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1．緒言

加圧水型原子炉（PWR）１次冷却材中における

600合金の応力腐食割れ（SCC）は，重要な経年劣

化事象の一つである．このため，SCCの発生・進

展予測に関する多くの研究（1）～（5）が行われ，材料お

よび水環境に依存した割れ感受性やき裂進展速度の

変化が報告されるとともに，現象論に基づくSCC

メカニズムが提案されている（6）～（10）．これらのメカ

ニズムの主なものには，結晶粒界の優先的な溶解に

伴いSCCが発生・進展するという説（溶解説）（6）（7）

や，材料中に吸収された水素がSCCを引き起こす

とする説（水素脆化説）（8）（9），結晶粒界の優先的酸化

によりSCCが生じるとする説（内部酸化説）（10）があ

るが，未だ定説を得ていない．これは，SCCメカ

ニズムの究明には，材料因子や環境因子を変えた感

受性評価のようなマクロなアプローチのみならず，

き裂先端部の直接観察やき裂先端組織と水素の相互

作用の可視化といった機構論に基づくミクロなアプ

ローチが不可欠なためである．

最近，イオンミリングを用いてき裂を含む透過電

子顕微鏡（TEM）用薄膜試料を作製する新しい技術
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が開発された（11）（12）．Thomasら（13）により始めて600

合金のSCCき裂先端部のミクロ組織が観察され，

き裂先端部に酸化組織が形成されていたことが示さ

れた．しかし，Thomasらの薄膜試料作製法には，

観察面にイオンを照射するためき裂先端組織に損傷

を与えやすいとの問題が指摘されている．き裂先端

の直接評価は取り組み始められたばかりであり，

SCCメカニズムを究明するためには，き裂先端部

の挙動に関するより多くのデータが必要である．

本研究では，き裂先端組織を損なわない集束イオ

ン加工装置（FIB）による薄膜試料作製技術を他の

研究者に先駆け確立し，600合金のSCCき裂先端部

を電界放射型透過電子顕微鏡（FEG-TEM）で直接

ミクロ観察するとともにエネルギー分散型X線分析

法（EDS）を用いて化学組成分析を行った．また，

材料表面の酸化膜の断面ミクロ観察・化学組成分析

を行い，き裂先端部との酸化機構の関係を調べた．

さらに，トリチウム・オートラジオグラフィにより

き裂先端部の水素分布を観察し，き裂先端組織と水

素との相互作用を調べた．

2．実験

2.1 試料へのSCCき裂の導入

供試材には，ミルアニール処理（980℃, 45min）

を施した炭素含有量0.03%の600合金を用いた．化

学組成を表１に示す．

PWR１次冷却材模擬環境中で定荷重SCC試験を

行い，SCCき裂を試料に導入した．用いた試験片

形状を図１に示す．SCC試験は温度360℃のPWR

１次系模擬水（500 ppmB + 2ppm Li + 2.75 ppmH2）

中で，0.2%耐力以上の一定荷重35kgf/�で5,000時

間行った．試験片の平行部に発生したき裂を断面観

察した一例を図２に示す．

2.2 き裂先端部の組織観察

2.2.1 き裂先端部の薄膜化

Gaイオンビーム（加速電圧30 kV）によるスパッ

タリング現象を利用して試料を加工するFIB加工装

置を用いて，き裂先端部の領域をTEM観察・分析

用の薄膜試料に加工した．試料の作製手順は次の通

りである．き裂先端の組織を傷つけないように注意

深く低速ダイヤモンドカッターでき裂を含む試料片

（2 �×1 �×0.3 �）を切り出した．次に，試料の

厚さが15μm程度になるように，切断した面を機

械研磨した．FIB加工は，目的の箇所を高精度で薄

膜加工することができる反面，加工可能な領域は

10μm×10μmと比較的小さい．そこで，図３（a）

に模式図で示したように，き裂先端の領域のみを残
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図１　試験片の形状

図２　断面観察したSCCき裂の一例

C FeCrNiSPMnSi

0.030 8.6416.1674.850.0010.0090.360.35

表１　試料の化学組成 (wt.%)
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すように試料をFIBで一次加工した．次に，図３

（b）に示したように，FIB微細加工を行い，最終的

には厚さ50nm程度の薄膜に仕上げた．

2.2.2 組織観察

き裂先端部の高分解能組織観察には，加速電圧

300kVのFEG-TEMを用いた．微小領域の化学組成

は直径1 nm以下に絞った電子線を用い付設のEDS

で分析した．

2.3 き裂先端部の水素分布観察

2.3.1 試料の調製

SCCき裂を導入した試験片から試料（4 �× 2

�×1 �）をダイヤモンドカッターで切り出した．

き裂を含む切断面をSiCエメリー研磨紙で研磨した

後，粒度0.3μmのAl2O3粉末を用いてバフ研磨し

鏡面とした．

この試料に，陰極電解法によりトリチウムを吸収

させた．電解装置の概念図を図４に示す．電解液に

は，トリチウム濃度 3.7×109 Bq/ccの0.5 N NaOH

水溶液を用いた．試料の側面に直接スポット溶接し

たPt線と電極（Pt線）をつないで試料への導通を確

保した後，試料を電解液中に浸した．試料が陰極と

なるようにPt電極との間に約2 Vの直流電圧を印加

して，電流密度200 A/m2で１時間電気分解を行い

試料にトリチウムを吸収させた．

この試料を室温で大気のドラフトチャンバー内に

１日放置して，拡散性のトリチウムを放出させた．

この時点で試料表面近傍に存在するトリチウムの量

を評価するために，同一条件で調製した別の試料に

ついて放射能を測定した．放射能は，試料をシンチ

レーション・カクテルに浸し，液体シンチレーショ

ンカウンターで測定した．トリチウムの放射能は約

1 Bq/�2であった．

2.3.2 オートラジオグラフィ

試料を構成する金属元素による写真乳剤（AgBr

粒子）の還元を防ぐために，乳剤膜を塗布する前に

コロジオン薄膜を保護膜として試料面に塗布した．

乳剤には，イルフォード製L4（平均AgBr粒子径

0.1μm，平均現像Ag粒子径0.2μm）を用いた．こ

れをワイヤーループ法と呼ばれる方法で試料面に塗

布した．ワイヤーループ法とは，Pt線等で作った

輪で乳剤をすくい取り，試料を輪の中央に通すこと

によって乳剤膜を塗布する方法である．

乳剤を塗布した後，暗所で室温において７日間

AgBr粒子をトリチウムからのβ線（最大エネルギ

ー18.6 keV, 平均エネルギー5.7 keV）で感光させた．

その後，現像・定着処理を行った．

イオンビーム:Ga イオンビーム�
加速電圧  30kV

FIB一次加工�

10μm

FIB微細加工�

図３　FIBによるき裂先端部の薄膜化手順



試料を大気中で室温において十分乾燥させた後，

走査電子顕微鏡（SEM）でき裂先端領域のAg粒子

分布を観察した．

3．結果および考察

3.1 き裂先端部の組織

600合金においては結晶粒界上の析出物の分布と

その性質がSCC感受性を考える上で重要である．

そこで，供試材の結晶粒界を観察した．図５に示す

ように，供試材中の結晶粒界上には，Cr 7C 3や

M23C6などの析出物は観察されなかった．一方，粒

内には直径0.3～0.5μmのCr7C3析出物が僅かに観

察された．EDSによる組成分析では結晶粒界にお

ける元素の偏析もしくは欠乏は認められなかった．
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図４　トリチウム吸収装置の概念図

図５　供試材の結晶粒界

図７　き裂先端の高分解能TEM像

図６　き裂先端の低倍率TEM像
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き裂先端の低倍率TEM観察例を図６に示す．き

裂開口部の側面の一部がFIBによりスパッタされ失

われているが，き裂の進展方向とFIB加工時のビー

ム方向をずらすことで，き裂先端部を損なわず，

TEM観察・分析用の薄膜を作製することができた．

図中で矢印を付けた部位が開口したき裂の先端であ

る．先端より先の結晶粒界は，図５に示したき裂と

関係のない結晶粒界に比べコントラストが幅広く組

織の乱れが観察された．き裂先端を高倍率で組織観

察したTEM像を図７に，STEM-EDSを用いた特性

X線測定によるき裂先端の元素マッピング像を図８

に示す．き裂先端は局所的にCrの濃縮した領域と

Niの濃縮した領域に分かれていた．また，Crが濃

縮した領域ではOが高濃度に検出され，Crリッチ

な酸化物の存在が示唆された．一方，Niが濃縮し

た領域ではO, Cr, Feが検出されず，Niが濃縮した

金属の存在が示唆された．EDSによる化学組成分

析の結果，き裂先端にCr2O3および（Cr,Fe）3O4の

Crリッチな酸化物と金属Niが生成していることが

明らかとなった．図７において，き裂先端まわりの

白くコントラストの低い部位がCrリッチな酸化物

に，黒い部位が金属Ni相にそれぞれ相当する．

き裂先端より先の結晶粒界のTEM観察例を図９

に示す．図はき裂先端から約1.5μm深さの結晶粒

界である．EDS分析の結果，結晶粒界上に幅約100

nmでCr2O3および（Cr,Fe）3O4のCrリッチな酸化物

と金属Niが生成し共存している構造となっている．

また，酸化物には明確な結晶構造を示さないものが

存在した．

このようなき裂先端部および結晶粒界の組織は，

酸素が結晶粒界に沿って侵入し，酸化物ポテンシャ

ルが低いCrがまず酸化物を形成して酸化しにくい

Niがはきだされるように集まり形成したと考えら

れる．Ni-Cr合金においては粒界に沿ったCrの酸化

が観察され選択内部酸化が報告されている（14）．また，

結晶粒界での酸素の速い拡散機構として，酸化に伴

い形成される空孔の濃縮により形成されるポーラス

組織が提案されている（15）．本研究においては，き裂

先端より先の結晶粒界においても明確な結晶構造を

示さない酸化物の領域が観察されている．この領域

が，酸化に伴うカーケンダル効果により粒界上に形

成される空孔の濃縮によりポーラスな酸化組織とし

て生成し，酸素が高速拡散するパスになっている可

能性が考えられる．

開口して水に接しているき裂側面には粒状の酸化

物が観察された．EDS分析の結果，この酸化物は

NiOと同定された．また，き裂開口部の側面に生じ

た酸化膜を分析した結果を図 10に示す．図はCr,

Fe, Niの主要３合金元素とOの合計４元素でEDSス

ペクトルを解析し濃度変化を評価したものである．

表層にのみ非常に薄い酸化物が約10 nmの厚さで存

在することが分かった．

図９　き裂先端から1.5μm先の結晶粒界

図８　き裂先端の元素マッピング像



本研究でSCCき裂を導入したPWR１次系模擬水

環境は熱力学から評価されるNi/NiOの安定境界条

件（16）でNiO安定側にある．き裂の開口の進展ととも

にCr酸化物は溶解し残った金属Niの酸化が進行し

て粒状のNiOがき裂側面に生成した可能性が考えら

れる．また，Thomasら（13）により報告されている

Ni/NiO境界のNi安定側条件でのき裂先端組織はCr

リッチ酸化物，スポンジNi相であり，本研究で観

察された組織と類似したものであった．このことは，

水中のNi/NiOの平衡状態と関係なくき裂先端では

酸素が結晶粒界に侵入して酸化が進行している可能

性を示唆する．

3.2 材料表面の酸化膜組織

き裂先端部の酸化機構との関連を調べる目的で，

材料表面の酸化膜を断面から直接観察しミクロ組織

を調査した．酸化膜の断面薄膜試料の作製には，先

に「２ .２　き裂先端部の組織観察」で説明した

FIBによる作製法を用いた．但し，FIB加工により

材料表面が損なわれるのを防ぐ目的に加工前にAu

を材料表面に蒸着した．

図11にTEMによる組織観察結果とEDSによる元

素マッピング結果の一例を示す．酸化膜の厚さは約

800 nmであった．酸化膜の最表面にはFe酸化物が

存在し，その下にCr酸化物と金属Ni相が共存して

いる組織であることが明らかとなった．EDS分析

の結果，Cr2O3および（Cr,Fe）3O4のCrリッチな酸

化物と金属Ni相であることが示された．Cr酸化物

と金属Ni相の共存している組織はき裂先端部と同

じであった．この結果からき裂先端が材料表面と同

一の酸化機構であることが推測される．

PWR１次冷却材中で600合金表面に形成される酸

化皮膜は，大別して外側の粗い皮膜と内側の緻密な

皮膜の２相から構成される．本研究で観察した酸化

膜はこのうち内側の緻密な皮膜に相当する．オージ

ェ電子分光分析法（AES）や光電子分光分析法

（ESCA）等を用いた従来の研究結果から，酸化皮膜

の微細構造についていくつかの説が提案されている

が定説を得ていない．これは，AESやESCAは分析

する領域が大きいため得られるデータから微細組織

を直接評価できないためであった．本研究において

初めて皮膜内部のミクロ組織が直接観察され，Cr

酸化物と金属Ni相の共存している組織であること

が分かった．とはいえ，酸化機構に通ずる酸化皮膜

の構造を究明していくためには，さらに環境因子や

材料因子の影響も含めた多くのデータが必要であ

る．
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図10 き裂側面のEDS組成プロファイル

図11 酸化膜断面の組織と元素マッピング像
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3.3 き裂先端部の水素分布

き裂先端部のオートラジオグラフの一例を図12

に示す．図中の白い点をEDSで分析した結果，測

定したX線スペクトルのAgLαのエネルギー位置に

ピークが見られ，白い点がAg粒子であると同定さ

れた．Ag粒子は均一に分布しており，き裂先端お

よび結晶粒界にAg粒子が集積する傾向は見られな

い．このことから，トリチウムがき裂先端ならびに

結晶粒界に集積していないことが分かる．

600合金などのオーステナイト鋼では，拡散性水

素は室温において試料から容易に抜け得る．本実験

と同じ条件の電解チャージで1時間水素を600合金

試料に吸収させた後，試料中の水素濃度の時間変化

を調べたところ，吸収終了直後から減少し，2時間

程度で吸収前の値となることを予備試験において確

認している．本実験では，トリチウムを試料に吸収

させた後試料を24時間室温に放置してオートラジ

オグラフィを実施しているので，非常に強く捕獲さ

れたトリチウム以外は試料から抜けていると考えら

れる．

結晶粒界にCr炭化物が析出している場合，トリ

チウムは炭化物の界面に強く捕捉されることが示さ

れている（17）．しかし，本実験の組織観察で見られた

き裂先端より先の粒界の酸化物や金属Ni相の界面

は特に強い水素の捕獲サイトにはなっていないとい

うことが確認できた．

4．まとめ

FIBを用いてき裂先端組織を損なうことなく

TEM用薄膜試料を作製する技術を他の研究者に先

駆け確立し，PWR１次冷却材模擬環境中で発生さ

せた600合金のSCCき裂先端部を薄膜化して直接ミ

クロ組織の観察を行った．また，トリチウム・オー

トラジオグラフィを用いたき裂先端部の水素分布観

察を行い，以下の結果を得た．

（1）き裂先端ならびに先端より先の結晶粒界には

Cr酸化物（Cr2O3,（Cr,Fe）3O4）と金属Niの相が

形成されていることが分かった．

（2）材料表面の酸化膜はCr酸化物（Cr2O3,（Cr,Fe）3

O4）と金属Niの相で形成されていることが分かっ

た．き裂先端部の組織と同一であることから，き

裂先端が表面と同一の酸化機構であることが推測

される．

（3）き裂先端部に水素の集積は見られず，き裂先端

および先端より先の結晶粒界の酸化物や金属Ni

の界面が水素に対して特に強い捕獲サイトにはな

っていないことが確認できた．
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