温側回復ステージの活性化エネルギーは0．93eV，高温側回復ステージの活性化エネルギー
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は1．4eVともとめることができた，

　〈170℃照射したMod．　JLF－1／LSMと80℃照射したMod．　JLF－1／LSM／Niにおける陽電子寿命の

等時焼鈍回復挙動を図3．3．17に示す。いずれの試料においても，マイクロボイドの回復温

度は300～350QCでありNi添加による効果は見られなかった．
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3．4考察

3。4。1低放射化マルチンサイト鋼の照射硬化機構

3．4．1．1　照射硬化の照射量依存性

　ここでは，照射硬化の照射量依存性について，微細組織変化の観点から議論する．

Appendix　Bで示すように，オロワン・モデルによれば，転位の運動に対する密度1＞，サイ

ズ4の障害物による硬化量は働12に比例する．よって，照射硬化因子となる照射誘起点欠

陥集合体が全てオロワン障害物として働く場合には，その密度とサイズを評価すれば，硬

化量の見積もりが可能となる。

　Zinkleは，核分裂もしくは14MeV核融合中性子照射したfcc金属について，低照射量域

での点欠陥集合体密度と硬化量の再評価を行った［131］。電気抵抗率測定やTEM観察による

と，格子間原子が移動可能な温度での電子線照射によって生じた残存欠陥集合体密度と照

射量の関係として，

N㏄6φが2 （3－4－1）

を示した（φ：損傷速度，’：照射時間）．また，25℃で中性子照射した純銅におけるTEMで

観察可能な欠陥の全密度は，5×1020n／m2程度までは照射量に比例し，それ以上の照射量で

少なくとも1×1022n／m2までは照射量の1／2乗に比例することが示された．

　100～400Kの照射温度において，銅やオーステナイト鋼などのfcc金属における照射硬化

の照射量依存性は，

∠（ろ㏄6φo〃 （3－4－2）

とすると，η；1／2，1／3，1／4が提案されていた．しかし，前述したように欠陥密度が照射

量の1／2乗に比例することと，欠陥サイズが照射量に依存しなかったことを考慮すると，η

＝1／4とするのが妥当であるとZinkleは再評価した．ただし，比較的高照射量（＞1022　n／m2）

になるとη＝1／4から外れてくる．

　Kiritaniは，カスケード損傷下における空孔集合体（V－cluster）密度の照射量依存性に

ついて更に詳細な考察を行い，図3。4．1のようにまとめた［132－135］．V－cluster密度の照

射量依存性には，以下のようなステージが存在すると説明している．

　ステージ1：最も低い照射量域であるステージ1では，V－cluster密度は照射量の2乗に

比例して増加する。空孔が動けない低温での照射の極めて初期に現れ，カスケードによっ

て形成した高濃度の空孔から，近接位置で生じたカスケードの助けを借りて，可視の
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V－cluster体が形成すると理解されてい

る。

　ステージIL　V－cluster密度が照射量

に比例する領域であり，自由に移動する

格子間原子との反応による影響が避け

られる場合に生じる．このような条件は，

中性子や重イオンによる薄膜への照射

の際に生じる．

　ステージII’：ステージIIと同様に

照射量に比例してV－cluster密度が上昇

するが，ステージIIよりも密度が低い

レベルにある．これは，格子間原子集合

体（1－cluster）が形成し，一部は自由

な格子間原子となって連続的に
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カスケード損傷下における空回集合体
（V－cluster）密度の照射量依存性

V－clusterを消滅させることが可能になるような低いシンク強度の場合に相当する．

　ステージIII：V－cluster密度は照射量の1／2乗に比例して増加する．これは，シンク強

度が低く，かつ，1－clusterの形成が無い場合に生じ，よく焼鈍した試料に対して高温照射

した場合に典型的である．自由に移動する格子間原子は，シンクとV－clusterに吸収され，

V－clusterの集積を遅らせる．

　ステージIV：V－cluster密度はあるレベルに飽和していく．このステージでは，自由に

移動する点欠陥がシンクで消滅する場合に，カスケードによって形成された欠陥と，すで

に存在している高密度の欠陥との重ね合わせが生じる．中性子や重イオンにより照射した

薄膜の試料表面に極めて近い領域が，このケースに相当する．

　ただし，これらのステージは，試料や照射条件によって存在しないものもある。

　一方，fcc金属における1－clusterの形成挙動については，　Yoshidaらが次のように報告

している．90，290QCで核分裂もしくは核融合中性子照射した316SSにおいて，格子間原子

型転位ループ（1－loop）と考えられる微細な（平均1nm）欠陥集合体が観察され，オロワン・

モデルにおける強度因子αを0．2とすることで，照射硬化をよく説明することが出来た．ま

た，1－loop密度は，おおよそ照射量の1／2乗に従って増加した．

　フェライト系鉄鋼材料における照射硬化・脆化の研究は，軽水炉圧力容器鋼に対して議

論されている．軽水炉環境における高速中性子照射量は0．1dpa程度であり，100dpaにも及

ぶ核融合炉構造材料と比較して極めて少ない．しかしながら，これらの研究で得られた知

見は，低放射化マルチンサイト鋼の照射脆化・硬化挙動の理解においても有用であると考

えられる．Fisherらによる圧力容器鋼の照射硬化に関する総説によると，照射硬化量は，

照射量の1／2乗もしくは1／3乗に従って増加することが示されている［136］．一方，Hienisch

により1／4聖跡も示されている［137］．以上のように，フェライト系鉄鋼材料における照射
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硬化の照射量依存性については，（3－4－2）式において，炉1／2，1／3，1／4が実験結果として

示されているが，照射による微細組織変化との相関をもとに議論された例は少なく，統計

的な評価に留まっている．

　図3．4．2に照射硬化の照射量依存性を両対数グラフとして，本研究による結果に加えて

FFTF／MOTA照射の結果も合わせて示した。低放射化マルチンサイト鋼における照射硬化は，

照射温度220QCから350℃の間で，照射量の1／4乗に従って増加する．同様の照射量依存性

は，Spatigらによる照射温度37，250，350，400℃で，照射量1。75dpaまで590MeVプロト

ン照射したF82H鋼においても観察されている［80］，ただし，この実験におけるヘリウム生

成速度は約100appm／dpaと高く，ヘリウムの影響も考慮しなくてはならない．
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　　　　マルチンサイト鋼における照射硬化の照射量
　　　　依存性。

　　＠囲JLM－1
△　　　○［］Mod．　JLF－1／LSM

▲▼●■　Mod．　JLF－1／LSM／N　i

8111謂ll｝F…

　低放射化マルチンサイト鋼において照射誘起欠陥がTEM観察可能になるのが数dpa以上

であることを考慮すれば，低照射領域では欠陥の成長は無視できる程度だと考えられるた

め，fcc金属における結果を考慮すると，低放射化マルチンサイト鋼における照射硬化因子

の密度も照射量の1／2乗に比例することが類推される．仮に，低放射化フェライト鋼の照

射硬化因子として主要なものがV－cluster（マイクロボイド）であるならば，本研究で得ら

れた結果はKiritaniによるところのステージIIIに相当することになるが，これに関して

は3．4．1．3において再検討する．

3．4．1．2　照射硬化の試験温度依存性
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　AbeらはJMTRを用いて300℃，0．11dpa照射した9Cr－1V－0．1C鋼（フェライト／マルチン

サイト2相）における照射硬化量の試験温度依存性について調べている［43，44，121コ．彼ら

は，照射硬化の原因となる運動転位に対する照射誘起障害物を，試験温度一200～200℃の範

囲において熱的成分と非熱的成分に分け，照射硬化量∠σンは，前者による硬化量を∠σ，ヵ，後

者による硬化量を∠σ謡，として，

∠砺＝∠σ酌＋」％
（3－4－3）

と示した．この時，試験温度が室温付近での主要な照射硬化成分は∠σ諭であり，試験温度

約120℃以上での∠σ、ヵは，ほぼ消失する．彼らは，∠σ諭の原因となる因子をTEM観察不可

能な微小転位ループ（空誉型）とし，」σ薇の原因となる因子を微小点欠陥集合体もしくは点

欠陥一溶質原子複合体としている．

一方，Spatigらによると，活性化体積（Appendix　B参照）に対する590MeVプロトン照

射の影響は見られず，照射硬化の試験温度依存性に対して影響を及ぼしていないという研

究結果を報告しているが，非照射材に対する測定数が少ないため明確な判断は避けられて

いる［80］．また，Shibaらは，　JMTRを用いて250－265℃，0．8dpa照射したF82H鋼における

降伏応力の試験温度依存性を詳細に調べている［50］。それによると，非難添書と照射材に

おける降伏応力は，室温から400℃の間で同一の試験温度依存性をもっている．

　本研究においては，ATR270℃照射材に対して室温と270QCでの引張試験をそれぞれ行った．

結果として，特にMod．　JLF－1／LsM／Niにおいて試験温度の上昇により照射硬化量の減少が見

られた，しかし，Abeらの研究を参考にすれば，270℃における熱的応力は無視できる程度

であるため，本研究における照射硬化量の減少は，非熱的応力に関係した運動転位の照射

誘起障害物が引張試験前の270℃焼鈍によって消失したと考えることが妥当である。

　本研究をはじめとする通常の引張試験は，室温もしくは照射温度で行われることが多い。

このような条件下では，低放射化マルチンサイト鋼における照射硬化は概ね応力の非熱的

成分に支配されると考えて良いだろう。すなわち，室温以上の照射硬化量の評価において，

運動転位に対する固着因子を考える必要はないと言える．同様に，CISH機構…において述べ

られている運動転位周辺への照射誘起自己格子間原子型ループによる固着も生じていない

と考えられる．なぜならば，マルチンサイト鋼は非常に高密度の転位を含んでおり，全て

の運動転位を固着するには極めて高い照射量を必要とするであろう．また，鋼中に含まれ

ている炭素などの合金元素によって，微小な可動転位ループが固着され，運動転位への集

積を妨げることも考えられる．

3．4．1．3　マイクロボイドによる硬化

前述したように，Abeらは低放射化フェライト湖中の非熱的硬化因子として，カスケード
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により直接形成される空孔型転位ループを取り上げた．しかし，中性子照射したbcc鉄に

おいて空孔型転位ループが観察された例は無く，低放射化マルチンサイト鋼においても同

様である．ただし，40K以下の低温で自己イオン照射したbcc鉄中においては，高照射量域

で空孔型転位ループの形成が確認されている［138］．Kapinosらは，純鉄において空字型転

位ループが形成される条件として，サブカスケードの重なりが起こる重イオン照射や，低

温かつ高照射量といった照射条件を挙げている［139］．彼らの行った分子動力学（MD；

Molecular　Dynamics）計算によると，　bcc鉄において空孔型転位ループの形成確率が極めて

低い理由として，カスケードによって生じた欠乏領域（depleted　zone）において，大きな

V－clusterが存在しない場合と存在する場合の空孔どうしの結合エネルギーに大きな違い

が無いためとしている．一方で金属中のカスケード損傷について，近年のコンピューター

演算処理能力の大幅な向上によって，より大きな結晶，より大きなPKAエネルギーでのMD

計算が可能になっている．Phythianらによるbcc鉄に対するカスケード・シミュレーショ

ンによると，bcc鉄ではカスケードによって直接形成される空二型欠陥集合体は無視できる

程度である［140］．実験的にも，77Kで中性子照射した高純度鉄（＜5appm　C）の陽電子寿

命測定によって観測された長寿命成分は200ps程度であり，2重もしくは3重空孔の形成を

示唆しているのみである［141］．それに対して，低温で中性子照射した鉄町モデル合金やフ

ェライト鋼において，より長寿命を持つマイクロボイドの形成が確認されているため［142］，

合金元素（不純物元素）やより高いPKAエネルギー成分による効果が生じている可能性が

ある．

　以上の結果より，Abeらが照射硬化の非熱的成分として提案した空孔型転位ループの形成

は極めて考えにくいことが分かる。本研究においても，Visibleな空孔型転位ループの形成

は確認されず，空判型点欠陥集合体としてはマイクロボイドの形成のみが確認された．こ

れらのマイクロボイドがカスケードにより直接形成されたのか，それともその後の拡散過

程で形成されたのかは，照射温度が空孔移動可能な温度（stage　III）以上であったために

判別できない．しかし，マイクロボイドによって照射硬化がどれだけ生じるのかを検討す

ることは有意義である．

　陽電子寿命により検出されたマイクロボイドのサイズは寿命値から直接的に評価するこ

とが可能であるが，欠陥密度については陽電子の捕獲模型を用いて理論的に評価する［98］．

マイクロボイドの密度Cレは，

Cr＝ψ
（3－4－4）

と与えられる。ここで，κは式（2－4－17）で示した捕獲速度である．μは比捕獲速度と呼ばれ，

体積捕獲模型では，

μ＝2＞配μ1グ
（3－4－5）
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と与えられる．ここで，飾はマイクロボイド中に含まれる空孔の数である．また，μ〃は単

空軍に対する比捕獲速度であり，全ての金属中で1014～1015s－1程度であると言われている。

bcc鉄においては，μノ「＝1．1±0．2×1015　s－1という値が実験的に求められている［143］，し

かし，図2．4．2で示したように，空孔数が10個程度以上では表面捕獲の影響のために，式

（3－4－5）は成立しなくなる．よって，鉄において（3－4－5）式が適用できる範囲は，図2．4。4

から判断すると，空孔数15個程度，寿命値400ps程度までである。これ以上の大きさのマ

イクロボイドに対する比捕獲速度は，マイクロボイド半径R7に対して，πR〆（伝搬模型）

や4πRレ｛）一（拡散模型）の変化をすると考えられている［99］。以上の知見を元に，図3．3。12

に示した220℃照射したMod．　JLF－1／LSMとMod．　JLF－1／LSM／Niの陽電子寿命測定結果からマ

イクロボイドの半径と密度を計算した結果を図3．4．3に示す．Mod。　JLF－1／LSMでは，照射量

の増加と共にサイズは増加し密度は減少しているが，Mod。　JLF－1／LsM／Niでは，照射量の増

加と共に密度は増加傾向にあるが，サイズはほぼ変わらなかった．これらの結果から，オ

ロワンの式における強度因子αを0．2とすると，マイクロボイドによる硬化量は図3．4．4の

ように見積もられる．何れの鋼種，照射量においてもマイクロボイドによる硬化は少なく，

比較的低照射量で飽和している様子が伺える。
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3．4．1．4　　焼鈍回復挙動

　照射後焼鈍の結果によると，陽電子寿命測定からマイクロボイドの分解温度（stage　V）

は300～350QCであることがわかった．しかし，照射硬化の顕著な回復が生じる温度は350

～400℃であることを考えると，マイクロボイドが直接的にオロワン障害物として照射硬化
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に寄与している割合は小さいことが考えられる。表3．4．1に，純鉄，フェライト系モデル

合金，フェライト系鉄鋼材料に関する空孔と格子間原子の移動エネルギーを示す．JMTR80℃

照射したMod．　JLF－1／LSM／Niの高温側の回復ステージに対応する活性化エネルギーが1・4eV

であったことを考慮すると，照射硬化の回復には空孔の移動が寄与している可能性がある．

よって，照射硬化因子として1－clusterを考えると，照射硬化の回復過程は空孔の流入に

よる1－clusterの消失によって生じる二次反応に起因することが予測される．

表3．4．1鉄鋼材料における点欠陥挙動の活性化エネルギー

材料 EmV EfV EmI 参考文献

Fe

JFMS

Fe

FeヨOCr

Fe－10Cr－INi

0。8

1。15

0。55

0。96

1。6

1。6

0．26

0．9

0．23

0．35

0．8－0。9

　［144］

　［144］

　［145］

［146，147］

［146，147］

EmV：空孔の移動エネルギー，　EfV：空孔の形成エネルギー

Eml　l自己格子問原子の移動エネルギー

3。4．1．5　1－cluster硬化モデル

　これまでの議論によって，V－cluster（マイクロボイド）の照射硬化への寄与は小さく，

1－clusterが低放射化マルチンサイト鋼における主要な硬化因子である可能性を指摘した．

ここで，1℃lusterの挙動を評価するために，先述したKiritaniによるV－cluster密度の

照射量依存性の解釈を，1－clusterに対して適用する．1－clusterの集積速度姻〃4’は，カ

スケードにより直接形成される速度をP，自由二二の吸収による消失をオとすると，以下の

式で表される．

滅v〃4’＝P一円
（3－4－6）

自由空孔に対する永久シンク効率を！鎚（8：シンク密度），存在している1－clusterのシン

ク効率をα21Wとすると，自由片町はそれぞれに分配されるので，1℃lusterの消滅速度オ

は，

　　　　α2／V，
．4＝P

（3－4－7）

α22＞1＋β23
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と表される．照射のごく初期では，α2P’＜＜凸8であり，1－clusterの集積は，

2w＝P’
（3－4－8）

と示され，ステージIIに相当する．その後照射量が増加し，α2乃＞＞β～8となると，

　〔2劉η （3－4－9）

となり，ステージII1に相当する．　V－clusterが形成する場合には，自由空孔のシンクであ

る3は一定ではなく，照射時間とともに増加するようになる．永久シンクで消失する量が

無視出来る時，V℃！usterを形成する空孔の量は存在する密度魏の1－clusterに含まれる

格子間原子と等しい．この場合，V－clusterの量は／W’にほぼ比例し，空孔に対するシンク

効率も！ゐ1Wと示すことが出来る。永久シンクに対して，　V－clusterが充分強いシンク効率を

持つ場合，式における永久シンクの項凸3を角！W’に置き換えられ，

　　　β3
　　　　　P’八㌃ニ

　　α2＋β3

（3－4－10）

と表せる．これは，ステージIII’に相当する．

　上述のモデルで問題となるのは，格子間原子は空孔よりも低い温度で動くことが可能で

あり，カスケードから直接形成される1－cluster以外に，自由格子間原子どうしの合体に

よる1－clusterの形成を考慮しなくてはならない点である．この点は，ここで議論するに

は複雑な問題となるので，第7章に譲る．

　また，CISH機構の前提となる微小1－loopの一次元glide運動が生じるような状況では，

上記の議論は成立しない．しかし前述したように，図3．3．8で示したTEM観察結果による

と，visibleな転位ループが運動転位近傍に偏って分布している様子は見られず，マトリッ

クス中に均一に存在していたため，マルチンサイト鋼中においては，多量の炭素などの合

金元素によって可動転位ループが固着され，実質的に転位ループは動けない可能性が高い。

よって，高純度鉄の場合とは異なり，低放射化マルチンサイト鋼における照射誘起1－loop

は運動転位の固着因子ではなく，オロワン障害物として機能していると考えられる。

　以上のように，本研究やその他の研究で得られた照射硬化の照射量依存性を説明するに

は，照射硬化因子として従来言われてきたV－clusterのみならず，1－clusterによっても可

能である．
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3。4．2照射硬化・脆化に及ぼすNi添加の効果

3．4，2．1　微細組織と強度特性の相関に及ぼすNi添加効果

　JMTR〈170℃照射したMod．　JLF－1／LsM／Niにおける陽電子寿命は，　Mod。　JLH／LsMとの相違

が見られなかったため，Ni添加による照射硬化の促進はマイクロボイド形成挙動によるも

のでは無いと考えられる．

韓馨

’鐙奪

TEM

2700C，2．2dpa

・、卜rensil。　T。、ts

　　＼＼＼
　　　　　　　　　＼□

0 50 100 150 200 250 300

　　　　　　　　　lncrease　in　Yield　Stress，△σy　1　MPa

図3．4．5ATR2700C照射したMod．　JLF－1／LsMとMod．　JLF－1／LsM／Niに対する

　　　　微細組織からの照射硬化量の評価。

　一方，格子間原子型転位ループの形成が確認されたATR照射材に関しては，図3．3。10に

示した欠陥密度と平均サイズをオロワンの式に適用して，照射硬化量の見積もりを図3。4。5

のように行った．強度因子αは。．2を採用した．Niを含まないMod．　JLF－1／LsMでは，引張試

験の結果と微細組織からの評価はよく一致したが，Ni添加鋼であるMod．　JLF－1／LsM／Niでは

微細組織から評価した硬化量では引張試験の結果を説明することができなかった．図3。3．8

に示した270℃照射したMod．　JLF－1／LsM／NiのTEM写真から判断すると，観察された格子問

原子型ループやブラック・ドットはMod．　JLF－1／LSMと比較して非常に微細であり，TEMでは

観察できないサイズの欠陥の存在が予測される．Ni添加が格子間原子型ループを微細化す

る原因として，Niと自己格子問原子の相互作用による自己格子間原子の移動度の低下が考

えられる．Yoshidaらは，超高圧電子顕微鏡（HVEM）を用いた電子線照射による損傷組織発

達過程のその場観察を行った［146，147］．それによると，表3．4．1に示したように，Fe－10Cr

モデル合金に対する1％Ni添加は，自己格子間原子の実効移動エネルギーを0．35eVから約

0．9eVまでに上昇させている．この原因として，転位ループ周辺にNi原子が濃縮している

ことから，Niが自己格子間原子との混合ダンベルを形成し，自己格子間原子の実効移動工
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ネルギーを上昇させることにより，転位ループの形成挙動をFe－10Cr合金に比べて約100℃

上昇させている．このような挙動は本研究においても，270℃照射したMod・JLF－1／LSMと

348℃照射したMod．　JLF－1／LSM／Niにおける損傷組織が良く似ていることからも伺える．以

上の考察から，Ni添加による照射硬化そして脆化の促進は，　Niと自己格子間原子との混合

ダンベルの形成による格子間原子型転位ループの微細・高密度化によるものと考えられる．

　また，Niを含まない鋼種においては照射温度220－350QCにおいて，照射量の1／4乗に従

って降伏応力の上昇が見られたのに対し，Mod．　JLF－1／LsM／Niにおける照射硬化は，　Niを含

まない三種とは異なる照射量依存性を示した．そのことが明確に理解されるのは，JMTR80℃

照射したMod．　JLF－1／LsM／Niにおいてであり，照射量の1／2乗に従って降伏応力の顕著な上

昇が見られた．これは，1－cluster密度の照射量依存性におけるステージIIもしくはII’

に対応すると考えられる．すなわち，混合ダンベルの形成により自己格子問原子の移動度

が減少したため，1－cluster密度はカスケードにより直接形成される量に比例することにな

り，照射量に対して単純に比例して増加することになると考えられる．

　以上の議論では点欠陥挙動に及ぼすNi添加効果についてのみ言及したが，　Ni添加による

微細な照射誘起析出物の形成が生じている可能性もある。Gellesらは，1．5％の59Ni，60Ni，

天然Niをそれぞれ添加したFe－12Cr合金に関して，　HFIRを用いて300，400，500，600℃

にて約7dpaの照射を行った［148，149］．この時のヘリウム生成量は，　Ni同位体の種類に応

じて2～90appmであった．シェア・パンチ試験によると，75appmまでのヘリウムは，実効

せん断降伏応力や最大せん断強度にほとんど影響を与えなかった（すなわち同位体の違い

による硬化量の差が見られなかった）．また，Fe－12Cr合金では，照射温度300℃と400℃の

試料間に照射硬化量の違いがほとんど見られなかったが，Fe－12Cr－1．5Ni合金の強度は照射

温度に大きな影響を受けており，300QC照射材の方が400℃照射材よりも顕著な硬化を示し

ている．微細組織観察によると，400℃照射したNi添加合金では析出が確認されており，

亜粒界上でその傾向が顕著であった．300QC照射材では析出は確認されていないが，おそら

く析出物が微細なためであるとしている。

　本研究では，Niの析出を確認することは出来なかったが，　Ni添加鋼における強度の照射

温度依存性はGellesらの結果と大筋で一致している．図3。4．5で示した微細組織からの硬

化量の見積もりでは，Ni添加鋼において引張試験結果との一致が良くなかった。この原因

として，Ni添加による損傷組織の微細化を先に取り上げたが，　TEMで観察できなかった硬

化因子がNi析出物であることは否定できない．しかし，点欠陥挙動に対するNi添加の効

果を考えれば，損傷初期過程ではNiと自己格子間原子の混合ダンベルの集積を考えたほう

が自然であり，この過程が進んでいくとNiの析出に繋がるかもしれない．

　以上のようにフェライト鋼へのNi添加は，照射後組織に顕著な影響を与える。それ故，

照射硬化・脆化挙動も非添加鋼のそれとは異なり，ヘリウム効果を調べることには相応し

くない。
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3．4．2．2　従来の研究の再検討

　上述の議論から，KluehらのNi添加法を用いたヘリウム効果の実験結果を再検討する必

要がある．彼らの研究で観察されたNi添加法によるDBTTの顕著な上昇は比較的高温での

照射で生じているため，本研究によって提案されたNi添加による格子間原子型転位ループ

の微細化による照射硬化の促進を原因とすることは考えにくい。しかし，Kluehらが行った

HFIR照射は，照射温度制御を試料とキャブセル間のガスギャップによって行っており［56］，

照射終了時の低温照射が避けられない方法を用いていた．本研究のJMTR〈170℃照射におい

て，〈0．15dpaという少ない照射量でも顕著な硬化の促進が生じていたことを考慮すると，

照射終了時における低温照射による硬化を否定することはできない．また，オーステナイ　　’ぐ一

ト鋼において報告されているような，粒界へのNiの偏析が生じている可能性もある．この

ような状況では，粒界近傍に偏った分布をしたNiからHeが生成することによって粒界へ

のHeの蓄積を促進し，シャルピー試験後に観察された粒界割れの原因となることも十分考

えられる。

3。5結論

　低放射化9Cr－2Wマルチンサイト鋼における中性子照射効果の照射量・照射温度依存性と

Ni添加の影響を調べた，主な成果は以下のとおりである．

1）低放射化マルチンサイト鋼の照射硬化は，220～350℃の照射温度，照射量約2dpaまで

　の範囲において，照射量の1／4乗に比例して増加する．

2）膿；縦媛㍊礎な照射硬化附麺興となるオ》

3）低放射化マルチンサイト鋼の照射硬化に対するマイクロボイドの寄与は小さい。←

4）低放射化マルチンサイト鋼における主要な照射硬化因子として，格子間原子型転位ルー

　　プを提案した．

5）低放射化マルチンサイト鋼へのNi添加は，格子問原子型転位ループを微細・高密度化

　するため，特に低温照射時において照射硬化・脆化を促進する．

6）今後，低放射化マルチンサイト鋼におけるHe脆化の研究に，　Ni添加法を用いる場合に’

　　は，Fe－Niダンベルの形成を考慮する必要がある，　　　　　　　　　　　　　　／！
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第4章　低放射化マルチンサイト鋼の照射効果に及ぼす

ヘリウムの影響

4．1緒言

　核融合炉環境下で用いられる構造材料にとって，核変換Heによって生じる材料特性の変

化（例えばスエリングや脆化の促進）が，極めて深刻な劣化要因になると懸念されている

が［150］，14MeV中性子による高線量の照射場が存在しないため，核変換Heが機械的性質に

与える影響に関する研究は，核変換He模擬環境下において行われてきた．

　低放射化フェライト鋼におけるヘリウム効果の研究は，近年になって盛んに行われてき

ているが，先行して多くのデータを提示しているのが，米国ORNL（Oak　Ridge　Nati・nal

Laboratory）におけるKluehらによるフェライト系従来鋼のヘリウム脆化に関する研究で

ある［56－63］．第3章で既に述べたように，彼らは2％Ni添加した9Cr－1Mo鋼や12Cr－1Mo

鋼をHFIR照射することによってHe生成を模擬するアイソトープ・テーラリング法を用い

たところ，図3。1．1に示したように，2％Ni添加した9Cr－1Mo鋼は，400℃，40dpaのHFIR

照射により200℃ものDBTTの上昇を示した．この原因として，　Niの核変換により生じた

32appmのHeが粒界上にキャビティを形成し，粒界割れを引き起こしたためであるとの説明

がなされている．Gellesは，これらの結果をHe量に対するDBTTシフト量として，図4．1．1

のようにプロソトし直している［151］．それによると，390－400℃照射においては2appmま

でのHeによりDBTTが急速に上昇し，その後高いヘリウム量までなだらかに上昇している．

一方，Materna－MorrisらによるB添加法を用いた研究によると，　HFR（High　Flux　Reactor）

2500C照射した低放射化7－12Cr1WTa鋼のDBTTシフトは，図4．1．1のようにHe量にほぼ比

例しており，Kluehらの結果と異なる様相を呈している．また，図にはYamamotoらによる

JMTR照射したB添加鋼の結果も併せて示しているが，この場合100appmまでのHeによる脆

化の促進は見られていない［152］．

　このように，低放射化マルチンサイト鋼のHe脆化挙動は，評価手法により異なっており，

統一的な見解が得られていない．また，第3章で示したように，低放射化フェライト鋼へ

のNi添加は照射後組織と強度特性に著しい影響を与えるため，　He脆化の評価には相応しく

ない．

　本章では，そもそもHeの存在により低放射化マルチンサイト鋼の脆化が促進されるのか

どうか，という問題に着目した．そのために，He生成を促進する添加元素を加えることな

く多量のHeを材料中に導入することができるサイクロトロンHe注入法を用いた。加速器
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を用いたHe注入法によるHe脆化研究は，一般にHe注入体積が小さいために，適切に脆化

度を評価することが困難であった．そこで，本研究では微小試験片技術のひとつであるス

モール・パンチ（SP；SmallPunch）試験を用いて延性脆性遷移挙動の評価を行った．また，

Heと点欠陥との相互作用を調べ，　He注入が微細組織発達過程に与える影響について調べた．
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図4，1．lB添加法を用いた低放射化フェライト鋼や，Ni添加法を用いた従来
　　　　鋼におけるDBTTシフト量のHe濃度依存性．括弧の中は照射条件と
　　　　He生成法を記している．（［151，152］をもとに作成）

4．2　実験方法

4．2．1試料

用いた試料はJLM－1である（第2章参照）．照射試料として3㎜φのTEMディスクを用意

した．TRIMコードによると，　Fe中における36MeVのα粒子の飛程は0．23㎜と計算された

ため，試料の厚さは0．22㎜とした。

4．2．2サイクロトロン照射

　用いた加速器は，東北大学サイクロトロン・ラジオアイソトープセンター（CYRIC）に設

置されたAVFサイクロトンである。サイクロトロンについては第2章で説明した．本研究

では，サイクロトロンによって発生した36MeVのα粒子を，エネルギー・ディグレーダー
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を用いて，試料の厚さ方向へ265ステップのHe濃度ピークの重ね合わせによる均一注入照

射を行った。サイクロトロン照射のために作製した試験片ホルダーの形状は，図4．2．1の

ようになっており，10枚の直径3㎜のTEMディスクを，照射面の反対側にインジウムを塗

布し，その上からネジにより一枚ごとに固定した．照射温度の測定は，熱電対を試料近傍

のホルダーに設置して行い，照射中の指示温度は約80℃であった．試料に接着したインジ

ウムの融点は約150℃であるが，注入後に溶融した痕跡が見られなかったため，注入温度は

150℃以下であるということが保証されている．
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図4．2．1Heイオン照射に使用した（a）試験片ホルダーの概略図と，（b）断面図。

　本研究では，He量120appm［42］と580appmの注入実験を行った．表4．2．1に示したそれ

ぞれの注入条件から分かるように，本注入法によるHe生成（注入）速度は，通常の核分裂

炉や核融合炉での条件よりも極めて高いことを言及しておく。

表4．1．1サイクロトンHe注入照射条件

Implanted　Paけicle 36MeV　oし

lmplantation　Tem　erature ＜1500C

lmplanted　Range 0．23mm

Displacement　Dose 0．048dpa 0．226dpa

［mp［antation　Time で0．5hour 72hour

He　Concentration 120appm 580appm

Damage　Rate 1．3×10石dpals 8．7×10－7dpals

He　lmplan重ation　Rate 2．5×103apPm　l　dpa

※JMTR：6．6×10－8　dpa　l　s，0．1　appm　l　dpa

※Fusion　reactorl　3，6x10－7　dpa　l　s，10appm　l　dpa
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4．2．3照射後試験

　SP試験は，東北大学金属材料研究所大洗施設に設置されたINTESCO社製引張試験機を用

いて行った（試料ホルダーを治具で挟み込み圧縮荷重を与えた）．クロスヘッド速度は

0．2㎜／minで，試験温度は全て77K～室温である．冷媒としてイソペンタンを用いた．　SP試

験の詳細は第2章に示した．

　マイクロビッカース硬さ試験は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された

AKASHI社製MVH硬さ試験機を用いて行った．荷重0，2kg，負荷時間15sである．

　TEM観察は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置されたJEOL　JEM－2010Sを用

いて行った．

　陽電子寿命測定は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された装置を用いて

行った．測定温度は室温である．

　照射後焼鈍は，真空（1×10－7torr）中で行った．等時焼鈍における焼鈍時間は30minで

ある。また，一部の試料については，等時焼鈍時のヘリウム脱離挙動について調べた。こ

の時の等時焼鈍時間は15minであり，その間のヘリウム分圧を四重極質量分析計によって

計測した．

4．3　実験結果

4．3．1SP試、験

　He注入したJLM－1鋼のSP試験による延性脆性遷移曲線を図4．3．1に示す．　He注入量の

増加と共に，遷移曲線が高温側ヘシフトしていることが分かる．SP－DBTTの上昇（SP一△DBTT）

は，表4．3．1に示したように，120appm注入材に対して26K，580appm注入材に対して39K

であった．第2章の図2．5．5で示したようにSP－DBTTとシャルピー試験によって得られる

DBTT（CVN－DBTT）の経験的な相関則，

CVN－DBTT（K）＝2．5×SP－DBTT（K）

を用いてSP一△DBTTをCVN一△DBTTに変換すると，120appm注入材に対して65K，580appm注

入材に対して98Kであった．

　580appm注入材に対するSP試験台のSEMを用いた破面観察結果を図4．3．2に示す。延性

遷移曲線において脆陸域である112Kでの試験後の破壊様式は全てへき開破壊であり，粒界

割れは観察されなかった．また，延性域である122Kにおける破壊様式は延性破壊であった．

以上のように，破壊様式と延性脆性遷移挙動の間に良い相関が見られた。
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図4．3．2580appm　He注入材に対するSP試験後の破面観察結果．

4．3．2硬さ試験

　図4．3．3（a）に，120appm，580appm注入した3㎜φTEMディスクにおけるビッカース硬さ

の分布を示す．He注入により，注入領域にわたってほぼ均一な硬化が生じた．図4．3．4（b）

に，注入面とその背面におけるビッカース硬さのHe注入量依存性を示す．　He注入は照射表

80



面からその背面に渡って硬化を引き起こし，注入量に従って硬化量は増加した，
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　　　　（b）照射面とその背面におけるビッカース硬さ平均値のHe濃度依存性．

　図4．3．4に，未照射試料や，JMTR照射試料における低放射化9Crマルチンサイト鋼のビ

ッカース硬さと引張試験による降伏応力との関係を示す．図には第3章の試験で得られた

データをプロットしている．この結果により，

侮（MPa）＝1．54×飾＋213（220＜飾く320）
（4－3－1）

という関係が得られた．よく用いられる経験式である

∠（ろ＝3∠田グ
（4－3－2）

表4、3．1未注入材，He注入材のビッカース硬さとSP－DBTTの
　　　　測定値と，それらから求めた降伏応力値とCVN－DBTT．

HV　　σ1MPa　　SP－DBTT　I　K　　CVN－DBTT／K
　　　y

Unimplanted　　218

120appm　　　285
580appm　　　3葉4

549
652
697

84

107
120

202
267
300
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は良いフィッティングを示さなかった［153］．上式を用いて降伏応力を評価した結果を表

4．3．1に示す．
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400

4．3．3　陽電子寿命測定

　金属中のHeが空孔や空士集合体と強い

相互作用を持ち，He－V複合体を形成するこ

とは良く知られているが，フェライト鋼に

おけるHeの挙動は明確ではない．これま

でに述べてきたように，陽電子寿命測定は

微小な旧習型欠陥の検出に威力を発揮す

る方法である．そこで，本研究においても

低温He注入下での空孔型欠陥挙動を調べ

るために，陽電子寿命測定を行った．

　図4．3．5に，He注入材における陽電子寿

命（τ1，τ、）と強度（1，）の照射量依存性を，

JMTR80℃照射材と比較して示す。　He注入材

における12は，中性子照射材のそれよりも

大きく，また長寿命成分τ2は短かった，
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図4，3．5He注入材と中性子照射材（JMTR80QC）
　　　　における陽電子寿命の照射量依存性．
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4．3．4照射後焼鈍実験

　He注入材における照射硬化の等時焼鈍回復挙動を調べた結果を図4．3．6に示す。同図に

併せて示した220℃中性子照射材と比較して分かるように，He注入材における照射硬化の

回復温度は400℃以上であり，約350℃で回復が始まった中性子照射材よりも高く，600℃

焼鈍後においても回復は完了していない。

　陽電子寿命の等時焼鈍回復挙動を図4．3．7に示す．80℃中性子照射材の結果も併せて示

す．He注入材における長寿命成分の回復：挙動は，350℃で長寿命成分が消失した中性子照射

材に比べて極めて複雑であり，600℃焼鈍によっても長寿命成分は残存していた．
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図4．3。6He注入したJLM－1におけるビッカー
　　　　ス硬さの等時焼鈍回復挙動。

図4．3。7 He注入したJLM－1における陽電子寿命

の等時焼鈍回復挙動。

　注入直後はキャビティ形成が確認されなかったが，6000Cまで焼鈍した試料を薄膜化して

TEM観察を行ったところ，図4．3．8a）のように多数のキャビティが観察された，照射後焼鈍

によって形成したキャビティは主に転位線上やラス境界上に存在していた．図4．3．8a）のよ

うに，キャビティが形成された状態である600℃焼鈍材に対して，77KでのSP試験を行っ

たところ，図4．3．8b－d）のように破壊様式はHe注入まま材と同様にへき開破壊であり，粒

界割れは観察されなかった．
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1

図4。3．8　580appmHe注入したJLM－1の600℃までの等時焼鈍後のa）微細組織と，　b－d）SP試験

　　　　を行った試料の陰面観察結果．

580apP酬e注入したJLM－1を薄膜化し，照

射後焼鈍過程におけるHe放出挙動を調べた

結果を図4．3．9に示す．横軸は焼鈍温度であ

り，縦軸に各焼鈍温度で15分間保持した際の

He分圧を示す．瑞琢，。剛を測定した放出量，

P縣｝，副を測定したバックグラウンドの放出

量とすると，正味のHe放出幽幽は，

堵・脇一k難；悔 （4－3－3）

と与えられる．正味のHe放出量は300℃焼鈍

により上昇した後，450℃までほぼ一定値を示

した，その後，He放出量は増加して，約550℃
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にピークを示した後一時減少したが，700℃以上で再び上昇した．

　この時の，薄膜化した試料を焼鈍の度ごとにTEM観察を行ったところ，図4．3．10のよう

に450℃でキャビティが出現した［156］．
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50㎜

一

図4．3．10580appmHe注入したJLM－1の等時焼鈍による微細組織発達挙動［156］．

4．4　考察

4．4．1ヘリウム注入による機械的特性変化

　低放射化マルチンサイト

鋼の照射硬化の照射量依存

性に及ぼすHeの影響を調べ

るために，He注入による硬

化とJMTR照射による硬化を

比較したのが図4．4．1であ

る．横軸には弾き出し損傷量

の1／4乗，縦軸には照射硬化

量を示した．JMTR照射によ

る硬化は引張試験によって

得られた降伏応力の上昇値

であり，He注入による硬化

は硬さ試験から求めた値で

ある．JMTR照射でのHe生成
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　　　　依存性．弾き出し損傷量の1／4乗に対してプロットし

　　　　た．
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量は10－2appm程度である．第3章で示した照射硬化の照射量に対する1／4乗貝1」は，　He注入

照射の場合にも適用することができた．また，図における直線の傾きは照射温度に依存し

ているが，He注入照射材における直線の傾きは中性子照射温度80℃と220℃の問にあり，

Heによる照射硬化の促進は見られなかった．

　軽水炉圧力容器鋼の照射脆化研究において，△DBTTと△σ，には比例関係が有ることが経験

的に知られている［136］．ここで，図4。4。2に，JMTRやFFTF／MOTA照射した低放射化9Cr－2W

マルチンサイト鋼や従来鋼（9Cr1Mo）における，△DBTTと△σ，の関係を示す［45L照射量

や照射温．度などの照射条件の違いに関わらず，△DBTTと△σ，には概ね比例関係の有ることが

わかる．本研究で得られたヘリウム注入材の△DBTTにおいても，　He量の少ない原子炉照射

材と同様の比例関係を持っており，He注入による脆化の促進は見られなかった．
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図4．4，2JMTR，　FFTF／MOTA，　HFIR照射した9Cr－1Mo鋼や低放射化マルチン

　　　　サイト鋼におけるシャルピー試験から得たDBTTシフト量の照
　　　　射硬化量依存性［45］と，He注入したJLM－1鋼における結果．

　図4．1．1で示した△DBTTのHe濃度依存性に本研究による結果を合わせて示すと，図4．4．3

のようになり，YamamotoらによるB添加法の結果とほぼ一致する傾向を示した．本研究に

おける580appmというHe濃度は，これまでに得られているDBTTシフトの及ぼすHeの影響

に関する研究の中で最も高いにも関わらず，脆化の促進が見られなかったことは特筆すべ

きことである．しかし，照射温度がく150℃であり，他の研究に比べて低いことを言及して

おく．

　以上の結果から，本研究におけるく150QC，580appmまでのHe注入による脆化は，主に照

射損傷による点欠陥集合体の形成によるものであり，Heの存在によって脆化が促進される

ことはなかった．
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4．4．2低放射化マルチンサイト鋼におけるヘリウム・トラッピングサイト

　本研究では，He注入後の試料においてはキャビティの形成は見られなかった．これは，

注入温度が低いためTEMによる観察可能なサイズまで成長しなかったためと考えられる．

そこで，TEM観察よりも微小な空孔型欠陥集合体を検出することが可能な陽電子寿命測定に

よる結果を検討する。第2，3章で示した陽電子の捕獲模型を適用すると，図4．3．6の結果

からサイズ（N7；空孔型欠陥集合体に含まれる空疎の数）と密度（Cのを評価することが

出来る．陽電子寿命測定により検出した空二型欠陥集合体（V－cluster）に含まれる全空孔

量はC認μで与えられ，He／V比（R）は，

R＝CH、／（jv〆Cの＝Cμθ／（κ／μ17）
（4－4－1）

のように与えられる．注入した全てのHeが陽電子寿命測定により検出した空孔型欠陥集合

体に捕獲されだとすると，580appmHe注入材におけるHe／V比は110となる．　He／V比は10

を越えることはないということが，SANSなどの実験結果や［154］，理論計算結果［155］によ

って示されているため，110という値は明らかに過大評価である．このような不一致の原因

として2種類の効果が考えられる．ひとつは，図2．4，6で示したHeの存在による陽電子寿

命の短縮による効果である．Al中で500psの寿命を持つV－clusterは，　He／V比が2になる
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とV－cluster中の電子密度の増加により200psまでに寿命が縮まる．しかし，このような

Heによる寿命短縮効果を考慮しても，今回得られたHe／V比（110）はあまりに大きく，他の

理由を考える必要がある．他の原因として，HeがV℃lusterのみならず他のトラッピング・

サイトにも捕獲されている可能性が指摘される。

　Hasegawaらによるサイクロトロン照射を用いてのHe注入後の9Cr－2W鋼と9Cr1Mo鋼の

引張試験後の組織観察によると，（1）260－300℃，300appm（0．045dpa）の照射では500℃以下

での試験では照射欠陥集合体は観察されなかったが，600QC以上では小さなバブルがラス境

界と転位上に形成されていた，（2）400～600℃照射では何れの条件においてもバブルが形

成された，という結果が報告されている［69，70］．本研究においても，600℃までの等時焼

鈍後の組織観察によりキャビティが転位やラス境界上に形成していることが確認された．

よって，Heに対するトラッピング・サイトとしてV－clusterの他にラス境界や転位が考え

られる．

　注入後に薄膜化した試料における微細組織発達とHe放出の等時焼鈍挙動から，　TEMによ

る観察可能なキャビティの形成は，He放出が活発になる450℃から確認された．　Suganoら

による低エネルギーHe注入した純鉄やJLM－1に対するHe昇温脱離測定によると［156］，400

～500℃ではHe。VクラスターからのHe放出と考えられるピークが確認されており，本研究

の結果を支持している．すなわち，He、Vクラスターが分解することによって一部の安定な

He。Vクラスターを成長させ，　visibleなキャビティにまで成長したことが考えられる．また，

キャビティが転位やラス境界上に形成していたことを考慮すると，安定なHe、Vクラスター

の大部分は，転位やラス境界上に形成していたと考えることが妥当である．実際に，Sugano

らによる冷間加工と焼鈍により転位密度を変化させた純鉄のHe昇騰脱離測定によると，転

位にHeがトラップされている様子が確認されている［156］。

　第3章で低放射化マルチンサイト鋼の照射硬化因子を考察し，中性子照射材における照

射硬化の回復温度は，陽電子寿命測定による長寿命成分（マイクロボイド）の回復温度よ

りも高く，照射硬化の回復がマイクロボイドの分解そのものではなく，その後の空孔移動

に起因している可能性を指摘した．本章においても，陽電子寿命の回復温度と硬さの回復

温度は一致していない．He注入材では，硬さの回復は400QC以上で顕著であり，600℃焼鈍

でほぼ完全に回復した．しかし，陽電子寿命の回復挙動は中性子照射材と比較して複雑で

あるが，600℃焼鈍によってもV－clusterが存在していることを示した．これらの結果から，

He－Vクラスターは硬さに大きく寄与せず，照射硬化の回復温度が中性子照射材に比べて高

くなるのは，Heが導引集合体を熱的に安定化するためであると考えられる．

4．4。3低放射化マルチンサイト鋼の高温He脆化

本研究におけるHe注入温度はく150℃と低く，キャビティ発達が抑制されているため脆化

の促進は見られなかった．この原因として，HeがV－clusterや転位，ラス境界などにトラ
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ップされているためと考えられるが，Heがトラッピング・サイトから逃れることが可能に

なる高温での照射によって，Kluehらが報告したように粒界上に形成したキャビティに起因

する脆化の促進が顕著になる懸念がある．しかし，本研究においては図4。3．8に示したよ

うに，注入後焼鈍によってキャビティが形成された条件下においてもSP試験による粒界割

れは観察されなかった．これは，He注入後焼鈍によって旧懐ーステナイト粒界上において

特に粗大化したキャビティは形成されなかったためと考えられる．照射後等時焼鈍と高温

He注入による組織変化が異なることは当然であるが，低放射化マルチンサイト鋼中に多量

に含まれている転位やラス境界が，低温He注入試験と同様に高温注入下においても粒界へ

のHe輸送を抑制することは十分予測される．ただし，　Heが転位やラス境界によるトラップ

から外れる温度以上での使用は，これらの抑制機構が十分に働かない可能性があるため，

これらのトラッピング効率や，トラッピング・エネルギー（He一転位の結合エネルギー等）

を把握することが必要である．より詳細な研究が待たれるが，SuganoらによるTDS研究に

よると，Heが転位から離脱する温度は500～600℃付近であることが報告されており［156］，

図1。4，9や図1．4．10で示した低放射化マルチンサイト鋼のデザイン・ウインドウで描かれ

た使用可能温度域においては，耐高温He脆化特性においても優れた材料であると予測され

る，今後，より高温でのHe注入試験が必要である．

4．5結論

　本研究では，サイクロトロンHe注入法とスモール・パンチ試験法を用いて，低放射化マ

ルチンサイト鋼の延性脆性遷移挙動に及ぼすHeの影響を調べた．また，　Heと点欠陥との相

互作用を調べ，He注入が微細組織発達過程に与える影響について調べた．主な成果を以下

にまとめる．

1）He生成の少ない中性子照射材と同程度の照射量（〈0．3dpa）において，580appmまでの

　Heによる照射硬化の促進は見られなかった．

2）He注入によるDBTTの上昇は，弾き出し損傷に起因する照射硬化によって説明され，　He

　　による脆化の促進や粒界割れば生じなかった．

3）He注入によって形成されるHe刃クラスターは照射硬化を顕著に促進することはないが，

　照射後焼鈍による照射硬化の回復を高温側にシフトさせることが明らかとなった．これ

　　は，Heが空孔集合体を熱的に安定化するためであると考えられる．

4）低放射化マルチンサイト鋼の優れた耐He脆化特性の一因として，マルチンサイト鋼中

　　に多量に存在する転位やラス境界がHeをトラップするためと考えられる．
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第5章低放射化マルチンサイト鋼における温度変動照射効果

5．1緒言

　FFTF／MOTA等を用いた原子炉照射試験において，原子炉の起動時や停止時に設定温度に比

べ低い温度での照射が加わることにより，照射後の組織や機械的特性に顕著な影響を及ぼ

すことが指摘された［93，157－159］．一方核融合炉実環境下においても，燃焼開始時に，ブ

ランケット構造材料の温度の変動することが実験炉や原型炉の設計で想定されており，構

造材料における温度変動照射効果研究の重要性が指摘されてきた［160，161］．従って，温度

変動照射下での材料挙動を調べることは，照射下点欠陥挙動の基礎的知見を得ることのみ

ならず，実際の核融合炉条件下での材料挙動を知る上でも重要である．

　我が国では，JMTRによる温度変動照射試験：を世界に先駆けて行っている．初期の試験で

は，Kiritaniらによって，照射温度を照射中に低温から高温，そして低温へと繰り返し変

動させる交番照射のNi，　Cuおよびオーステナイト鋼の微細組織発達に与える影響が調べら

れ，温度変動照射下での点欠陥挙動に関する基礎的な知見が提示されている［162］。

　しかし，低放射化フェライト鋼に対して温度変動照射研究が行われたことは無かった。

第3章で指摘したように，低放射化マルチンサイト鋼の照射効果は照射温度に顕著に依存

することからも，温度変動照射の影響が懸念される．そこで本章では，低温から高温への

ステップ状温度変動照射や，その繰り返しによる交番照射を行い，低放射化マルチンサイ

ト鋼の微細組織や照射硬化に及ぼす温度変動照射の影響を調べ，温度変動照射下での点欠

陥集合・離散過程と機械的特性変化の相関を明らかにすることにより，損傷組織発達の素

過程に関する基礎的知見を得ることを目的とする．

5．2　実験方法

5．2。1照射試験

JMTRを用いて温度変動照射試験を行った．以下にそれぞれの詳細を記す．

5．2．1．1　低温／高温ステップ状温度変動照射（94M－13U）

94M－13U照射はJMTRサイクル115においr実施され，使用した照射孔はBe反射体領域内

（F－11位置）である（94M－15Uと同一）．図5．2．1に照射温度，原子炉出力の履歴を示す．
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本照射試験はヒーターを用いた改良型温度制御を用いており，炉の起動・停止時の低温照

射を回避している．照射温度は2種類の温度履歴のもとで制御された。ここでは，照射中

に220℃から420QCへ上昇させたものを220／4200C照射，340℃から530℃へ上昇させたもの

を340／530℃照射と呼ぶ。多段多分割照射リグを使用して，照射サイクル期間中に照射場か

ら途中2回のキャブセル引上げを行った．1回目の引上げは，低温側温度（220もしくは

340℃）の照射終了直前に行われた．高温側温度（420もしくは530℃）到達までの時間は

lhであり，到達の後2．5h後に2回目の引上げが行われた．その後，3番目のキャブセルは

最後まで高温側温度での照射が行われたが，その間に雷雨停電のためのスクラムで5hの炉

停止があった．この間に中性子照射は全く行われず，また温度も室温に保たれたので，試

験結果に影響はないと考えら

れる．高速中性子（＞1MeV）フ

ルエンスは最大0．9×1020

n／cm2であり，弾き出し損傷量

に換算すると0，14dpaであっ

た．この場合の照射時間は585h

である．高速中性子フラックス

は4．3×1013n／cm2sであり，損

傷速度は6．6×10皿8dpa／sと計

算された．照射途中の昇温前後

における2回の引上げ時にお

ける弾き出し損傷量は，それぞ

れ0．053dpa，0．054　dpaであり，
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　　図5．2．1JMTR94M－13Uにおける照射履歴．

ほぼ等しい．

5．2．1。2　交番温度変動照射（96M－21U）

96M－21U照射はJMTRサイクル120において実施された．本照射試験はヒーターを用いた

改良型温度制御を用いており，炉の起

動・停止時の低温照射を回避している．

図5．2．2に示す照射温度履歴から分かる

ように，本照射は低温側（200CC）から高

温側（400℃）への繰り返し温度変動照射

であり，通称交番温度変動照射と呼ばれ

ている．弾き出し損傷量は0．075dpaであ

り，損傷速度は3．5×10一8dpa／sであっ

た。
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5。2．1．3　低温／高温／低温ステップ状温度変動照射（97M－33U）

　97M－33U照射はJMTRサイクル122～124の3サイクルにわたって実施された．使用した照

射孔は燃料領域内のK－6位置である。図5．2．3に照射温度，原子炉出力の履歴を示す．本

照射試験もヒーターを用いた改良型温度制御を用いているが，最終サイクルの停止時に原

子炉がセットバックしたため，炉出力低下中での一定温度の維持ができなかった．また，

122サイクルでは，計画運転停止とスクラムによる停止があった．照射温度は2種類の温度

履歴のもとで制御された．ここでは，照射中に照射温度を200℃から350℃へ上昇，その後

200℃へ下降させたものを200／350℃照射，300QCから500℃へ上昇，その後300℃へ下降さ

せたものを300／500℃照射と呼ぶ．
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　多段多分割照射リグを使用して，照射サイクル期間中に照射場から途中3回のキャブセ

ル引上げを行った．1回目の引上げは，低温側温度（200もしくは300℃）の照射時に行わ

れた．高温側温度（350もしくは500℃）到達後に2回目の引上げが行われた。その後，そ

のまま高温側温度での照射を行い，3回目の引上げを行った。4個目のキャブセルは，低温

側への温度変動後，原子炉運転終了時まで照射された．各キャブセルにおける損傷量を表

5．2．1に示す．高速中性子（＞1MeV）フラックスは，200／350℃照射で5．0×1013　n／cm2s，
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300／500℃照射でL1×1014
　　　　　　　　　　　　　　　　表5．2．1JMTR97M－33Uの各キャブセルにおける損傷量．
n／cm2sであり，弾き出し損傷速

度に換算すると，それぞれ7．4

×10－8　dpa／s，　1．7×10－7　dpa／s

であった．高速中性子フルエン

スは，200／350℃照射で最大3．0

×1020n／cm2，300／500℃照射で

最大6．7×1020n／cm2であり，弾

き出し損傷量に換算すると，それぞれ0．45dpa，1．　Odpaであった．

Displacement　Dose　l　dpaCapsule

mumber

lrradiation

sime／s 2001350。C 3001500。C

①
②
③
④

6．0×105

U3×105

T7×106

U．1×106
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S．6×10’2

S．2x10冒1
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P．1x10－1

X．7x10’1

P．0×100

5．2。1。4　一定温度照射（98M－5U）

　98M－5U照射はJMTRサイクル125～127の3サイクルにわたって実施された一定温度制御

照射である．使用した照射孔は燃料領域内のK－6（97M－33Uと同一）である。図5，2．4に照

射温度，原子炉出力の履歴を示す．多段多分割照射リグを使用して，照射温度は350，500℃

の2種類の一定温度で制御され，照射サイクル期間中に照射場から途中4回のキャブセル

引上げを行った．各キャブセルの照射量を表5．2．2に示す．1サイクルの長さが約1ヶ月以

内に限定されているため，照射は途中で中断されるが，停止時および再開時の照射温度は
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常に一定に保たれている．高速中性子（＞1MeV）フラックスは，350℃照射で6．9×1013　n／cm2s，

500℃照射で1．28×1014n／cm2sであり，弾き出し損傷速度に換算すると，それぞれ1．0×10－7

dpa／s，1．9×10－7　dpa／sであった．高速中性子フルエンスは，350℃照射で最大4。3×1020　n／cm2，

500℃照射で最大8．0×1020n／cm2であり，弾き出し損傷量に換算すると，それぞれ0．65dpa，

1．2dpaであった．

表5，22　JMTR98M－5Uの各キャブセルにおける損傷量。

Capsule

mumber

lrradiation

sime　l　s

Displacement　Dose　l　dpa

350。C 500。C

①
②
③
④
⑤

8．3×104

Q．1×105

U．9×105

Q．1×106

U．3x106

8．5x10’3

Q．2×10－2

V．1×10－2

Q．2x10－1

U．5×10－1

1．5x10璽2

S．0×10’2

P．3×10－1

S．0×10－1

P．2×100

5．2．2照射後試験

　引張試験は，東北大学金属材料研究所大洗施設に設置されたINTESCO社製引張試験機を

用いて行った．クロスヘッド速度は0．2㎜／minで，試験温度は全て室温である．

　マイクロビッカース硬さ試験は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された

AKASHI社製MVH硬さ試験機を用いて行った．荷重0．2kg，負荷時間15sである．

　TEM観察は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置されたJEOL　JEM－2010Sを用

いて行った．

　陽電子寿命測定は，東北大学金属材料研究所α放射体実験室に設置された装置を用いて

行った．測定温度は室温である．

5．3　実験結果

5．3．1機械的特性変化

　JMTR94M－13U照射の220／4200C照射した低放射化マルチンサイト鋼の降伏応力変化を図

5．3．1（a）に示す．何れの鋼種においても，220QC照射によって約110MPaの照射硬化が生じ

た．しかし，420℃への昇温直後，これらの照射硬化は消失し，ほぼ非照射材と同様の降伏

応力を示した．更に420℃での照射を続けたところ，照射硬化量は更に減少し，降伏応力は

非照射材の値に漸近した．図5．3．1（b）には340／530℃照射の結果を示す．340℃照射によっ

て30MPa程度の照射硬化を示し，530℃への昇温後にはそれらの硬化は消失しているが，鋼
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種によるばらつきが比較的大きい．
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図5．3。1 JMTR94M－13U照射した低放射化マルチンサイト鋼の降伏応力変化．

a）220／420℃照射，b）340／530℃照射．

照射体積の関係から引張試験片を照射できなかったJMTR97M－33U照射に関しては，マイ

クロビッカース硬さ試験によって照射硬化の評価を行った．図5．3．2（a）に200／350℃照射

したJLM－2鋼のビッカース硬さ（HV）

変化を示す．200℃照射によって，HV

は約35上昇した。220／420℃照射と異

なり，その直後の350℃への昇藤によ

ってHVは減少しなかった．しかし，

そのまま350QCでの照射を続けると，

HVは非照射材の値近くまで減少した．

その後，照射温度を200QCに低下させ

て照射を続けたところ，再び硬化傾向

に転じた．

　図5．3．2（b）に300／500℃照射した

JLM－2鋼のHV変化を示す。300℃照射

によって，HVは約10上昇した．その

後の500QCへの昇温により，HVは非照

射材よりも低い値まで減少し，照射軟

化を示した．しかし，そのまま500℃

で照射を続けると，照射軟化は回復し，

若干の硬化傾向を示した．また，300℃
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図5．3．2JMTR97M－33U照射したJLM－2鋼のビッカース

　　　　硬さ変化．
　　　　a）200／350℃照射，b）300／500℃照射．
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への降下によっても，その傾向は変わらなかった．

　JMTR97M－33U照射の参照試験と

して行った98M－5U一定温度（350，

500℃）照射したJLM－2鋼における

HV変化を図5．3．3に示す．350℃照

射においては，0．01dpaの照射によ

りHVが約16上昇したが，その後

0。65dpaの照射まで大きな変化を

示さなかった．また，500℃照射に

おいては，0．015～0，13dpaの間で

照射軟化が進行していったが，そ

の後の0．4dpa以上では，ほぼ非照

射材に近い値を示した．
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図5．3．3JMTR98M－5U照射したJLM－2鋼のビッカース硬さ

　　　　の照射量依存性．350，500℃照射の結果を示す．

　図5．3．4にJMTR96M－21Uにおいて200／400QC交

番照射した低放射化マルチンサイト鋼の引張試験

によって得られた降伏応力の変化を示す．何れの

鋼種においても，照射による顕著な変化は観察さ

れなかった．

5．3．2陽電子寿命測定結果

　JMTR94M－13U照射したMod．　JLF－1／LSMの陽電子

寿命測定結果を，図5．3。5に示す．図5．3．5（a）は

220／420℃照射の結果である．220℃での照射によ

り，約390psの寿命を持つ成分が生じた．420℃昇

温直後には，長寿命成分は一旦消失し，そのまま

照射を続けると，約240psの長寿命成分が出現し

た．図5．3．5（b）は340／530℃照射の結果である。
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図5．3．4

Mod．　Mod・　　　　JLM．2
JLF－1　JLF－1／LSM

JMTR94M－21Uにおいて，200／

400℃交番照射した低放射化
マルチンサイト鋼の降伏応力
変化．

340℃での照射により，約290psの寿命を持つ成分が生じた．530℃昇温直後には長寿命成

分は消失した。

　図5。3．6には，JMTR97M－33U照射したJLM－2鋼の陽電子寿命測定結果を示す。図5．3。6（a）

は200／350℃照射の結果である．200QCでの照射により，約340psの寿命を持つ成分が生じ

た．350℃への昇温直後には，220／420℃照射と同様に長寿命成分は一旦消失し，そのまま

350QCでの照射を続けると，約280psの長寿命成分が出現した．その後の200℃への降温に

よって，長寿命成分は増大し，約400psの値を示した．図5．3。6（b）は300／500℃照射の結

果である．300QCでの照射により，約350psの寿命を持つ成分が生じた．500℃への昇温直
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後には長寿命成分は消失しないものの約250psまで減少し，そのまま500℃での照射を続け

ると，約340psまで長寿命成分の寿命値は増大した。その後の300℃への降温によって，長

寿命成分の寿命値は若干増大して約360psを示した．
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図5．3．5JMTR94M－13U照射したMod．　JLF－1／LSM鋼の陽電子寿命測定結果．

　　　　（a）220／420℃照射，（b）340／530℃照射。
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　図5．3．7にJMTR98M－5Uによる300℃，500℃一定温度照射における陽電子寿命の照射量依

存性を示す．350℃照射においては，平均寿命が照射量の増加と共に増大していることから，

空孔型欠陥の増加が考えられる．しかし，2成分解析の結果は単純ではなく，0．071dpaま

では，長寿命成分の寿命値の増大と強度の低下が見られたが，その後は約250ps程度で変

化しなかった．500℃照射においては，0．13dpaまでは約200psの寿命を持つ長寿命成分が

存在していたが，その後0．4dpa以上では約300psまで増大した。
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図5．3．7JMTR98M－5U照射したJLM－2鋼における陽電子寿命の照射量依存性。

　　　　（a）350。C照射，（b）500℃照射．

101

5．4考察

5．4．1　照射硬化に及ぼす温度変動照射の影響

　照射中に照射温度を低温から高温へ上昇させた照射を行った低放射化マルチンサイト鋼

の機械的特性変化を調べる上で，220／420℃照射と200／350℃照射の結果は特徴的である。

図5。3．1（a）と図5。3．2（a）で示したように，照射硬化が顕著に生じる温度域である200℃も
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しくは220℃での照射後に，照射温度を上昇させることによって生じる降伏応力変化の高温

側温度に対する依存性は，図3．3．13に示した照射硬化の等時焼鈍回復挙動から類推するこ

とができる．照射後焼鈍においては400℃で照射硬化の顕著な回復が見られ，350QCでの回

復量は小さかった．すなわち，温度変動照射野においても，照射硬化に寄与している因子

に対する同様の熱的な現象が生じているために，200℃から3500Cへの昇温直後における照

射硬化の減少が生じなかったと考えることができる。また，第3章において照射硬化の主

要因子はV－clusterではなく1－clusterである可能性を指摘した．温度変動照射下におけ

る照射硬化へのV－clusterの寄与について検討すると，図5．3．5（a）と図5。3．6（a）に示した

陽電子寿命測定結果により，220／420℃照射において昇温直後には照射硬化，長寿命成分と

もに消滅しているが，200／350℃照射においては昇温直後には長寿命成分が消滅しているに

も関わらず，照射硬化は消滅せず変化を示していない。これらの結果は，低放射化マルチ

ンサイト鋼におけるV－clusterが照射硬化にほとんど寄与していないことを明確に示して

いる．しかし，昇温による照射硬化の消失挙動は，低温側での照射によって形成した

V－clusterの熱的安定性に間接的に支配されており，昇温時のV－clusterの分解によって生

じた過剰空華の流入により，硬化に寄与する1－clusterが収縮・消滅する機構で説明され

る．

　しかし，低放射化マルチンサイト鋼中のPclusterが非常に微細であるため，1－cluster

の収縮・消滅をTEMによって確認することは不可能だった．しかし，本研究と同等の照射

条件において，純金属やモデル合金における温度変動照射による損傷組織のTEM観察結果

が報告されている．Horikiらによる本研究と同じ照射である94M－13Uによる220／420℃照

射や95M－5Uによる260／420℃照射を行った純鉄のTEM観察結果によると，低温側の照射に

より形成した格子間原子型転位ループ（1－loop）は堅雪によって縮小している［163，164］．

また，Nitaらはバナジウム合金に対する温度変動照射試験をJMTRやイオン加速器を用いて

行っており，同様に，低温側で形成した1－loopの昇温による縮小を報告している［165，166コ．

これらの結果は，本研究によって提案された高温側への温度変動照射による照射硬化の消

失機構を支持している．

　低温側の照射温度がより高い図5．3．1（b）や図5．3．2（b）のような場合についても，上述の

議論と同様なことが言える．300／500℃照射においては昇温によって照射硬化から照射軟化

へと転じているのは，1－loopの消滅による硬化の回復に加えてマルチンサイト組織の回復

が生じているためと考えられる．ただし，このような比較的高温域でのV－cluster挙動は

図5，3．7に示した一定温度照射下においても単純ではない．このことに関する考察は次節

で行う．

　ここまでは，低温から高温への昇平照射挙動について議論してきたが，その後の低温へ

の降温照射によっても興味深い結果が得られている。図5．3．2（a）で示したように，350℃で

の照射後に200℃へ照射温度を下げると，照射硬化量は上昇した．この原因としては，一旦

消滅した1－clusterが低温照射により再び形成された可能性が挙げられる．また，この時
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の陽電子寿命測定における長寿命成分は，図5。3．6（a）で示したように寿命値は増加し，強

度は低下している．更に，この時のτ1が約110psから約200psにまで増加していることか

ら，何らかの中間寿命成分が形成されたことが考えられる。

　また，200／400℃交番照射において照射硬化が観察されなかったのは，低温側の照射で生

じた欠陥クラスターが，高温側への温温によって消滅してしまうため，繰り返しによる効

果が見られなかったためであると考えられる．

5．4．2V－cluster形成挙動に及ぼす照射温度の影響

　前節の議論において，温度変動照射下での照射硬化挙動がV－clusterの熱的安定性に大

きく影響される可能性を指摘した，そこで，本節ではV℃lusterの形成挙動に及ぼす照射

潟度の影響について考察する．既に第3章で述べた220℃照射材における陽電子寿命の照射

量依存性は0．15dpaまでの範囲で得られている．また，80℃照射材についても0．11dpa照

射材の結果が得られている．これらの結果と，本章における350℃，500℃照射などの陽電

子寿命結果から求めた，0．1dpa程度の照射量におけるV－cluster（マイクロボイド）の半

径と密度の照射温度依存性を図5．4．1に示す。
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この図から，照射温度の上昇と共に，マイクロボイドのサイズは減少し，密度は上昇して
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いるように見られる．しかし，点欠陥クラスターの形成挙動の温度依存性は，低温域では

核形成が優勢であり，高温域では成長過程が優勢であるため，高温ほどサイズは大きくな

り，密度は減少するのが一般的であるため，本研究の結果は通常考えられる点欠陥クラス

ターと逆の挙動を示しているように思われる。このような相違は，低放射化マルチンサイ

ト鋼の点欠陥回復挙動におけるstage　Vが300～350℃に存在し，これ以上の照射温度では

空孔型欠陥が熱的に安定に存在できないためである．よってこれらの結果から言えること

は，0．1dpa程度の照射量によるマイクロボイドの形成挙動に及ぼす照射温度の影響は80～

350℃の範囲において若干見られ，それ以上の温度ではマイクロボイドの形成そのものが見

られないということである．このことは，マイクロボイドの熱的安定性が，照射硬化の温

度依存性に対しても，間接的ではあるが顕著な影響を与えていることと矛盾しない，

　このように，一定温度照射下での照射硬化挙動は言うまでも無く，温度変動照射による

微細組織発達や機械的特牲変化の最終的な状況を決定する上でもマイクロボイドの熱的安

定性が大きな役割を果たしていると考えられる．

5．5結論

　低放射化マルチンサイト鋼の微細組織や照射硬化に及ぼす温度変動照射の影響を調べた．

以下にその成果をまとめる．

1）照射温度の上昇による照射硬化の消失挙動は，高温域での照射温度に依存する，

2）照射温度の上昇による照射硬化の消失は，低温域での照射によって形成された

　V－clusterが熱的に不安定になり，分解して放出された過剰空孔が1－clusterに流入し，

　主要な硬化因子である1－clusterを収縮・消滅させることによって生じるというモデル

　　を提案した．

3）照射硬化が顕著に生じる照射温度域では，マイクロボイドの形成挙動，熱的安定性が照

　射硬化の照射温度依存性に大きな影響を与えていると考えられる．
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第6章低放射化マルチンサイト鋼の相安定性に及ぼす時効および

中性子重照射効果

6．1緒言

　これまでの章では，主に自己格子間原子や空孔とそれらの集合体の挙動に着目し，照射

効果を議論してきた．しかし，照射温度が比較的高く，また照射量が大きくなると，低放

射化マルチンサイト鋼の組織の安定性が，材料挙動に大きな影響を及ぼすことが予測され

る［167］．

　Fe－C系合金に更なる合金元素を添加すると，　Fe3C（セメンタイト）以外の炭化物が出現

する．これらの合金炭化物には各種のものがあり，鋼の熱処理条件によって種々の組成的，

結晶的，形態的な変化を示し，材料特性に大きな影響を与える（詳細はAppendix　Aに記述）．

これらの析出物を形成させるための，最適な合金元素の種類と量の選択および最適な熱処

理は，高温強度や靭性の向上に極めて有効である、一般的に，焼戻し後の低放射化マルチ

ンサイト鋼中には，M23C6やMCタイプの炭化物が粒内やラス境界上などに析出する。7～

9Cr2WVTaを主成分とする低放射化マルチンサイト鋼における炭化物として，　M23C6やV4C3

の他に，TaCが報告されている。　Taは従来鋼における析出強化元素であるNbを低放射化の

概念から置換したものであるが，その際の最適添加量や高温強度および靭性に対する効果

については不明な点が多い．Taの微量添加は破断強度や靭性を増加させるという報告があ

るが［168，169］，過剰なTaの添加は溶接金属において靭性を低下させるという報告もある

［170］．

　また，MoやWを含むフェライト系耐熱鋼を長時間高温で使用すると，　Laves相の析出に

より靭性が著しく低下することは良く知られている［169，171］．7～9Cr－2W系低放射化鋼に

おいても，時効によってLaves相が形成し，DBTTが上昇することが報告されている［169，172］．

しかし，照射下においてLaves相の析出が促進されるか否かは明確ではなく，意見が分か

れている［173－177］。

　本章では，数10dpaに及ぶFFTF／MOTA照射した低放射化マルチンサイト鋼と，その照射

の熱履歴を模擬した時効材における炭化物やLaves相の析出挙動の比較をすることによっ

て，相安定性に及ぼす中性子重照射の影響を明らかにし，高温重照射下における靭性劣化

の改善に寄与する合金設計に関する基礎的知見を得ることを目的とした。
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6．2　実験方法

　本章での実験に用いた試料はJLM－1鋼である．表2．1．1で示したように，本鋼は9Cr－2W

を基本組成とした低放射化マルチンサイト鋼であり，Ta，　V，　Tiといった炭化物形成元素の

他に，微量のBが添加されている．中性子照射はFFTF／MOTAのサイクル2Aで行われた．照

射期間は299．7EFPD（2、6×104ks）であり，照射量は26～70dpaである．また，この照射の熱

履歴を模擬した時効材も作製した。時効温度は375，425，460，520，600℃である．照射後

試験として，TEMによる微細組織観察，レプリカ試料を用いたEDS分析を行った．これらの

照射後試験の詳細については第2章に述べた．

6．3　実験結果

6．3．1時効材の観察・分析結果

　図6．2．1に，供試材（as－received）および，375℃，460℃，6000C時効材についての薄

膜試料の明視野像（Bright　Image）と，レプリカ試料に対するASID（A　Scanning　Image

Observation　Device）を用いた走査像（Replica）を示す．供試材において見られた高密度

の析出物や転位およびラス構造は，375℃，460℃の時効後には変化が見られず，JLM－1鋼に

おけるマルチンサイト組織の高い相安定性を示していた．しかし，時効温度が600℃に達す

ると，明確な組織変化が見られ，ラス構造および転位組織の回復と粗大な析出物の形成が

確認された．

　600℃時効による析出物の形態変化を調べるために，ASIDとEDS（Energy　Dispersive　X－ray

Spectroscopy）を用いた元素分布測定を行った．図6．2。2に（a）供試材と（b）600℃時効材の

薄膜試料に対する測定結果を示す．供試材における粒界やラス境界上の析出物は，主にCr

とWおよびCを含んでおり，M23C6型の炭化物であった．一方，600℃時効材における粒界や

ラス境界上の塊状析出物はCrとWを含んでおり，　Cの濃縮は見られなかった。このような

析出物からのEDSスペクトルと定量分析結果によると，組成は図6．2．3に示す通りであり，

回折像からLaves相（Fe2W）であることが確認された．また，（Ti，Ta）一richな球状析出物

がいずれの試料においても観察され，約250nm程度のまばらなものと，100nm以下の均一に

分散したものが存在した．これらの（Ti，　Ta）一richな球状析出物のEDSスペクトルと定量分

析結果を図6．2．4に示す．
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　図6。2．5に，供試材，520℃時効材および

600℃時効材における析出物のサイズ分布

を示す．M23C6と（Ti，　Ta）一richな析出物は，

520℃時効後においても，供試材とほぼ同一

の分布を示しており，粗大化傾向は認めら

れなかった．しかし，600℃時効材において

は，これらの析出物に加えて，約250nmの

粗大なLaves相の析出が新たに生じていた．

　図6．2．6にM23C6の代表的なEDSスペクト

ルと，定量分析によって評価したM23C6中に

含まれる合金元素の割合の時効温度依存性

を示す．時効温度の上昇による組成の変化

は見られず，Wの割合はほぼ一定の4～7at％

であった．Fe23C6にWが含まれる場合，その

組成はWが最大量含まれる時にFe21W2C6とな

ることが知られており，この場合のWの割

合は8．7at％である．以上のことから，600℃

時効で生じたLaves相の形成は，　M23C6の形

態が変化したものではなく，マトリックス

中のWが拡散することによって形成したと

考えられる．
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　　　M23C6 　（c）600。C
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50　　　100　　　150　　　200　　　250　　　300

　　Precipitate　Diameter　l　nm

レプリカ試料における析出物のサイズ
分布と種類。（a）供試材，（b）520℃時効

材，（c）600℃℃時効材．
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（a）M23C6のEDSスペクトル
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図6．2．6　（a）M23C6のEDSスペクトルと，（b）M23C6における組成の時効温度依存性

6．3．2照射材の観察・分析結果

　FFTF／MOTA照射したJLM－1鋼のレプリカ試

料のTEM観察結果と，　EDS分析を行った結果

を図6．2．6に示す．520℃，35dpa照射材で

は，同一温度での時効材と同様にLaves相の

形成は確認されず，M23C6と（Ti，Ta）一rich

な球状析出物のみが見られた．また，600℃

照射材では，時効材と同様に粗大なLaves相

が観察された．

6．4考察

6．4．1Laves相形成に及ぼす照射の影響

　本研究で得られた時効材と照射材におけ

るLaves相析出に関する結果を，　Tamuraら

が熱時効を施したF82H鋼について求めた

義無・幽・’・．

1　．畠、く短δ節

（b）600。C，33dpa

e　　．’oρ
　●　　　　、．’

　　　　蚤。←a

　‘　メ
　．メ

　　　　　　●

．o，（Ti，　Ta）C

　ヴォ　　　

日，，鞠

レ．．絃＿1鵬L
．・M23C・「

　　　「

L』壷　一．
　　En（｝rgy　〔eV｝

IbLaveSro

I■1冑
　　　　　じ　　コ　ノ　

陥、ζ晒一
［　1

　♂，　　　　3巨セ

　　　　壁　A　ノ・．、＿・ヤヘノ）、

　　　Ener9》｛eV｝

Laves相とM23C、のTTP線図［169］上にプロットしたものが図6．4．1である。本研究の結果は

概ねF82H鋼の場合と一致しており，照射によってLaves相の形成が促進されていないこと

が分かる．以下にその原因を考察する．
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　　　　図と［169］，本研究によって得られたJLHの
　　　　時効材と照射材における結果．

6。4。1。1 照射下におけるFe中のWの拡散係数

Laves相の形成は，マトリックス中のWの拡散によって生じると考えられるため，ここで

は，Laves相の成長をWの体拡散によって表してみる．　Fe中のWの熱的拡散係数1）ψは，

D躍一D品・・p←Eβ／R7） （6－4－1）

と表される．Kieszniewskiは測定温度範囲700～9000Cにおいて，1）畠＝69cm2／s，

Eβニ265．9kJ／molを与えている［178，179］。また，　Fe中においてオーバーサイズ原子である

W原子は空孔機構によって移動すると考えられるため，二二濃度を評価する必要がある．本

研究のような重照射下においては，空船濃度は定常状態に達していると考えられ，照射下

定常空孔濃度Crは，

c，一ηG伽／D。8r （6－4－2）

と与えられる．ここで，η：カスケード効率，G吻、：弾き出し損傷速度（dpa／s），　D7：自

由空孔の拡散係数，斗：全シンク強度である．照射によって促進されたWの拡散係数（照

射促進拡散係数）は，
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　　　　　　　　　　　　　D㌍一Dψ←，＋C5）／C5　　　　　（6－4－3）

で表され，C昌：熱的平衡空回濃度である．　Laves相は塊状に析出するが，単純化のために

その形状は球状と仮定し，カスケードによる動的再固溶を考慮せずに成長速度を求める．

マトリックス中のW濃度をC躍燃，Laves相中のW濃度をCケ1vo∫，　Laves相の半径を7，体

積をグとすると，Laves相体積の成長速度は，

　　　　　　　　　　　　　ゴグ励一3D。C躍齢・／C汐σve∫　　　　　　（6－4－4）

となる．ここで，D躍：Fe中のWの拡散係数である．全W濃度をC夢’〃ノ，Laves相数密度を1＞五。，，，

とすると，

　　　　　　　　　　　C夢処4／3π3㌔　C調vaτ＋C躍鰍　　r　　（6＋5）

と与えられる．ここで，〃／4∫＝4〆4ア／4’であるので，（6－4－4，5）式から，

　　　　　　　　　細一D瀞／4聯’・1／πC辞・）一聯＿］　　　（6－4一・）

とLaves相の成長速度が求まる．上式からわかるように，　Laves相の成長速度はWの拡散係

数に比例する．よって（6－4－3）式から，照射下でのLaves相成長速度は，同一温度におけ

る非照射下での成長速度の1）躍ゴ／Dψ＝1＋Cr／Cジ倍になる。

　　　表6．4．1照射下におけるFe中のWの拡散係数を求めるために用いたパラメーター

Diffusivity　pre－exponential　of　W

Wmigration　energy

Vacancy　formation　energy

Diffusivity　pre－exponential　of　vacancy

Vacancy　migration　energy

Boltzman’s　factor

Cascade　efficiency

Displacement　rate

Total　sink　efficiency　fQr　vacancy

1）11％η殉

E．ρをり

群にり

D，00η2瑚

E，脚をり

左を脚
　

G、脚＠α瑚

⑤，7伽一り

6．90xlO－3

2．76

L55

5．00xlO－5

1，25

＆62xlO－5

0．l

L51xlO－6

1．00xlO18，1，00xlOI6，

1．00xlO14

　表6．4．1に示したパラメーターをもとに，D㌍とDψの温度依存性を求めた結果を図

6．4．2に示す．シンク強度部が高いときは，広い温度範囲に渡って．0㌍とDψの間に違い

は無い．図6．4．1で示したように，非照射下での熱時効によるLaves相形成の最低温度が
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約500℃であったことも考慮すると，Laves相の形成に対する照射の影響が見られなかった

のは，Wの移動度が小さく，低放射化マルチンサイト鋼のシンク強度が高いためであると考

えられる．しかし，図L4．4に示したように，照射温度が約420℃を越えると，重照射下で

照射軟化の生じることがKimuraらによって報告されており［40］，照射軟化が生じる原因と

して転位やラス構造の回復が指摘されている。従って，照射軟化が進展する状況下ではシ

ンク強度が低下するために，3〃＝1，0×lo14の場合に示されるように，　Wの拡散，すなわち

Laves相の形成が促進され，靭1生低下を助長する可能性がある。

　Irradiation　or　Aging　Temperature　l　oC
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Displacement　rate：1．51×10’6　dpa／s

600　　　　　　700　　　　　　800　　　　　　900

irradiation　or　Aging　Temperature　l　K

1000

図6．4，2Wの拡散係数に及ぼす照射の影響．

6．4．1．2　Fe中Wの拡散に及ぼす損傷速度の影響

　重照射下における材料挙動の研究は，イオン加速器を用いて行われることが多いため，

ラーベス相形成に及ぼす損傷速度の影響について考察する．図6．4．3に照射温度600℃にお

けるWの拡散係数と，10dpa，100dpaまでの照射時におけるWの拡散距離の損傷速度依存性

を示す．門中，実線は拡散係数点線は拡散距離を表している．JMTRやFFTFといった原子

炉を用いた中性子照射における損傷速度は，Wの拡散係数に影響を与えないが，イオン加速

器の損傷速度にまで上昇すると拡散係数は上昇するが，照射時間が短くなるため，拡散距

離は極めて短くなる．よって，照射下でのLaves相の形成挙動を調べるためにイオン加速

器を用いた照射試験を行う時には，中性子照射と同程度の照射量を与えてもLaves相の形

成に至らない可能性があり，相安定性評価には注意を要する．
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6．4．2Ti，　Ta複合添加の影響

　0．021wt％のTiと，0．080wt％のTaを含むJLM－1において，（Ti，Ta）一richな球状析出物が

供試材，時効材，照射材の全てに見られた．そこで，本節ではTiとTaの効果について考

察する．

　Bainによって定められた炭化物の形成傾向が，

Nb　＞　Ti　＞　V　＞　W　＞　Mo　＞　Cr　＞　Mn　＞　Fe　＞　Ni　＞　Co　＞　Si

という序列になっていることからわかるように［180］，Tiは炭化物を極めて形成しやすい．

表A．2．1に示すように，TiはMC型の炭化物を形成する．図6．4．4にOhtaniらによるFe－Ti－C

系合金のCalphad（Calculation　of　Phase　Diagrams）法を用いた計算状態図を示す［181］．

JLM－1鋼におけるTi濃度は。．021wt％であるが，この程度のTi添加によってもオーステナ

イト単相領域が著しく縮小し，オーステナイト＋TiC．領域を拡大することがわかる．また，

オーステナイト単相領域の縮小は，数10wtppm程度の微量のB添加によっても生じること

がOhtaniらによって同様に求められている［182］．これらの結果は，　TiとBを添加してい

るJLM－1鋼のオーステナイト領域が，両者を添加していないJLF－1鋼に比べて狭いことを

示唆しており，図6．4．4に示したように，JLM－1鋼の組成と熱処理においては，溶体化処理

時にTiが完全に固溶せずにTicもしくはTi（c，　N）として析出していた可能性がある．JLM－1

鋼の供試材において，まばらに粗大化したTi－richな析出物が観察されたのは，溶体化処

理温度が低かったことを示唆している．Tiの添加はボイド・スエリングや水素脆化の抑制

に効果的であることが示されている［37］．しかし，照射脆化の観点からは，JMTR照射した

JLF－1鋼に比較して0．02wt％のTi添加したJLF－2鋼のDBTTが高くなるという悪影響が報告
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図6．4．3　Fe－C－Ti系計算状態図．

されている［183，184］．JLF－1鋼とJLF－2

鋼の溶体化処理温度は同一の1050℃であ

り，本研究の結果を考慮すれば，Ti添加

したJLF－2鋼においては，　TiCもしくはTi

（C，N）が粗大析出し，靭性を低下させた

ことが考えられる．よって，最適な熱処理

を施せば，Ti添加によって，靭性を損な

うことなくボイド・スエリングの抑制を行

　うことが可能であると考えられる．

　Taが機械的性質に及ぼす効果に関して

は，Asakuraらが低放射化9Cr－2W－V－Ta鋼

における微細組織，クリープ破断強度およ

び靭性について調べ，Ta（C，　N）は1050℃，

30minの溶体化処理でほとんど固溶し，

0．05～0．10wt％のTa添加はクリープ破断

強度の観点ではNb添加に比べて遜色なく，

靭性の改善には極めて効果的であること

を示した［185］．また，Tamuraらは，　F－82H鋼と類似の組成をもつ低放射化8Cr－2Wフェラ

イト鋼の組織形成におけるTaの効果について，　TaCによるオーステナイト粒の微細化を報

告している［186］．これらの研究から，Ta添加は結晶粒を微細化し，高温強度や靭性の改善

に有効な元素であると言える。

　本研究においては，Taが単体で炭窒化物として析出していたのではなく，全てTiを含む

複合析出物，おそらく（Ti，Ta）（C，　N）として析出していた．　TiとTaが複合化して析出し

ていた原因としては，炭化物形成傾向の強いTiが優先的に炭窒化物として析出し，その周

囲にTaが析出することが考えられる．実際に，　Tamuraらは0．005wt％という低濃度のTiを

含む8Cr－2W鋼においてTiNの表面上に密着してTaCが析出している様子を観察している

［186］．このようにTiとTaの複合添加は，　Taの微細な分散析出を妨げ，靭性や高温強度の

向上を妨げると考えられる．よって，両者の添加元素の特性を生かすには，より適切な熱

処理条件を探索することが必要である．

6．5結論

　低放射化9Cr－2Wマルチンサイト鋼の相安定性を調べるために，375～600℃，2．6×104ks

での時効および中性子照射による組織変化を調べた．主な成果を以下に記す．

1）520℃以下，2。6×104ksの時効では，　Laves相の形成は見られずラス構造も安定であっ
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　たが，時効温度が600℃に達すると塊状のLaves相が旧オーステナイト粒界およびラス

　境界上に析出し，転位組織やラス構造の回復することが確認された．

2）520℃以下でのFFTF／MOTA照射によるLaves相析出の促進は認められなかった。一方，

　600℃照射材においては，時効材同様Laves相の形成が確認された。

3）Laves相の形成に対する照射の影響が見られなかったのは，　Wの拡散速度が小さく，か

　っ低放射化マルチンサイト鋼のシンク強度が高いことによって，照射による拡散の促進

　効果が小さいためであると考えられる．

4）0．02wt％のTi添加により，（Ti，Ta）（C，　N）と考えられる球状析出物の形成が見られ，照

　射下においても600℃まで安定に存在した。

5）TiとTaの複合添加は，　Taの微細な分散析出を妨げ，靭性や高温強度の向上を妨げると

　考えられる．よって，両者の添加元素の特性を生かすには，より適切な熱処理条件を探

　索することが必要である。
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第7章低放射化マルチンサイト鋼の照射効果のモデル化

7，1緒言

　固体材料が，ある閾値以上のエネルギーを持った粒子の照射を受けると，原子の弾き出

しを中心とする過程に起因した照射損傷が生じる．照射損傷によって形成された一次欠陥

は，非平衡状態にあり，その後の拡散による集合，離散，消滅過程を経て，準安定状態も

しくは安定状態に向かう．これらの素過程とそれに起因した微細組織や巨視的性質の変化

を照射効果と呼び，これまでの章で示したような照射硬化やスエリングなどの現象が引き

起こされる．図7．1．1に，これらの過程を時間スケールに対して示す［96］．実験的に観察

可能な範囲は，主に拡散過程以降の現象であり，中性子照射効果に関しては，照射後の微

細組織・組成変化や材料特性変化を評価することのみが実質的に可能な範囲である．しか

し，14MeV強力中性子源が存在しない今，核融合中性子環境を用いた照射試験がほぼ不可能

であることを考慮すると，核融合炉材料としての材料評価を行うためには，原子炉中性子

もしくはイオン照射による損傷過程と核融合中性子による損傷過程の相関則，いわゆる照

射相関の確立が不可欠である．そのためには，実験的に観察可能な領域での微細組織変化

や機械的性質変化などの照射効果に関するデータベースの充実が重要であることは言うま

でも無いが，照射損傷過程とそれに続く一次欠陥の拡散過程による微細組織変化の機構論

を構築する必要がある．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　スウェリング，強度変化，

照射損傷過程　複数の，スケー，両面費　欠陥クラス，一のク甥麟駿

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ミクロ組織　　　材料特性
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　寿命評価　衝突過程　　　冷却過程　　　熱的過程　　　拡散過程
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・組成変化　　　　変化

　2体衝突近似法

　　評価手法

10－11sec　　　　　　で0－6　sec 　10－3sec　　　　　　　101　sec　　　　　　　104～7　sec 109sec

〒一一

図7．1。1

　経済性
システム解析
（安全性等）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　機械的試験
　　　　　　　　　　　　　その場測定　　　　　　　（照射後試験）

照射損傷過程の時間スケールと対応する評価手法「96］。
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　純金属やオーステナイト鋼などにおける照射下での微細組織発達過程を，反応速度論に

基づくモデルを用いて定量化する試みがなされている．反応速度論による微細組織発達過

程のモデル化を歴史的に見ると，電子線照射した純金属のように単純な系から始まり，そ

の後中性子照射条件のようにカスケード損傷や核変換Heの効果等を取り入れた詳細なモデ

ルが提唱されてきている．しかし，これまでの章で示したように，中性子照射した低放射

化マルチンサイト鋼では，降伏応力などの機械的性質に大きな変化が生じるにも関わらず，

特に損傷量が1dpaより低い場合には微細組織に変化が見出されていない．このことが，反

応速度論による微細組織発達のモデル化に対して最も大きな障壁となっており，フェライ

ト系鉄鋼材料全般を見渡しても，Stollerによる原子炉圧力容器鋼に対する研究に限られて

いる［187－189］．

　本研究では，これまでの実験結果に基づき，先ず，低放射化マルチンサイト鋼の素温床

組織発達における問題を単純化し，照射硬化の照射量依存性や温度変動照射下における

1－clusterとV－clusterの役割を，反応速度論を用いて定性的に明確にすることと，今後の

高度なモデルの構築に必要な基礎的知見を得ることを目的とした．

7．2反応速度論モデル

7．2。1カスケード損傷

　照射損傷による一次欠陥形成過程は，図7．1．1に示したように，分子動力学（MD；

Molecu！ar　Dynamics）法などの理論計算による研究が行われている．近年のコンピュータ

ー性能の大幅な向上も有り，より高いエネルギーの一次弾き出し原子（PKA；Primary

Knock－on　Atom）によるカスケード損傷のシミュレーションが可能になり，照射損傷過程の

理解が進んでいる［140，190］．P血エネルギーが数keV程度以上と高くなると，結晶中の原

子の弾き出しは連鎖的に生じるようになる．これを弾き出しカスケードと呼び，更にPKA

エネルギーが高くなると，サブカスケードを形成するようになる．電子線照射におけるフ

レンケル対形成は，空間的に均一と考えて構わないが，カスケードによって直接的に生じ

る点欠陥は空間的に不均一な分布を持って生じることが指摘されている［191，192］．カスケ

ードの中心部には原子耳孔集合体（V－cluster）が直接形成され，その周辺部には格子間原

子集合体（1－cluster）が形成される．また，これらのクラスター形成に加え，カスケード

内での相関再結合により自由点欠陥生成の効率（カスケード効率）は低下する．

　本研究におけるカスケード損傷のモデル化においては，カスケードによって生じた点欠

陥の空間的分布の不均一性を考慮せずに，単位時間当りに形成する自由点欠陥やクラスタ

ーの数密度（すなわち生成速度）が弾き出し損傷速度（dpa／s）に比例すると仮定した．自

由点欠陥の生成速度は弾き出し損傷速度にカスケード効率を乗じたものであり，カスケー
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ド誘起点欠陥集合体（カスケード・クラスター）の生成速度は更にカスケード内クラスタ

リング効率を乗じたものである．

　上記の仮定により，カスケードによって直接形成されるη個の空孔からなるhluster

（V。一cluster）およびη個の格子間原子からなるhluster（1，一cluster）の生成速度，　G差。々d

は，NRTモデルによる損傷速度をGゆ、として，次式のように与えられる．

G唯ηG伽が紀1
η

　　　　　　η

（7－2－1）

ここで，η1カスケード効率，ガ。々c1：V，一clUsterもしくは1。一clUsterのカスケード内ク

ラスタリング効率である．カスケード・クラスターの初期サイズ分布は，材料のみならずPKA

エネルギー，照射温度，損傷速度などに依存する．

7，2．2　自由点欠陥挙動

　一方，自由点欠陥はカスケード損傷によって形成される他に，それぞれのクラスターか

らの放出によっても濃度が増加する．また，自由点欠陥はそれぞれの移動度によって決定

される拡散により，再結合や，1℃luster，　V－clusterおよび永久シンクへの吸収が生じ，

それぞれの濃度を減少させる．よって，自由点欠陥である自己格子間原子と瞳孔の濃度変

化の速度式は，それぞれ次のように与えられる．

4豊（1）一ησ伽・〔1一梱一儲俳（1）・・β∫q（1）b①一急鯛1随）

一甑C，（lr。ω一βfc、（1知‘．αIC。鵬②・翫q（。）・・，IC1（2）

η≠2　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ηニ2

（7－2－2）

4鴛①一ηG伽・〔1一門門1）・2αr仰（1）h（1）畿α∬俳（1斯ω

一竺。孟C，鵬（。）．αrc。鱗．β罫C鵬②・箋，∬C。ω・2，ζC，（・）

刀＝2　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　η＝2

（7－2－3）

ここで，Cは欠陥濃度であり，添宇1は格子問原子型欠陥，　Vは空小型欠陥を意味する．ま

た，C6とCζはそれぞれ自己格子間原子および空子に対する永久シンク強度を示す。αん

α∬は1。一clusterもしくはV。一clusterに空写が吸収されるときの速度係数，拷，，βガは

1。一clusterもしくはV．一clusterに格子間原子が吸収されるときの速度係数，71，7∬は

1。℃IUsterもしくはV。一clUsterから格子間原子もしくは空眠が解離する時の速度係数であ
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る．これらの速度係数は，それぞれ，

・1－Z，．。（・ン・xp←E扉／た7）

α∬一Z。．。伝ン・xp←E畜／ん7）

β∬一Z、．紳・xp←Eん／々7）

βガーZ四ω・・xp←Eん／ん・）

7∬一㌃，㊥・・p←¢蕩・Eポω）／ん7）

γ1－Z峰1ω・・xp←¢ん・聯）圃

（7－2－4）

（7－2－5）

（7－2－6）

（7－2～7）

（7－2－8）

（7－2－9）

と与えられる．上式において，Z。．y（η）はη個の点欠陥からなる欠陥κに対する点欠陥yの

結合もしくは解離の配位数（combinatorial　number）である．また，γは点欠陥の振動周波数，

罵は点欠陥κの移動エネルギー，EJ（η）はη個の点欠陥からなる欠陥κと点欠陥の結合エ

ネルギーである．

7．2．3クラスター発達過程

　カスケード損傷によって形成した一次欠陥は，自由点欠陥の吸収と放出により，二次欠

陥への発達を開始する。第3章で述べたように，低放射化マルチンサイト鋼においては，

純金属に対するMD計算により提案されている1－clusterの一次元運動が，実質的に生じて

いないと考えられるため，本研究では，Idusterの1次元運動を考慮しておらず，移動可

能な欠陥は空孔と格子間原子のみである．以下に示すのは，自由点欠陥の吸収・放出によ

る1－clusterとV－clusterの濃度変化の速度式である．

　η個の格子間原子からなる1－cluster濃度の速度式は，

雫）一η準・醐（1め（

　　　　・レんIC，（1）・7ん1め、勉・1）

・一1）一図C，①・β躍C、（1）・γ鵬ω
（7－2－10）

と与えられる．

η個の空孔からなるV－cluster濃度の速度式は，
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雫）一η準・αlq嶋伝一1）一画（1）・β忽（1）・伽）脚）

　　　　・鳳1C／（1）＋γ駈1め。（・＋1）

と与えられる．

7．2。4パラメータ設定

7．2．4，1　カスケード損傷

　カスケード効率に関しては，明確な値が示されてはいないが，本研究においてはStoller

が圧力容器鋼の照射脆化のモデル化に用いた0．1を採用した［187－189］。また，カスケード

内欠陥クラスター化効率に関しては，PhythianがMD計算によって10個程度の格子間原子

を含む1－clusterの直接形成を確認しているが［140］，大半は4個程度までに占められてい

るので，本研究では4個までとした．また，hlusterに関しては，　MD計算によりbcc鉄

内での直接形成は無視できる程度とされているが［140］，実際には77Kで中性子照射したフ

ェライト鋼においてマイクロボイドの形成が報告されているので［142］，やはり4個までは

直接形成されると仮定した．

7．2．4．2　点欠陥パラメータ

　自由点欠陥の移動エネルギーは，よく焼鈍した高純度金属に対して極低温での電子線照

射を行い，その後の電気抵抗率の回復挙動から求められている［145］。しかし，これらの実

験結果から得られたパラメータを，本研究で用いられている低放射化マルチンサイト鋼の

ような複雑な合金系においてそのまま適用することはできない．照射によって形成した自

由点欠陥は，合金元素や不純物などのトラップ・サイトにおける捕獲と離脱を繰り返しな

がら移動し，見かけの移動エネルギーが増加するためである．本研究においては，Yoshida

らが求めたFe－10Cr合金における値［146，147］を参考にして実効移動エネルギーを設定した。

　純鉄におけるV－clusterの結合エネルギーに関しては，　CaturlaらがMD計算を用いて，

次のように求めている口93］。

聯）一1。7・一2．・9レ・／・一（・一1）2／31（・V）
（7－2－12）

しかし，低放射化マルチンサイト町中のV℃1usterは，合金元素や不純物の存在によって

純鉄のそれよりも安定であると考えられるため，式（7－2－12）をそのまま適用しても第3章

で得られた陽電子寿命の回復挙動を説明することはできない．そこで，本モデルにおける
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V－clusterの結合エネルギーは，　Caturlaらの結果を全体的に高くなるように調整した。ま

た，1－clusterからの格子間原子の解離に関しても，

聯）一・．33一・．76レ・／・一伝一1）2／31（・V） （7－2－13）

のように結合エネルギーが求められており，大きいクラスターにおいては結合エネルギー

が高いために通常の照射温度域では解離が生じないと考えられる．よって，5個以上の格子

問原子からなるクラスターでは，解離を考慮しなかった．

7．2．4．3　永久シンク強度

　カスケード損傷によって生成した自由点欠陥の流入サイトとして，照射によって形成さ

れたクラスターの他に，照射前から存在する転位線や粒界などのシンクがある．重照射下

においては，点欠陥の流入による転位の上昇運動などに伴って，これらのシンクの密度は

減少する場合もあるが，第6章で示したように，低放射化マルチンサイト鋼は比較的高温

域においても高い相安定性を有しており，本章におけるモデル化の対象である低照射領域

では，これらを永久シンクとして取り扱うことは妥当であると考えられる．転位は格子間

原子を優先的に吸収するバイアス効果を持つため，ボイド・スエリングの原因のひとつとさ

れているが［194］，低放射化マルチンサイト鋼においてボイドの形成が見られるのは数

10dpa以上の重照射下においてであり，本研究のような低照射量域では転位バイアス効果は

実質的に考慮しなくて良い可能性がある，そこで，予備計算を行ったところ，本モデルの

計算対象である1dpa以下での組織発達に対して，転位バイアスの影響は無視できる程度で

あった．転位以外のシンクも含めて，Brailsfordがシンク強度の詳細な理論を報告してい

るが［195］，低放射化マルチンサイト鋼においては，極めて高密度に存在している転位が点

欠陥吸収サイトとして支配的であると考えられるため，ここでは全永久シンク強度として

転位のシンク強度のみを考慮した．

7．2．4．4　モデルの検証

　本モデルにおいて，最も任意性の強いパラメータは，1－clusterにおける格子間原子吸収

の配位数Z。一ア（η）である。配位数は本来幾何学的に求まる値であり，平面的なループの構造

をとる1－clusterにおける点欠陥反応の配位数は，クラスターを構成する格子間原子の数

に比例する．しかし，電子線照射したFe－10Cr合金における転位ループの発達過程を調べ

たYoshidaらの研究によると，1－clusterにおける格子問原子吸収の配位数は極めて小さく，

0．01～0．001とされている［146，147］．この原因として考えられるのは，格子間原子の吸収

を妨げるような合金元素の1－clusterへの偏析が挙げられる．一方，　V－clusterにおける点
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欠陥反応の配位数は，クラスターを構成する空孔の数の2／3乗に比例することが示されて

おり［196］，本モデルにおいてもそれを適用した．

　以上の考察をもとに設定したパラメータを，表7．2．1にまとめて示す．

表7．2．1本研究の反応速度論モデルで用いた欠陥パラメータと
　　　　照射パラメータ。

Displacement　rate（dpa／sec）

Cascade　ef行ciency

Interstitial　clustering　Parameters：

tOtal　interStitial　CIUStering倉aCtiOn

di，　tri，　and　tetra　interstitial

　　　　　　　CIUStering倉aCtiOnS
cluster　binding　energies（eV）

Vacancy　clustering　Parameters：

total　vacancy　clustering　fヤaction

di，　tri，　and　tetra　vacancy

　　　　　　　CIUStering倉aCtiOnS
binding　energy　fbr　Vn－cluster（eV）

Interstitial　migration　energy（eV）

Vacancy　migration　energy（eV）

Vacancy　fbrmation　energy（eV）
Sink　strength　of　dislocation（／atom）．

6，6x10－8

0，1

0．3

0．15，0．1，0．05

05，0．75，1．25＊1

0．6

0．3，0．2，0．1＊2

1．6×（（n－1）o・8・nO・8＋1）＊3

0．35

1．3

1．6

10－6＊4

＊11－clusters　larger　than　tetra　clusters　are　assumed　to　be　not　decomposed．

＊2・3Vacancy　clustering倉actions　and　binding　energies　are　assumed．

＊4Calculated倉om　dislocation　density　of　l　x　lO】5m2．

7．3モデル計算結果

7。3．1一定温度照射

104

10－6

　一定温度照射下における自由点
欠陥とクラスタ膿度の照射量依動

存性の計算結果を図7．3．1に示す．言

図には220℃および420℃照射の

モデル計算結果を示しているが，

照射温度の上昇と共に，擬定常点

欠陥濃度の減少と，クラスター濃

度の大幅な減少が見られた．これ

は，照射温度が上昇すると，空孔

の移動が活発になるため，格子間

原子との再結合の割合が増加し，

擬定常点欠陥濃度の減少を引き起

　　　　　Displacement　Dose　l　dpa
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図7．3．1反応速度論モデルによる点欠陥とクラスター
　　　　濃度の照射量依存性と照射温度の影響．
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こすことを反映している．また，V－clusterからの空剃の放出も活発になり，V－cluster濃

度の低下を引き起こすが，空孔の放出と流入が等しくなったところで，V－cluster濃度は一

定となる．220℃照射においては，hluster，　V－cluster濃度は照射量と共に増加していく

が，1℃lusterに着目すると，低照射領域では照射量の2乗に，10－7～10　5dpaでは1乗に，

それ以降は1／2楽章比例している．V－clusterに関しても，照射量依存性が変化する照射量

は異なるものの同様の傾向を示している．これらの結果は，第3章で考察したカスケード

損傷下における欠陥濃度の照射量依存性を良く示しており，1－cluster濃度変化の考え方の

妥当性を良く表している．

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　上記の反応速度論モデルによ
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図7．3．2反応速度論モデルとオロワンの式による照射

　　　硬化の照射量依存性の計算結果，

って計算されたクラスターの体

積密度とサイズを，オロワンの式

に適用することによって，照射硬

化量の評価を行った結果を図

7．3．2に示す．1－clusterおよび

V－clusterの強度因子αは0．2と

した．220℃照射による照射硬化

の計算結果は，照射硬化因子が

1－clusterとV℃lusterの何れの

場合でも，第3章で得られた1／4

乗掛をよく再現している．しかし，

本モデルで得られたV－c！uster

濃度は，第3章で示した陽電子寿命測定結果から得られる濃度よりも著しく高いため，硬

化への寄与も過大評価されている．このような相違を，絶対値として一致させていくこと

は，本研究の目的から外れるため避けるが，V－clusterのカスケード内クラスタリング効率

を小さくすることなどによって調整は可能である．

7．3．2温度変動照射

　図7．3。1に示した220℃照射の計算結果を初期値として，照射温度を350℃もしくは420QC

に上昇させて更に計算した結果を図7．3．3に示す．何れの場合においても，高温側への温

度変動によって，欠陥濃度の減少が見られた．図7．3。1で示したように，照射温度の上昇

は点欠陥の移動を活発にする．始めに移動度の大きい格子間原子がシンクに流入し，空孔

がそれに続くことにより，両者の濃度は減少する．続いてV－clusterが分解，縮小して空

拳を放出し，1－clusterの濃度は減少する．また，欠陥濃度の減少が始まるのに必要な照射

量は220／350℃の方が大きいことがわかる．このように，高温側への温度変動後に生じると

考えられる過飽和空孔による1－clusterの縮小現象を，反応速度論モデルによって表すご
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とができた．しかし，第5章で得られたような高温照射によるV－clusterの再出現を表す

ことはできなかった．

　以上の結果をもとに，温度変動後の降伏応力変化を計算した結果を図7。3。4に示す．図

には，硬化因子として1－clusterもしくはV－clusterを考慮した場合と，両者を考慮した

場合を示した．220／420℃照射では，昇温直後に降伏応力の減少が生じているが，220／350℃

照射において減少が始まるには，更なる照射を必要としている様子がわかる．反応速度論

モデルの結果から，主要な硬化因子を求めることはできない．しかし，本研究で提案した

1－clusterによる硬化機構を否定するものでもなく，むしろ合理的に説明可能であることが

わかる．
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図7．3．4220℃予照射後の温度変動照射によ

　　　　る降伏応力変化のモデル計算結果．

図7，3。3220℃予照射後の温度変動照射にお

　　　　ける欠陥濃度の照射量依存性．
　　　　（a）220／350℃照射，（b）220／420℃

　　　　照射における反応速度論モデル計算
　　　　結果を示す．
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7．4結論

　照射硬化の照射量依存性や温度変動照射下における1－clusterとV－clusterの役割を明

確にするために，反応速度論を用いた微細組織発達モデル計算を行った．第3章で提案し

た1－clusterによる照射硬化の機構は，反応速度論的にも合理的なものであり，温度変動

照射下においても整合性は保たれた．また，温度変動照射下において，昇温過程での

V－clusterの分解による空孔の放出がhlusterを縮小させるという微細組織変化を確認す

ることができた．
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第8章　総括

　核融合炉の非定常運転に対応した照射条件の変動および複合条件下における低放射化マ

ルチンサイト鋼の材料特性変化を明らかにすることを本研究の目的とし，以下のような成

果を得た．

　核融合炉環境下の材料中に多量に生じる核変換ヘリウムは，弾き出し損傷との複合作用

により，材料特性変化に対して多大な影響を与えることが懸念されてきた．図1．4。9には，

高照射量域におけるヘリウム脆化により，低放射化マルチンサイト鋼の使用限界が狭まる

ことが示されているが，この根拠となっているニッケル添加法によるヘリウム脆化研究に

は問題点のあることを本研究で指摘した．すなわち，低放射化マルチンサイト鋼に本来含

まれない元素であるニッケルは，自己格子間原子と強い相互作用を持つため，照射硬化の

主要因子と考えられる転位ループの形成挙動に多大な影響を与えることを実験的に初めて

見出した．その結果，同一の照射野臣下において，ニッケル添加した鋼は未添加の鋼に比

べて，ニッケルそのものに起因した著しい脆化を示すため，ヘリウム脆化の評価にニッケ

ル添加法を用いるべきではないことを提言した．一方，照射脆化に及ぼすヘリウムの影響

を明確にするため，サイクロトロンを用いて580appmという高濃度のヘリウムが存在する

状態での脆化挙動を世界に先駆けて評価した．サイクロトロンでの照射体積は小さいため，

脆化挙動を調べるためには微小試験片技術の適用が不可欠である．本研究では，スモール・

パンチ試験を用いて，ヘリウム注入による延性脆性遷移挙動を調べたところ，ヘリウムに

よる脆化の促進が全く観察されず，低放射化マルチンサイト鋼が耐ヘリウム脆化特性に優

れていることを示した．その優れた耐性の理由を明らかにするために，微細組織観察や陽

電子寿命測定を行い，低放射化マルチンサイト鋼がその製造過程において自発的に形成す

るマルチンサイト組織に含まれる多量の転位やラス境界がヘリウムを捕獲するため，他の

材料のように粒界上にヘリウム・バブルが形成して粒界割れを引き起こすことが妨げられ

ることによると結論した．すなわち，低放射化マルチンサイト鋼が本質的にヘリウム脆化

に強い，優れた材料であることを示した．

　変動条件下での照射試験が着目されたのは，一定温度照射による微細組織変化や材料劣

化の評価を行うことを通じて，照射中の温度変動が微細組織発達過程，ひいては材料強度

特性等に多大な影響を与える可能性が指摘されたためである．更に実際の核融合炉環境下

においても，炉の起動・停止時やプラズマ・ディスラプション時に材料の照射温度が変化

することが想定されており，温度変動照射試験の必要性が強く唱えられてきた．本研究は，

低放射化マルチンサイト鋼の温度変動照射下での微細組織発達過程と材料強度特性変化を

評価した唯一の研究事例である．本研究により，低放射化マルチンサイト鋼は他の材料で
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報告されているような温度変動照射に特有の機械的特性変化の生じにくい材料であること

を明らかにした．照射中に照射温度を上昇させることによって生じる機械的特性変化は，

基本的に高温での焼鈍挙動と一致しており，特に温度変動照射特有の材料劣化事象は見出

されなかった．

　また，本研究においては，低放射化マルチンサイト鋼の使用限界を決定する劣化因子の

ひとつである照射硬化・脆化と空孔集合体挙動の関係に着目し，一定温度照射や複合・変

動照射下における点欠陥挙動とそれに伴う材料特性変化に対して損傷組織形成素過程の機

構論的解明を試みた．その結果，温度変動照射による低放射化マルチンサイト鋼の微細組

織変化を追求することにより，空孔集合体の熱的安定性が及ぼす微小転位ループ発達過程

や照射硬化挙動への影響が機構論的に明らかになった．ヘリウム効果に関しても同様なア

プローチにより，ヘリウムと大きな相互作用を持つ空孔および空孔集合体が照射効果に及

ぼす影響を知ることによって，低放射化マルチンサイト鋼の照射効果における空孔の役割

を解明した。これらの成果は，従来の定常照射だけでは直接知ることの出来なかったもの

であり，低放射化マルチンサイト鋼の核融合炉実環境下での挙動を知るための照射相関論

の構築にも有益な情報を提供した．

　この様に，低放射化マルチンサイト鋼における複合・変動照射効果研究により，ヘリウ

ム脆化と温度変動照射が，核融合炉材料としての使用に大きな問題を及ぼさないことを示

した．また，従来不明な点が多かった低放射化マルチンサイト鋼における微細組織発達過

程において，特に空孔とその集合体の挙動が明らかになった．

　また，低放射化マルチンサイト鋼の相安定性に及ぼす時効および照射の影響を明らかに

し，上記で議論した点欠陥挙動みみならず析出物形成に及ぼす合金元素の影響についても

重要な知見を得た．

　以上，本研究では，低放射化マルチンサイト鋼が耐中性子照射性および耐ヘリウム脆化

性に優れていることを実験的かつ理論的に示した．今後は，実証炉環境下における材料挙

動評価ならびに炉工学研究へと進むことが期待されるが、実証炉模擬環境を生み出すこと

は容易ではない．本研究による低放射化マルチンサイト鋼における照射効果の実験的かつ

理論的解明は、今後の当該材料を用いた炉材料および炉工学研究の基盤になると期待され

る．
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Appendix　A　フェライト鋼の金属組織概論

A．1　フェライト鋼の母相組織

　鉄鋼材料の金属組織は，含まれる合金元素の種類・量と熱処理によって大きく変化する

ことがよく知られている。ここでは，フェライト鋼の母相組織を決定する熱処理と合金元

素の効果について概説する．

A．1．1化学組成と母相組織の関係

　図A．1．1は，鉄鋼の成分元素をオーステナイト生成元素とフェライト生成元素とに分け，

それぞれをNi当量およびCr当量に換算して理学組織との関連を示したシェフラーの状態

図（Schaeffler’sdiagram）である［197］．　SchaefflerはNi当量とCr当量をそれぞれ，

Ni　eq＝Ni　＋　30C　＋　0．5Mn

Cr　eq　＝　Cr　＋　Mo　＋　1．5Si　＋　0。5Nb

（A－1－1）

（A－1－2）

と表し，少量のC，Mn，　Si，　Nbを含むFe－Cr－Niステンレス鋼に適用した．式（A－1－1，2）の

右辺の元素記号は，各元素のwt％濃度を表す。更に多種類の合金元素を含むFe－Cr－Niステ

ンレス鋼について，Hullは以下のような式，

Ni　eq＝Ni　＋0。11Mn　－　0。0086Mn2＋0。41Co

　　　　＋　0。44Cu　＋18．4N　＋　24。5C （A－1－3）

Cr　eq　＝　Cr　＋　1。21Mo　＋　0。48Si　＋　2．7V＋　0．72W

　　　　＋　2．20Ti　＋　0．14Nb　＋　0．21Ta　＋　2．48Al （A－1－4）

を提案した［198］。Abeらは，上記のHullの式もしくはd電子合金設計法を用いて，

Fe－xCr－yW－0．1C鋼のマルチンサイト／（マルチンサイト十δフェライト）相境界を，図A．1．2

のように求めた［199］．図には比較のためにFe－xCr－yMo－0。1C鋼の結果が破線で示されてい

る．シェフラーの組織図を用いた方法から，Fe－xCryW－0．1C鋼ではCr濃度が9．7wt％以上

ではW無添加でもδフェライトが生じ，9wt％Crのマルチンサイト中のW固溶度は1wt％と
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なる．また，d電子合金設計法からは，　Cr濃度が1！．6wt％以上ではW無添加でもδフェラ

イトが生じ，9wt％Crの時のW固南面は3．7wt．％となる．これらの結果において，　Wの固溶

度はMoに比べて，シェフラーの状態図で約1．7倍，　d電子合金設計法で約1。5倍になるが，

at％濃度で表すと両者の固二度はほぼ等しい．表1．4．2に示したように，実際の低放射化

フェライト鋼の組織は，2。25Cr－2W鋼においてはベイナイト単相，9Cr－2W鋼においてはマ

ルチンサイト単相，12Cr－2W鋼においてはδフェライト／マルチンサイト2相であり，上述

のd電子計合金設計法による計算結果と良い一致を見せている。
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A．1．2溶体化処理と焼入れ

　フェライト鋼の熱処理は，基本的に溶体化処理（normalizing）と，その後の焼戻し

（tempering）からなる．目的とする鋼組織を得るためには，これらの熱処理を適切に行う必

要がある．図A．1．3に，Fe－xCr－0．1C系鋼の見かけの平衡状態図を示す［200］．このときの

Cr当量は以下の式，

Cr　eq＝Cr＋　6Si　＋4Mo　＋　1。5W＋　11V＋　5Nb　＋　12A1（Soluble）

　　　　＋　8Ti　－　　40C　－　2Mn　－　4Ni　－　2Co　－　30N　－　　Cu （A－1－5）

で与えられている。

　マルチンサイト単相組織を得るためには，図A．1．3中のオーステナイト領域内に加熱（溶

体化処理）し，冷却する．冷却時にマルチンサイト変態開始温度（M，点）に到達するとマル

チンサイト相が生成されはじめ，マルチンサイト変態終了温度（Mf点）まで変態が進行する．

Fe－Cr－Ni系オーステナイトステンレス鋼におけるM。点を示す代表的な実験式として，

M，［K］　＝　775－810C　－　1230N　－　13Mn　－　30Ni　－　12Cr　－　54Cu　－　6Mo （A－1－6）

が用いられている［201］．マルチンサイト変態は拡散を伴わない変態であり，面心立方構造

（fcc）をもつオーステナイト相から過剰な炭素を含む過飽和フェライト相である体心正方

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　構造（bct）へと変化する．炭素鋼等の
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図A．1．3

　510152025　　CHROMIUMwt％
Fe－x％Cr－0．1％C鋼の見かけの

平衡状態図［200］。

低合金鋼においてマルチンサイト変態

を起こすためには，拡散によって生じ

るパーライト変態が生じないように，

水冷等の焼入れ（quenching）を行わな

ければならない．しかし，フェライト

系耐熱鋼のようなCr，　Mo，　W等の合金

元素を含む鋼では，パーライト変態の

速度が遅くなり，空冷程度の冷却速度

でも焼入れとして十分である．

　図A．1，3から判るように，Cr当：量が

約11％を超えると，溶体化処理時にδ

フェライト／オーステナイトの2相が存

在し，冷却することによってオーステ

ナイト相はマルチンサイト変態を起こ

し，δフェライト相は残留するため，
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δフェライト／マルチンサイト2相鋼が得られる．

　2．25Cr－2W鋼のようにCr量が低い場合，その下部組織はラス状のベイナイト（より狭義

には下ベイナイト）と呼ばれるマルチンサイトに類似した組織となる．ベイナイト変態は

M、点より高い温度で生じる変態であり，フェライト中に微細な炭化物が析出した組織を形成

する．ベイナイト変態の機構は，パーライト変態のような拡散による核生成一成長機構と，

マルチンサイト変態のような拡散を伴わない格子変態機構の中間であると考えられている．

これは，ベイナイト変態が起こる温度領域ではFe原子自身の拡散が十分に起こらないのに

対し，C原子は非常に容易に拡散することが可能であるということに起因していると考えら

れている．

A。2　鉄鋼材料における析出物

　焼入れ後にマルチンサイト組織を有する鋼は，マルチンサイト変態によって生じた歪を

緩和するために非常に多量の転位を有しているため，大きな内部応力が存在する．また，

マルチンサイト組織は一般に硬いが著しく脆い．そこで，内部応力除去とともに，過飽和

に固溶している炭素やその他の合金元素を析出させることによって安定な組織に近づける

ために，焼戻しを行うことになる．ここでは，鉄鋼材料中に存在する析出物について概説

する．

A。2．1　炭化物

　表A．2．1は，ステンレス響動に存在する炭化物の代表的なものを記している［202－204］。

以下にそれぞれの炭化物の性質について解説する［203］．

O　MC型炭化物

・Ti，　Zr，　Hf（第IVA族元素）およびV，　Nb，　Ta（第VA族元素）は，　NaCl型の立方晶炭化

　物を形成する．この型の炭化物は金属原子が最密に積み重なって面心立方格子を組み，

　その八面体格子間位置をC原子が占めた結晶構造を有するBerthollide化合物である．

　これらの炭化物はMC型炭化物と総称されているが，実際の組成はほぼMC～M2Cの範囲

　にわたって変化しており，それに対応して単位胞中の原子数も8～6個（金属原子4個，

　C原子4～2個）の範囲で変化する．単位対中のC原子の数が減少すると格子定数も変化

　する．ただし，V炭化物のみは常に化学量論鞘組成であるVCよりもC濃度が低く，慣習

　的にV4C3と表されることが多い。

・C原子の位置はN原子で置換できるのに加え，金属原子も相互に置換できるため，暗中

　では純粋のMC型炭化物として析出するのではなく，Nb（C，　N），（Nb，　V）（C，　N）のような複

　出炭（窒）化物として生成することが多い．
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・これらのNaC1型炭（窒）化物はフェライト母相およびオーステナイト母相と特定の結

　晶方位関係をもって微細に析出し顕著な強化作用を及ぼす．結晶方位関係は次のように

　表される．

　　　　　　　（100）wc／／（100）α一Fe，　［010］MC／／［011］α一Fe，

　　　　　　　［001］Mc／／（0－11）。一Fe

　　　　　　　（100）Mc／／（100）管，。，［010コMC／／［010］，一F。・

　　　　　　　［001］Mc／／［001］，一F，

・V，Nb，　TaについてはM2C型の六方晶炭化物も存在するが鋼中に生成することはほとん

　どない．

O　M23C6型炭化物

・Crは3種類の2元炭化物Cr7C3，　Cr23C6，　Cr3C2を形成する．これらの炭化物はFeに対す

　る溶解度が大きいため，高Cr鋼中でさえも純粋のCr炭化物としてではなく，かならず

　　（Cr，　Fe）23C6のような形で析出する。さらにこれらの炭化物はNi，　Mn，　Mo，　W，　Vなどの

　元素を固溶することができる．従って，種々の合金元素を含む鋼の中では，これらの炭

　化物はCrのほかにいくつかの遷移元素金属元素を不特定の割合で含んでいるのが普通

　であり，M7C3型あるいはM23C6型炭化物と呼ばれることが多い．　Mの中味は鋼の組成，熱

　処理条件によって異なり，それに応じて格子定数も変化する．

・M23C6はフェライト草中では主に結晶粒界に析出するが，オーステナイト鋼中ではマトリ

　ックス内にも析出する（この場合，硬化には寄与しない）．

・M23C6はMoおよびWに対する溶解度を持つが，これは金属原子の占める92個の位置のう

　ち，8個が比較的大きいすき間を有するためであり，これら8個の場所をMoまたはW

　原子が占めた場合には残り84個の位置にあるCr原子を全てFe原子で置換でき，

　Fe21Mo2C6またはFe21W2C6なる組成の複炭化物が生成しえると考えられている．

O　W炭化物Wは，W2C（六方晶），　WC、（立方晶），　WC（六方晶）などの炭化物を形成する。

　W2Cは，　Wを多量に含んだフェライト鋼の焼戻し時に見られ，針状に析出し，二次硬化

　の原因と考えられている［205］．結晶方位関係は次のように表される．

（0001）w2c／／（111）。一F。，［一1011］w2c／／［01－1］。．F。，

O　M6C型炭化物

・MoまたはWを含む鋼中では上記の二元炭化物の他にいくつかの複炭化物が生成する．も

　つとも普通に生成する複炭化物はM6C型炭化物（η炭化物）であり，V，　Cr，　Mn，　Fe，　Co，

　NiをA，　Zr，　Hf，　Nb，　Ta，　Mo，　WなどをBとするときA4B2C～A2B∫の範囲の組成をもつ．
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・M6CとM23C、はどちらも複雑な立方構造を持ち，格子定数も近い（M6Cが僅かに大きい）．

　X線回折では構造因子の相違により両者を区別することは容易であるが，電子線回折の

　場合は多重反射効果のために区別しにくい場合が多い．

○　その他

・鋼中ではMnが単独の炭化物を形成することはなく，常にセメンタイト，κ炭化物，　M7C3，

　M23C6などの中に固溶した状態で存在する．

・CoおよびNiの炭化物も鋼中には生じない．

A．2．2　金属間化合物

　金属間化合物には微細に分散析出して強化作用を及ぼすものと，粗大塊状に析出して材

料を脆化させるものがあるが，低放射化フェライト鋼におけるLaves相（Fe2W）は後者の性

質を示すことが知られている．Laves相は，原子半径化合物とも呼ばれ，構成原子の原子半

径の比が1．2：1の場合にAB2型の化合物として形成されるもので，最密構造を有する．　Fe2W

のδフェライト相中での結晶方位関係は次のように表される［205］。

（10－10），。2w／／（111）δ．F。，［0－110コ，。，w／／［一101］δ一F。，

A．2．3その他の析出物

　以上に示した析出物の他に，鋼中には窒化物，酸化物，硫化物，ホウ化物，リン化物な

どが生成する．また，これらの単独化合物のほかに，金属元素がB，c，　N，　o，　s，　P，　Siの

うちの2種類以上と結びついて生成した複合炭化物も存在する．
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表A．2．1ステンレス鋼における代表的な析出相

析出相 結晶構造 格子定数（A） 析出の特徴 生成熱（kca1／mo1）

［炭化物］

M23C6

［灘］ ao＝10．53－10．65

ao＝10．638　（Cr23C6）

粒内：転位上（サイコロ状）

　　　　双晶境界（粒状），

　　　　ラメラー状，

　　　　Widmanst翫ten状

粒界：粒状，塊状，

　　　　フィルム状，セル状

一98

η／－M6C

［灘］
ao＝11．01－12．12 粒界：塊状

（MC）

Tic

V4C3

TaC

［
醐

ao＝4．3127　（TiCo．61）　一

　　　4．3280　（Tic）

ao＝4．1310　（VCo．73）　一

　　　4．3280　（VCo．87）

ao＝4。4100　（TaCo．70）　一

　　　4。4555　（TaCo．　gg）

粒内：

粒内：

粒内

分散（粒状），

　転位上（微細）積層欠陥型析出
全面析出，

　転位上積層欠陥型析出

：転位上（微細）積層欠陥型析出

一44

－25

－38

W2C 六方晶 ao；3．00，　Co＝4．70 粒内：針状

［金　目

α’
［酬

ao＝2．872－2．877
ド：欝］

［金属間化合物］

（Laves木目）

ao＝4，760，

ao＝4。760，

ao＝4，745，

Co＝7．831

Co＝7．831

Co＝7．722

［騨：馴
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Appendix　B材料の硬化機構概論

　本付録では，本研究を通して主要なテーマのひとつである照射硬化・脆化の機構を知る

ために，各種の硬化機構に関する概説を行う．

B．1　転位の運動

B．1．1転位の運動と塑性変形

　結晶性材料の塑性変形過程は，転位の運動とそれに対する障害物との相互作用によって

記述される．先ず始めに，マクロ的な塑性歪みとミクロ的な転位の運動を関係付ける［206］．

　材料の歪み速度を転位の運動として表すと，結晶のせん断歪み舛ま，

7＝ρわi『 （B－1－1）

である．ここで，ρ：変形に寄与する転位の密度，わ：バーガース・ベクトルの大きさ，f

転位の平均移動距離である．歪み速度は，この式の時間微分で与えられ，

ノ＝ρわ亨＋ρわf （B－1－2）

となる．ここで，ラ：転位の平均速度，ρ：変形に寄与する転位の発生頻度である．この式

の第1項と第2項が同時に成立することは矛盾があり，実際にはどちらかのみで歪み速度

を与えることになる．第1項で表されるような転位の運動は粘性運動（viscous　motion）

と呼ばれる．大きなパイエルスカ（Peierls　force）を持った結晶中で熱滑性化のもとで起

こる転位の運動がこの典型的な例である．第2項で表される運動は飛行運動（flight

motion）と呼ばれる．パイエルスカが小さなfcc結晶中などで，分散した溶質原子などの

障害物によって固着されていた転位は，一つの障害物から外れると次の溶質原子に出会っ

て固着されるまでは，極めて大きい速度で運動する．障害物につかまるとしばらく静止し

た後，固着が外れるとまた非常に高速で運動する．この場合でも，障害物による固着とそ

れらの離脱を何回か繰り返してある距離を動くと，その距離と時間から平均運動速度を求

めることが出来るため，このような飛行運動の場合でも歪み速度を第1項で記述すること

が出来る．よって，歪み速度は，
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ノ＝ρ茄
（B－1－3）

と示すことが出来る．結晶を歪み速度ノで塑性変形させるためには，転位を速度亨で運動さ

せるのに必要な応力（変形応力）を負荷する必要がある．

　単軸応力の負荷は，塑性せん断歪みを歪み速度んで生じさせるように転位にせん断応力τ

を働かせる．転位の移動に対する障壁（barrier）は，長範囲の相互作用（long－range

interaction）と，短範囲の相互作用（shortゴange　interaction）という二つの成分に分

けられる．長範囲の相互作用は，非熱的応力（athermal　stress）τ。1んに影響を及ぼし，転

位のすべり面上での位置と共にゆっくりと変化するが温度にはほとんど依存しない．一方，

短範囲の相互作用は熱的応力（thermal　stress）砺に影響を及ぼし，塑性歪み速度筋と温

度7に依存する．非熱的応力を内部応力（internal　stress），熱的応力を有効応力（effective

stress）と呼ぶ場合もある．この時，浮せん断流動応力（total　shear　flow　stress）τは，

・一・，、レ〆）・・。，あ） （B一レ4）

のように，

明する．

両者の和で与えられる．以下に（B－1－4）式右辺における両項に関する機構を説

B．1．2　熱的応力

　転位の運動に対して短範囲の相互作用をもつ障害物の大きさは，1～数原子間距離である．

分散した溶質原子はこの一例であり，このような障害物を短範囲障害物（short－range

obstacle）と呼ぶ．短範囲障害物が分散している結晶において，転位が障害物による固着

からの脱出，飛行運動，再固着を繰り返して運動する場合には，転位が障害物による固着

を克服するときに熱エネルギーを必要とする．すなわち，固着からの転位の脱出は，応力

の関与した熱活性化過程となる．以下に，転位の運動の熱活性理論と，その結果生じる熱

的応力について説明する．

塑性変形過程を単一の熱活性化過程と想定すると，塑性歪み速度んはアレニウスの式で

示すことが出来る［80］．

ノ。一ノ，。exp←△G（・，、）／ん7） （B－1－5）

ここで，△σは転位が局所的な障害物を乗り越えるのに必要なギブス自由エネルギーである．

また，pre－exponential　factorであるん。は，運動転位の密度，平均白由転位長さ，一回の

熱活性化ジャンプ後に転位によって覆われる面積，デバイ振動数の関数となる．活性化エ

ネルギー△Gは，
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△G＝△9一τご乃1わし￥1力 （B－1－6）

と与えられ，△9は熱活性の間に局所的な原子変位のために生じるギブス自由エネルギーの

変化であり，τ1西X1んは熱応力によってなされる仕事である（1：転位切片の平均長，わ：バ

ーガース・ベクトル，脇：障害物を前にした転位のサドルポイント位置と平衡位置の間の

活性化距離）．これらの過程の活性化体積を，

7＝一∂△G／∂・1， （B－1－7）

のように定義し，ろ。と㌦乃が，応力，歪み速度の増加の問に顕著に変化しないと仮定すれ

ば，

7一ん7（∂1・レ。／ノ。。ン∂・）≡ん7φ1・ノ，／∂・） （B－1－8）

と表せる．活性化体積7は，実験的に求めた筋とτの関係によって，

7≡ん7（△lnノ，／△τ） （B－1－9）

のように求めることが出来る．実験的には，引張試験の間に歪み速度を上昇させる（strain

rate　jump）ことによって，活性化体積を求めることができる．

　活性化エネルギーは，活性化体積を応力に関して積分することによって求められる．

△G＝ ｨ・ （B－1－10）

ここで，τはOKでの実効パイエルス応力である．上式は，7が△Gの偏微分であるために

直接的には有効ではない．しかし，剛性率の温度による変化が無視出来る場合には，有効

性は保たれる．

　bcc金属中のらせん転位のように大きなパイエルスカをもつ場合も，転位の運動を熱活性

化過程として扱える。運動転位は，パイエルス・ポテンシャルを応力のもとで一度に乗り

越えるわけではなく，キンク対（kink　pair）の形成とその転位線に沿っての運動（両方向

の運動；sideward　motion）によって移動していく．bcc金属中のらせん転位に形成する滑

らかなキンク（smooth　kink）の場合，横方向の運動によるキンクのエネルギーはほとんど
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変化しないため，キンクは飛行運動をする。すなわち，転位全体の運動速度は，キンク対

の形成頻度によって決まる（この他にキンクの移動可能な距離なども関係する）．外部応力

によって張り出した転位は，熱エネルギーの助けをかりて線張力を乗り越えることによっ

てキンク対を形成する．キンク対問には引力が働いているため，横方向の運動をするため

には，外力がこの引力に打ち勝つ必要がある．これらの過程についての活性化エネルギー

をもとめることが出来るが詳細は省略する．

B．1．3非熱的応力

　転位の運動速度に依存しない相互作用の例としては，転位間の弾性相互作用がある．運

動転位がこのような相互作用を持つ障害物を乗り越えなくてはならない距離は，原子間距

離に比べてきわめて大きいため，このような障害物は長範囲障害物（long－range　obstacle）

と呼ばれる。転位密度ρゴ1，と変形応力脇，の問には，

・伽一α伽ψ鳳 （B－1－11）

というBailey－Hirschの関係が実験から導かれている．ここで，μ；剛性率，わ：バーガー

ス・ベクトルである．

　Frank－Read源を活動させるのに必要な応力も転位速度には依存しない．式（B－1－3）では

転位密度は一定と仮定されているが，実際には塑性変形の進行と共に，Frank－Read源の活

動により転位密度は増加する．Frank－Read源を活動させるのに必要な臨界応力τ盟は，

　　ψ
τFR＝V

（B－1－12）

で与えられる．ここで，1：転位切片の長さである。

　また，bcc金属中の刃状転位のパイエルスカはfcc金属中のそれと変わらないが，らせん

転位のパイエルスカは大きい．このらせん転位が交差すべりを繰り返すことによって，

Frank－Read源を次々と作り出す二重交差すべり機構が，　bcc金属において重要になること

にも追記しておく。

B．2　析出硬化

析出硬化は，過飽和固溶体に適切な時効処理を加えることによって，第2相粒子を析出

させ，材料を硬化させる現象である．照射硬化と微細組織の相関を議論する上で，析出硬
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化モデルが応用されるため，本節では析出硬化機構について概説する。

B．2．1粒子の平均間隔

　第2相粒子による硬化を考える上で，粒子間隔の定義を明確にしておく必要がある．粒

子の平均間隔としては，三次元の平均間隔，二次元の平均間隔，一次元の平均間隔が考え

られる．ここでは，粒子を球状と考え，単位体積あたりの粒子数をN，粒子の直径を4と

する．

　二次元の場合には，考えている平面によって切られる粒子のみならず，その平面に接す

る粒子も含めて平均間隔を求める．粒子の中心間の平均間隔を五とすれば，L24が一個の粒

子の占める体積となる．これは1々〉に等しいから，

　　l
L＝一而

（B－2－1）

となる，この式は，粒子が平面上で正方形に配列している場合には正確な式であるため，

正方配列近似の平均間隔と呼ばれる．粒子の表面問の平均間隔は五一4’となる．ここで4’は

粒子の有効直径である．粒子が平面によって切られる場合には，その断面積の直径は粒子

の切られる場所によって異なるため，粒子の形状を考慮したのが有効直径である．球状粒

子の場合には，同じ体積をもった円柱の断面積をもって平均断面積とする．

　また，粒子の中心間の三次元での平均間隔はバ1／3であり，粒子の表面間の平均間隔は

ノザ1／3＿ゴである．

B．2．20rowan機構

　粒子に止められた転位線に力が加わると，転位は粒子の間を張り出していく。粒子が硬

くて転位によって切られることがないとすると，粒子を囲んだ転位ループを残して，転位

線全体は元通りの一本になって抜けていく．このようにして転位が粒子の間を抜けていく

機構をOrowan機構と呼び，この機構を作用させるのに必要なOrowan応力τ。。。w。．は，粒子の

間隔を1とすると，

τ　；厘
。「0照η @　1

（B－2－2）

と示され，Frank－Read源を作用させる応力と一致している．しかし，実際の粒子間隔は不

規則であり，転位は間隔の広いところがら優先的に粒子間を抜けていく．そのために，転
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位を運動させるのに必要な応力は，式（B－2－2）よりも小さくなる．このように，粒子の分

布における不規則性を考慮し，正方配列近似による粒子間隔をしとした時のOrowan応力は，

　　　0．8ψ
τ　　　　＝

OrOM’αη

　　　　五

（B－2－3）

と与えられている．

B。2．3Friedel機構

　Owowan機構は，粒子が十分に硬く，転位によって切られないことを前提としているが，

粒子の種類によっては，ある程度まで転位が粒子の間に張り出すと，粒子が切られてしま

う場合がある．粒子が切られる時の臨界角（離脱角；breaking　angle）をθ、，転位線の線

張力を7とすれば，粒子を切るのに必要な応力は，

　　27　　θ
　　　　　ご　　コ　　　　　
c　1ゐ　　2

（B－2－4）

と求められる．上式において，1は転位線に沿った粒子の間隔である．

　弱い粒子を切って進む転位は直線に近い形で運動する．転位がひとつの粒子から外れる

と，自由な部分の長さが長くなるので，次にはそこから離脱する可能性が高い．従って，

転位の方向から見ると，横方向に次々と粒子の離脱が起こる．このような転位運動の機構

をFriedel機構と呼ぶ．粒子が弱くて転位によって切られやすい場合，すなわちθ、の大き

い場合には，応力の絶対値は低下し，粒子の分布における不規則性の影響が大きくなる．

　以上の結果をまとめると，転位を運動させるのに必要な応力は，粒子の強さに従って次

の2式で示すことができる．転位の線張力7＝μわ2／2とすれば，

噺一垂ｸ一望鴎プ θ≧100。（弱い粒子の場合）
c

（B－2－5）

　　　　　　　　　0．8μわ　　θ、　　　1．67　　θ，

τ伽 u下COS万＝五COS－7
θ≦100。（やや強い粒子の場合） （B－2－6）

となる．ここで，五は正方近似配列によるすべり面上の粒子の平均間隔である．粒子が転位

によって切られない時，θ、＝0となり，式（B－2－6）は式（B－2－3）で示したOrowan応力を

与える．
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B．2．4　　Russell－Brown機構

　Russellらは，　Fe－Cu合金における時効硬

化を説明するために，剛性率効果を取り入

れた析出硬化のモデルを提案した［207］．Fe

中に析出したCu析出物のように，面相より

も低い剛性率をもつ分散した球状粒子を切

って進む転位の様子を図B．2．1に示す．

　転位が析出物界面を横切って進行する時，

析出物内における転位の単位長さあたりの

エネルギーをE塑、，母相における転位の単

θ2’、、

C
O

／’ O
2

粟ll息レ”
　　、↓’

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　図B．2．1母相よりも低い剛性率をもつ球状
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　粒子を切る転位の挙動［207］．

位長さあたりのエネルギーをEとすると，転位の平衡条件から，

E〃1sinθ1＝Esinθ2 （B－2－7）

を満たす．ここで，θ1とθ2は転位と析出物界面に対する垂線との間の角度である。析出物

における転位のエネルギーが，母相におけるエネルギーよりも低い時（E〃，＜E），角度θ。は

最小値を取り，τは最大値を取る．これは，転位が析出物から離れようとする時に生じ，こ

の時θ1＝π／2となるため，

碑一2θ、一2・iガ1¢“，／E） （B－2－8）

と求められる．この結果を式（B－2－5，6）に代入し，

一一
、in－1互塑。5。・

　　　E

（B－2－9）

一一
Q1一罫 sin－1二坐≦50。 （B－2－10）

と与えられる．

　析出物が極めて微小な時には，析出物における転位のエネルギーは，Eに等しくなけれ

ばならない．また，析出物が大きな時には，E耀ぎに等しくなければならない．さらに，転
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位のエネルギーは，対数的に結晶の次元に依存する．よって，E〃，、／Eは析出物の半径rの

関数として，以下の式のように近似できると考えられる．

　　　E〃，．．1・9　1・9一

二塑．＝　　　　　恥＋　　ア

E　E・・1。g＿1。9丑

　　　　　　置。　　　　％

（B－2－11）

ここで，R：outer　cut－off半径，　ro：inner　cut－off半径，　E。。，　E〃，o。：無限長の転位に

おける単位長さあたりのエネルギーである．式におけるE〃，αつ／EαDは，らせん転位と刃状転

位に対して，

E〃，。。／E．。＝μ〃、／μ　（らせん転位） （B－2－12）

E“10．／E・・一μ“か・）瞬一・“，）（刃状転位） （B－2－13）

と与えられる．ここで，μ：母相の剛性率，μ岬ど：析出物の剛性率，γ：母相のポワソン

比，y〃，：析出物のポワソン比である．

B．3せん断応力と単軸降伏応力の関係

　多くの場合，実験的に求められるのは，単軸引張試験による降伏応力であるため，上記

に示したせん断応力を降伏応力に変換する必要がある．従来の研究における変換手法には，

適用を誤っている場合も見受けられるため，本節においてStollerらによる総説［208］を参

考にして概説する．

B。3．1降伏条件

　実用材料は多軸応力状態で用いられることが多いため，単軸引張試験による降伏応力を

多軸応力状態での降伏応力に変換する必要がある．vonMisesの降伏条件は，弾性歪みエネ

ルギーが臨界値に達する時，多軸応力状態での降伏が始まると仮定し，

吻σr　　l　1θη∫10η

　　　　　ヒ　　

y　再ア
（B－3－1）
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と与えられている．また，Trescaの降伏条件は，ある面での最大分解せん断応力の臨界値

（臨界せん断応力）に達した時に降伏が生じると仮定し，

伽σr　l　燃，。1？

　　　　　ニ　　
ア　　　2　y

（B－3－2）

と与えられている．

　いずれにしても，これらの条件は，単軸引張応力状態での降伏応力を多軸応力状態での

降伏応力に変換するためのものであり，せん断応力と単軸引張応力における降伏応力の変

換に用いることは間違いである．

B．3。2Tailor因子

　図B，3．1に示したように，単結晶試料に単軸引張応力を負荷した時の応力σ、は，材料の

すべり面上に分解される．任意の面の垂線と負荷した応力の間の角度によって決定される

分解せん断応力τ伽．は，

τ，伽。＝σ“COSφ・COSθ （B－3－3）

と表される．ある面上の分解せん断応力が臨界値を越える時に，転位のすべりによって降

伏が生じる。Schmid因子吻は，σ．に対するτ、の比として定義されるため，

刑＝COSφ・COSθ
（B－3－4）

と表される．よって，Schmid因子の最大値は，
溺1n。．＝cos（π／4）・cos（π／4）＝0．5と与えられる．すなわち，

単結晶における単軸引張応力の最小値σ㌍＝2τ，が与えら

れる．

　多結晶体においても，σ、とτ，の関係は同一であるが，

最大分解せん断応力が結晶粒によって異なる。更に，材料

の適合条件や連続条件が，すべりに適した方向を向いた結

晶粒の変形を制限するように振舞う．単純な適合条件の基

準を適用し，全ての結晶粒が均一に変形すると仮定するこ

　　　　θ鰯ear

すべり方向

砺

φ

すべり面

図B，3．1　単軸引張応力を負荷

　　　　した単結晶の分解せ
　　　　ん断応力．

とによって，Tailorは多結晶体における単軸引張強度と分解せん断応力の関係を導き出し

た．多結晶体におけるSchmid因子の逆数の実効的な平均値はTailor因子と呼ばれ，　fcc材
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料において3．06という値が求められている．すべり面が｛110｝面であるときのbcc材料に

おけるTailor因子も3，06と求められている．　Tailor因子の3．06という値は，分解せん断

応力に対する単軸引張応力の比の上限であるが，広く成立する．

　これらの結果から，本研究においてもTailor因子に3．06を採用した．よって，多結晶

体における単軸引張試験での降伏応力の変化量△σアと，分解せん断応力の変化量△τ、乃齪の

間には，

△σア＝3．06△τ伽αグ （B－3－5）

という関係が成立し，微細組織観察と単軸引張試験結果を関係付けることが可能となる．

B．4欠陥集合体による硬化

B．4．1　強度因子

　照射によって形成された欠陥集合体による硬化（照射硬化）は，前述した析出硬化の機

構を応用して評価される．通常，欠陥集合体は，転位の運動に対して「弱い粒子」として

ふるまうため，Friedel機構を用いて硬化量の評価を行うが，

α一
訣激ｿ・峠（・くα・1） （B－4－1）

として，式（B－2－5，6）をまとめて示すことが多い．よって，欠陥集合体ノによる降伏応力の

上昇量△σ1は，
　　　　ア

　　　3．06α1μわ
△σ琵
　　　　五，

（B－4－2）

と表される．ここで，α，は欠陥集合体の種類に依存する値とされており，強度因子と呼ば

れる。式（B－2－1）で示した球状粒子に対する正方配列近似の平均間隔を用いると，式（B－4－2）

は，

△σ∬一3．・6α。ψ厄 （B－4－3）

と示される．一般的に，式（B－4－3）は，Orowanの式と呼ばれることが多い．以下に，転位
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ループやキャビティなどによる硬化量評価について述べる．

○　転位ループによる硬化

　式（B－4－3）によって，転位ループの硬化への寄与を評価する場合，転位ループの強度因

子α1。。アは，0。1～0．5という値が求められている［209－211］．

○　キャビティによる硬化

　ボイドを剛性率0の球状粒子として考えると，B．2．4節で示したRusse11－Brown機構を用

いることによって，ボイドによる硬化量は，

　　　　　　　　　　　　　　△σvo’ゴ＝3．06・0．8・ψ而　　　　　 （B－4－4）

　　　　　　　　　　　　　　　　ア

と評価される［207，212］，よって，強度因子α。。，4＝0．8となる．しかし，実際にはこの値よ

りも小さい強度因子が用いられる場合も多く，例えば，

　　　　　　　　　　　　　　騙一ω5・〔㎞勢・α83〕　　（圃

に示されるように，ボイドのサイズに依存する強度因子も提案されている［209］．ここで，

るは転位芯半径（r、；2う程度）であるので，例えばマイクロボイド程度の大きさの場合に

はα。。14＝0．15程度になる．

　また，式（B－4－2）に示したOrowanの式に対して，様々な補正が試みられている．例え

ば，Kellyは，線張力の補正により，

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　・・83μゐ1・（ゴ／Zo）　　　（，．4．6）
　　　　　　　　　　　　　△τ曲。＝α
　　　　　　　　　　　　　　　　　　（溜）一〇5づ2π（レ・）o・5

という式を導出した［213］．Grossbeckらは，バブル・析出物複合体をひとつの障害物として

取り扱い，式（B－2二15）を用いて硬化量を評価している［210］。

B．4．2　多種類の硬化因子が存在する場合

　運動転位の障害物は，長範囲（long　range）と短範囲（short　range）のものに分けられ
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る※．長範囲の障害物は，運動転位とネットワーク転位の相互作用により生じるため，式

（B－1－11）によって示される．また，運動転位のすべり面上にある障害物は，転位が障害物

に近づいた時に短範囲のカを生じさせる．このような障害物は，析出物および転位ループ

などの欠陥集合体によってもたらされる．このような障害物が混在している時の降伏応力

の上昇は，

△σアームσ五R＋△σSR （B－4－7）

で与えられる．長範囲の項△σLRは，式（B－1－11）より，

△σ、。一3．06α。，ψ鳳 （B－4－8）

で与えられる。αゴ1、に関しては，0．15～0．3という値が求められている［212］．

　一方，短範囲の項△σ∫Rは，式（B－4－2）を用いて，

△σ，。一Σ仏σ夕）2

　　　　1

（B－4－9）

と表される．

※運動転位が固着から脱出する熱活性過程における障害物も短範囲障害物と呼ばれているが，ここでの障

害物は非熱的応力を生むものであり同一ではない．定義が混乱しているが，注意すべき点である．

（△σ勧二△σ択＋△σ∫Rとなる）．
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