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原原子子炉炉炉炉内内構構造造部部材材スステテンンレレスス鋼鋼でで生生じじるる表表層層部部 
ククララッックク抑抑制制ののたためめのの結結晶晶粒粒微微細細化化にに関関すするる研研究究 

(学学位位論論文文) 

 

日本原子力研究開発機構 大洗原子力工学研究所 

環境技術開発部 

 

広田 憲亮 

 

（2025 年 11 月 20 日受理） 

 

近年、カーボンニュートラル実現のため、各国で原子力発電所の運転延長や新設が議論されている。

日本では、2011 年 3 月 11 日の東京電力福島第一原子力発電所事故後、新規制基準を満たした軽水

炉のみが再稼働を果たしているが、想定以上に審査に時間を要している。特に再稼働した軽水炉の多く

は加圧水型軽水炉（PWR）であり、福島第一原子力発電所の炉型である沸騰水型軽水炉（BWR）の再

稼働は遅れている。ところで、原子力発電所での応力腐食割れ（SCC）は、これら原子力発電所の安全

性を脅かす問題であり、材料や環境条件によってその影響が異なる。特に、SUS304 や SUS316 等のス

テンレス鋼は酸化皮膜や残留応力の存在により、クラックが発生しやすい。これまでの対策として、材料

組成の改良や圧縮残留応力を付与するレーザピーニング等が試みられてきたが、高温環境下で長期間

圧縮残留応力を保持していられるか否かはいまだ不透明である。そこで、本研究では、SCC 抑制の新た

なアプローチとして、結晶粒微細化加工技術に注目し、ステンレス鋼の結晶粒微細化を可能とする創製

プロセスを確立した。次に、この創製されたステンレス鋼を用いて、原子炉運転環境下での SCC によるク

ラック発生に及ぼす結晶粒微細化の影響を系統的に分析し、SCC 発生抑制効果について、そのメカニ

ズムを調査した。さらに、実用的な観点で、表層部のみに結晶粒微細化プロセスを適用する方法を提案

し、その SCC 抑制効果を評価した。これらの結果は、原子力発電所の長期運転時の SCC 抑制に大きく

貢献するとともに、シュラウド構造部材の長寿命化に重要な役割を果たす技術であると期待される。 

 

 

 

 

 

本報告書は、日本原子力研究開発機構の施設等を利用して得られた成果を基に筆者が学位論文(工学)とし

て取りまとめ、2025 年 3 月に東京科学大学により認定されたものである。 

大洗原子力工学研究所：〒311-1393 茨城県東茨城郡大洗町成田町 4002 
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In recent years, extending the operational lifetimes of nuclear power plants and constructing new facilities 

have been conducted worldwide to achieve carbon neutrality. In Japan, following the Fukushima Daiichi 
Nuclear Power Station accident on March 11, 2011, only light water reactors (LWRs) that meet newly 
established safety standards have been permitted to restart, with most restarted plants being pressurized water 
reactors (PWRs), which differ from the boiling water reactors (BWRs) that were utilized at the Fukushima 
Daiichi Nuclear Power Station. Stress corrosion cracking (SCC) poses a serious safety concern in nuclear 
power plants. In particular, stainless steels such as SUS304 and SUS316 are susceptible to crack initiation 
due to oxide films and residual stresses. Countermeasures such as alloy composition modification and laser 
peening, which imparts compressive residual stresses, have been attempted; however, it remains uncertain 
whether compressive residual stresses can be retained for long periods under high-temperature conditions. 
Therefore, this study focuses on grain refinement processing as a novel approach for SCC mitigation and 
establishes a fabrication process for grain-refined stainless steels. The influence of grain refinement on SCC 
crack initiation was systematically analyzed under simulated reactor environments, and the mechanisms of 
SCC suppression were investigated. Furthermore, a surface-localized grain refinement technique was 
proposed and its effectiveness in suppressing SCC was evaluated. These results indicate that this technology 
can significantly contribute to SCC mitigation during long-term operation of nuclear power plants and is 
expected to play an important role in extending the service life of structural components such as shrouds. 
 
Keywords: Stress Corrosion Cracking, Grain Refinement, Residual Stress, Oxide Film 

 

This report was accepted as a doctoral thesis by Institute of Science Tokyo. 
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1. 緒論 

 

1.1 原子力発電所における期待と課題 

現在、カーボンニュートラル実現に向けた二酸化炭素(CO2)排出の削減と天候に左右されない安定的

な電力供給を実現する上で、原子力発電所の運転期間延長、新設の動きが各国で活発に検討され始

めている。一方で、日本の原子力発電所は、2011年3月11日に発生した東日本大震災に伴う東京電力

福島第一原子力発電所事故以降、新規制基準を満たす軽水炉のみが徐々に再稼働を果たしている。し

かし、この基準をクリアするには、多くのハードルがあり、想定以上に審査に時間を要している状況である。

このことから、現在再稼働した原子力発電所に対しては、安全性を担保しながら、運転期間を60年まで延

長する施策が日本政府主導の下、進められており、電力メーカー各社は、今後構造部材の長寿命化に

向けた対策を講じていく必要がある[1-1]。 

 

1.2 原子力発電所の種類と特徴 

特に、これまで先行して再稼働した原子力発電所は、Fig. 1-1に示すように、加圧水型軽水炉(PWR : 

Pressurized Water Reactor)の原子炉であり、福島第一原子力発電所で採用された沸騰水型軽水炉

(BWR : Boiling Water Reactor)とは異なるタイプの原子炉である。両者の違いは、PWRでは、蒸気発生器

を介した2次冷却系統で、2次冷却水と1次冷却水は別系統となっているため、仮に2次冷却水が水蒸気

となり、大気中に放出されても、放射性物質を含まない水蒸気が大気中に拡散するだけである。一方で、

BWRでは、2次冷却系統となっていないため、放射性物質拡散のリスクは高い[1-2]。このように一見する

と、PWRが優位であるように見えるが、BWRの最大のメリットは、原子炉内にて直接蒸気を発生させること

により、大幅なコスト削減が見込める点にある。しかしながら、安全性を最優先する考え方は現状変わら

ず、PWRが先行して、再稼働を果たしている状況である。このような背景から、日本においては、BWRの

再稼働に向けた取り組みはまだ道半ばだが、今後はカーボンニュートラル実現に向けて、低コストかつ安

全性を向上させたBWRの新設も議論されていくものと期待される。 

 

1.3 原子力発電所での応力腐食割れ現象 

これまでの原子力発電所は、放射性物質の漏洩を防ぐべく、3つの壁を設けており、主には、ペレット、

燃料被覆管、原子炉圧力容器が存在する。この燃料被覆管をまとめた燃料集合体を支える構造部材に

は、外径約φ5 m、肉厚約0.05 mを超えるリング材を継手溶接したシュラウドがあるが、この部品において、

2001年に福島第二原子力発電所3号機にて、Fig. 1-2に示すようなクラックの存在が確認された[1-3]。ま

たこれらクラック周辺の断面組織観察を行った結果、結晶粒径100 µm程度の結晶粒界に沿って、表面か

ら内部に向かって、クラックが進展していた。さらにPWRにおいても、高浜発電所4号機の蒸気発生器に

おける循環系配管接続部の溶接部近傍において、クラック発生が確認された[1-4]。その後、これら一連
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のクラック発生の原因究明が、東京電力にて行われ、いずれも材料、環境、応力に起因した応力腐食割

れ現象(SCC : Stress Corrosion Cracking)であるとの結論が示された。特に、このSCCの発生過程は、Fig. 

1-3に示すように、高温水溶液中に晒されたFe-Cr-Ni合金においては、まず表層部に厚い酸化皮膜が形

成される(Fig. 1-3 (i))。この際の酸化皮膜は多孔質で厚く、かつ脆いと考えられている。次に、この状態で

応力が付加されると, 脆い酸化皮膜にクラックが形成される(Fig. 1-3 (ii))。そしてそのクラックは、材料の

結晶粒界に進展するとともに、剥離しかかった酸化皮膜と母材との間に、小さなすき間を形成する(Fig. 1-

3 (iii))。 さらに、クラック先端部には、応力が集中し、クラックはさらに母材側に進展し、SCCに至ることと

なる(Fig. 1-3 (iv))[1-5]。ところで、このSCCの生じたシュラウドを含めた部材には、主にSUS304やSUS316

といったオーステナイト(γ)系ステンレス鋼及びIN600等のニッケル基合金が使用されており、材料成分、

溶存酸素(DO : Dissolved Oxygen)環境、及び引張残留応力の組み合わせにより、粒内割れ及び粒界割

れの異なるSCCが存在するとの報告例がある[1-6～1-9]。これらSCCの発生を抑制すべく、これまで多く

の対策が施されてきた。材料に関しては、SUS304及びSUS316に対して、溶接による入熱で材料中の粒

界にCr炭化物が析出し、これに伴い、その周辺部でのCr量が減少することでCr欠乏領域が発生し、粒界

を脆弱化させる鋭敏化が生じることが明らかになっている。このことから、C量を極力低減した耐鋭敏化

SCC材料としての成分変更が行われている。しかし、依然としてすべてのSCC発生を抑え込むには至っ

ていない[1-10]。また環境については、高温高圧水中でのDO含有量の増加により、粒界SCC及びクラッ

ク伝播が発生するとの報告がある[1-11]。そこで、DO含有量を低減した対策が行われているが、DO量制

御は、原子力発電所運転員による常時監視が必要であり、プラント維持管理を行う上では、扱いにくい。

応力の観点からは、特に溶接熱影響部(HAZ : Heat Affected Zone)近くでは、溶接による熱影響と溶接金

属の凝固、収縮による引張応力が材料を硬化させ、クラックの進展を助長するとの報告がある。このことか

ら、対策として、レーザピーニングを用い、意図的に材料に圧縮残留応力を付与させる対策が施されて

いる[1-12]。しかしこの対策においても、BWRで288 ℃、PWRで325 ℃という高温環境下に晒された場合、

長時間圧縮残留応力を保持していられるかどうかは不透明である。以上のことから、いずれの対策を講じ

ても、SCC発生を抑制する上で、容易に問題解決できる手法は未だ見つかっていない。 

 

1.4 結晶粒超微細化加工技術の進展 

金属材料においては、材料の強化方法として、加工硬化、固溶強化、析出強化、結晶粒微細化強化

が存在することが知られている[1-13]。特に、結晶粒微細化強化に対しては、強度上昇のみならず、靭性

改善、耐食性の向上も期待できる。しかしながら、この手法を用いて、結晶粒径を1 µm程度まで超微細

化させる工業的な手法は、しばらく確立されていなかったが、1997年より、物質材料研究開発機構

(NIMS : National Institute for Material Science)主導の下、新世紀構造材料STX-21、そして超鉄鋼プロジ

ェクトがスタートし、Fig. 1-4に示すコンセプトで超微細化を成し遂げることにより、従来材の2倍の強度を達

成する材料が開発された[1-14]。この際、超微細化された材料を創製する上で、多種多様な加工プロセ
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スの検討が行われ、主に超微細化を達成する上で、加工プロセスと熱処理を組み合わせた動的再結晶

及び静的再結晶を用いた再結晶プロセスが適用された。これらの系統的な検討により、低炭素鋼では、

加工温度500 ℃以上の条件下で、相当塑性ひずみ3.0以上を材料に付与すれば、確実に超微細粒鋼が

得られることが明らかとなった[1-15]。 

 

1.5 本論文の意義及び目的 

 これまでの背景から、SCCは表層部から発生すること、また異なるDO環境により、SCCの破壊形態は大

きく変化することを述べた。したがって、この現象を破壊組織形態から系統的に調査することは、SCCの

発生抑制に、大変意義がある。また、NIMSにて取り組まれてきた超微細化加工技術を、原子炉炉内構

造部材に使用されているステンレス鋼へ適用展開できるか否かを詳細に調査することは、SCCによるクラ

ック発生に及ぼす結晶粒微細化の影響を把握することに繋がるとともに、クラックの発生メカニズムを解明

する上で、大変重要である。 

そこで本論文では、原子炉運転環境下での異なるDO濃度におけるクラック発生過程を系統的に調査

するとともに、γ 系ステンレス鋼を各結晶粒径毎に調整可能な創製プロセスの確立を目指す。さらにその

創製された材料を用いて、原子炉運転環境下でのクラック発生に及ぼす結晶粒微細化の影響について

検討する。この検討を進める上では、いずれの部位においても、ばらつきのない結晶粒径を作製できる

加工プロセスの開発が不可欠である。また創製された材料に対しても、精度よく平均的な結晶粒径を導

出するための方法の確立が必要である。さらにこの材料を原子炉運転環境下で維持するためには、原子

炉運転環境を模擬できる装置環境構築も必要である。最後にシュラウド等の大型部材に対しても、適用

可能な表面のみを結晶粒微細化する加工プロセスの提案を行い、表層部からのクラック進展を部分的な

結晶粒微細化で抑制できる否かについて、その可能性を示す。 

 

1.6 本論文の構成 

本論文の構成について、Fig. 1-5に示す。第1章「緒論」では、原子力発電所における期待と課題、原

子力発電所の種類と特徴、原子力発電所でのSCC現象、結晶粒超微細化加工技術の進展、本論文の

意義及び目的について述べる。第2章「原子炉運転環境下での粒内SCCと粒界SCCの明確化」では、

SCCの主要因とされる材料、環境、応力のうち、環境変化に着目した際の粒内及び粒界クラック形態の

変化について、系統的に考察する。第3章「動的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製」では、動的

再結晶が生じる相当塑性ひずみ量及び温度領域を狙ったステンレス鋼の結晶粒超微細化加工方法に

ついて、検討した結果を述べる。第4章「静的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製」では、冷間圧

延を施した後の熱処理による静的再結晶を利用した結晶粒超微細化加工方法について、検討した結果

を述べる。第5章「粒内SCCに及ぼす結晶粒微細化の影響」では、第2章にて明らかとなった結晶粒内に

確認された粒内SCCによるクラックに及ぼす結晶粒微細化の影響について、考察する。第6章「粒界SCC
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に及ぼす結晶粒微細化の影響」では、第2章で明らかとなった結晶粒界を起点とした粒界SCCによるクラ

ックに及ぼす結晶粒微細化の影響について、考察する。第7章「実用的な表層部クラック抑制手法の提

案及び評価」では、シュラウドといった大型部材に対して、材料全域に結晶粒超微細化加工方法を適用

することは困難であることから、表層部のみに局所的な結晶粒微細化が可能となる新たな手法を提案し、

その手法を施したステンレス鋼に対するSCC抑制効果について、検証する。第8章「結論」では、超微細

粒ステンレス鋼の創製及び原子炉運転環境下で生じるクラックに及ぼす結晶粒微細化の影響について、

検討した結果を総括し、今後の展望について述べる。 
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Fig. 1-1 General schematic diagrams of light water reactors (a) BWR (Boiling Water Reactor) 
and (b) PWR (Pressurized Water Reactor). 

 
 

(a) 

(b) 
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Fig. 1-2 Schematic diagram of the shroud overview, crack condition, and cross-sectional 
observations around the crack of Unit 4 at the Fukushima Daiichi Nuclear Power Station. 
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Fig. 1-3 Proposed SCC model for Fe-Cr-Ni alloy in high temperature aqueous solution. 
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Fig. 1-4 Conceptual diagram of strength doubling through grain refinement. 
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Fig. 1-5 Structure of this paper. 
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2. 原子炉運転環境下での粒内SCCと粒界SCCの明確化 

 

2.1 緒言 

現在の原子力発電所には、PWR、BWRの2種類があり、主に原子炉炉内構造部材における耐熱性、

耐食性が求められる部位には、γ 系ステンレス鋼、Ni基合金が用いられている[2-1]。しかし、これらの材

料が原子炉運転環境下に晒された際に、条件によっては、BWRのシュラウドやPWRの循環系配管接続

部の溶接部近傍HAZにおいて、SCCが確認されている。この現象は、材料成分、DO、引張残留応力が

主な寄与要因と考えられている。材料成分に関しては、第1章で述べたように、SUS304及びSUS316にお

いて、C量を極力低減することにより、結晶粒界のCr23C6生成を抑え、粒界を脆くするCr欠乏相の形成を

抑制するという対策が検討されている[1-5]。環境の観点からは、溶接施工時の酸素混入により、DO含有

量が増加した構造部材が、その後の原子炉運転環境下の高温加圧水中に晒された場合、粒界SCCが

発生し、クラックが伝播するとの報告がある。またDOが極めて低い場合には、粒内SCCが発生するとの報

告例もある[2-2]。実際に、原子力発電所における年1回の定期点検後の起動時においては、DOが極め

て低い環境となることがわかっており、通常運転時と比較して、この状況となった場合、腐食速度が著しく

増加するとの報告例もある[2-3]。このため、現在原子炉を運転する際には、DOを適切に制御するといっ

た対策が施されている[1-9, 1-10]。応力の観点からは、特にHAZ近傍において、溶接時の金属の凝固と

収縮による引張変形が、その後の原子炉運転環境下でのSCC発生要因の一つとされていることから、レ

ーザピーニング等により、局所的に構造部材に圧縮残留応力を付与する対策が検討されていることは、

第1章で述べた。ところで、このHAZ硬化に寄与する要因として、引張残留応力以外に、高温変形中に

動的ひずみ時効(DSA : Dynamic strain aging)が発生することにより、粒内クラックが助長されるという報告

例がある[2-4]。このDSAは、粒界SCCとは異なり、引張応力による運動転位と侵入型元素による固着、脱

着との相互作用により、材料が著しく変形する際に応力-ひずみ線図が鋸歯状の形状(セレーション)を示

す挙動を示し、クラックを発生するという現象である。ここで、この引張応力による運動転位と侵入型元素

による固着、脱着との相互作用については、ステンレス鋼でその詳細な過程を報告している例は少ない

が、高強度、高延性に富むFe-Mn-Cオーステナイト鋼に対しては、小山らがその詳細を報告している。小

山らは、実際にDSAの発生には、運動転位の待機時間と侵入型元素の運動転位に到達するのに必要な

拡散時間との相関関係が重要としている。ここで引張試験時に生じる運動転位の待機時間 𝑡𝑡𝑡𝑡𝑤𝑤𝑤𝑤[s]は、以

下の構成則から導出される。 

                        𝑡𝑡𝑡𝑡𝑤𝑤𝑤𝑤 = 𝜌𝜌𝜌𝜌𝑚𝑚𝑚𝑚𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏 𝜀𝜀𝜀𝜀̇⁄                              (1) 

ここで𝜌𝜌𝜌𝜌𝑚𝑚𝑚𝑚 [m-2]は転位密度、𝑏𝑏𝑏𝑏 [m]はバーガースベクトル、𝑏𝑏𝑏𝑏 [m]は転位運動距離、𝜀𝜀𝜀𝜀̇ [s-1]はひずみ速度とな

っている。このことから、ひずみ速度が遅いほど、運動転位の待機時間は長くなる。一方で、侵入型元素

の運動転位に到達するのに必要な拡散時間𝑡𝑡𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐/𝑑𝑑𝑑𝑑については、以下の構成則から導出される。 

                       𝑡𝑡𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐/𝑑𝑑𝑑𝑑 = 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑣𝑣𝑣𝑣𝑑𝑑𝑑𝑑⁄ ∙ 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 ∙ 𝜌𝜌𝜌𝜌𝑐𝑐𝑐𝑐                         (2) 
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ここで𝑑𝑑𝑑𝑑 [m]は拡張幅、𝑣𝑣𝑣𝑣𝑑𝑑𝑑𝑑 [m/s]は転位の平均転位運動速度、𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 [-]は転位密度と転位の拡張幅から実験

的に算出できるパラメータ、𝜌𝜌𝜌𝜌𝑐𝑐𝑐𝑐[-]はあるすべり面の面積あたりの置換型元素 Mn の数密度に炭素の原子

分率をかけたものとなっている。なお、この𝜌𝜌𝜌𝜌𝑐𝑐𝑐𝑐は、ステンレス鋼の場合、置換型元素が Cr となる。ここで、

Seok-Jae Lee らは、DSA 発生メカニズムについて、まず引張試験時の𝑡𝑡𝑡𝑡𝑤𝑤𝑤𝑤は、塑性変形が進行するととも

に、転位の絡み合いが加速し、徐々に運動転位が動きづらくなる。これに伴い、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑤𝑤𝑤𝑤は徐々に長くなる。一

方で、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐/𝑑𝑑𝑑𝑑は、転位密度の増加に伴って、短くなる。ここで、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑤𝑤𝑤𝑤が𝑡𝑡𝑡𝑡𝑐𝑐𝑐𝑐/𝑑𝑑𝑑𝑑よりも、長くなった場合、これを臨界

ひずみとして、DSA が発生するとされている[2-5]。特にひずみ速度が遅い場合、DSA が生じやすい環

境となるとともに、加熱される環境に晒された場合には、再び運動転位が動きやすい状態となることで、侵

入型元素の脱着が生じる。これら一連の固着、脱着現象は、応力-ひずみ線図のセレーションに反映され

ているものと推察される。一方で、この DSA に起因して、侵入型元素による粒内 SCC 発生に至るまでの

過程については、明確になっていない部分が多い。したがって、本章では、原子炉運転環境下における

DO 含有量を変化させた際の DSA に起因した粒内 SCC 現象と粒界クラックに起因した粒界 SCC 現象

の違いを明確に理解することを目的とする。 

 

2.2 実験方法 

2.2.1 供試材 

Table 2-1 に SUS304L の成分組成を示す。これを圧延により板成形した後、1050 ℃で 2 h の溶体化処

理を行い、水冷した。本材料の結晶粒径は JIS G0511 に基づく切断法にて測定した。その結果、50 µm ± 

5 µm の均一な整粒組織となっていることを確認した。これを棒状に切断し，圧延方向に沿って引張試験

片に加工した。なお本引張試験片はゲージ距離 16 mm、厚さ 2 mm、幅 2 mm、長さ 44 mm の試験片と

し、表面仕上げは、表面粗さ Ra 1.6 µm とした。 

 

2.2.2 SCC 評価試験 

まず原子炉運転環境下と同様の温度条件での引張特性を把握すべく、PWR 温度下の 325 ℃で

5.2×10-6 s-1のひずみ速度での大気中における低ひずみ速度引張試験(SSRT)を実施した。本 SSRT では、

試験片のゲージ方向にマーカーを付け、レーザー変位計を用いて、高温化での弾性域、塑性域におけ

る伸び変化量を測定した。また原子炉運転環境下における粒内 SCC、粒界 SCC 現象を再現すべく、高

温高圧水ループ試験装置を用いた。Fig. 2-1 に本装置の模式図を示す。本装置は、PWR 及び BWR の

炉内水環境条件を模擬することのできる小型圧力容器(オートクレーブ)であり、オートクレーブの最高使

用温度及び最高使用圧力は 350 ℃及び 18 MPa である。また、高圧定量ポンプを設置し、オートクレー

ブに高温高圧水を安定して供給できる構成となっている。さらに、オートクレーブに供給する循環水の水

質制御も可能である。実際に、必要に応じて循環水中に酸素、水素、窒素、ヘリウム等のガスを注入し、

循環水の DO や溶存水素量(DH : Dissolved Hydrogen)を制御できる機能を有している。また、水質を一
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定に維持すべく、循環水を精製するとともに、腐食生成物を除去できるように、フィルターを介して、常に

循環水を浄水している。特に、オートクレーブについては、労働安全衛生法施行令第一条第六号の小型

圧力容器として設計しており、試験装置を製作後、最大使用圧力の 1.5 倍の水圧試験(温度：室温 20 ℃、

圧力：27 MPa)を行い、良好であることを確認している。本結果より、一般社団法人日本ボイラ協会へ小型

圧力容器の申請を行い、個別検定に合格している[2-6]。実際にこの装置を用いて、PWR 環境の 325 ℃、

15 MPa に設定し，ひずみ速度は先程と同様の 5.2×10-6 s-1 とし、応力-ひずみ線図の挙動を把握した。特

に水質中の DO については、窒素バブリング、酸素バブリングにより、溶存酸素濃度計を用いて調整を行

い、< 1 ppb から酸素過飽和となる 20000 ppb まで意図的に DO を変化させて、粒内 SCC 及び粒界 SCC

が実際どの程度の DO 量で発生するのかを把握した。なおこれら DO 量の変化と同時に、実験中には、

DH の測定も行った。その結果、DH は約 0.15 ppb 以下といずれの DO 環境下においても、低い値となっ

ていた。これらの値は、従来水素脆化が生じるであろう ppm オーダーの DH 量に比べると、はるかに低い

DH 量であるため、本研究における水質環境下では、少なくとも水素脆化による SCC は生じにくいものと

推察される。一方で、これら DO 量の変化以外に、DO 量を< 1 ppb に固定した上で、ひずみ速度を

5.2×10-4 s-1～5.2×10-7 s-1 まで変化させることにより、粒内 SCC 現象にどのような影響が生じるのかについ

ても、検討を行った。 

 

2.2.3 組織解析 

SSRT 後の破断部について、電界放出型走査電子顕微鏡(FE-SEM : Field Emission Scanning Electron 

Microscope)を用いて、破壊モードと脆性破面の割合を評価した。また、破断部近傍における結晶方位分

布を解析すべく、電子後方散乱回折パターン(EBSD : Electron BackScatter Diffraction)法を用いた。さら

に、破断部の表面近傍部に対して、電界放出型電子線マイクロアナライザ(FE-EPMA : Field Emission 

Electron Probe Micro Analyzer)を用い、酸化皮膜の厚さや各部位の元素分布を評価した。また X 線光電

子分光法(XPS:X-Ray Photoelectron Spectroscopy)を用いて、表層部における構造解析も行った。 

 

2.3 実験結果 

2.3.1 大気下及び原子炉運転環境下におけるDO量変化に伴う応力-ひずみ線図の比較 

まず 325 ℃での大気中における SSRT 後の応力-ひずみ線図より、弾性率は、レーザー変位計での伸

び、応力値から 170 GPa と導出した。またこの際の 0.2 %耐力は 223 MPa、引張強さは 602 MPa となっ

た。また本 SUS304L の破断ひずみは 0.53 となり、一般的な SUS304 で観察される値とほぼ同等のひず

み値となっていることが確認した[2-7]。この結果以外に Fig. 2-2 (a)には、原子炉運転環境下で DO を段

階的に変化させた際の SSRT 後の応力-ひずみ線図を示している。なお、DO < 1 ppb 及び 8500 ppb に

おける実験データは、Takeuchi らによって取得されたものであることを付記する[2-8]。DO < 1 ppb では、

大気中でのひずみ値と比較して、破断ひずみが著しく低下したが、DO 100 ppb 及び 8500 ppb ではいず

- 12 -

JAEA-Review 2025-054



れも大気中のひずみ値に近い 0.44 となっていた。一方で、DO 20000 ppb では、破断ひずみが 0.23 と、

他の DO 値でのひずみ値と比較しても著しく低く、引張強さも 453 MPa と低い値を示した。Fig. 2-2 (b)は

Fig. 2-2 (a)の拡大図であり、DO < 1 ppb 及び 100 ppb では、茶線と青線で示すように、弾性領域から破

断までの間でセレーションが観察された。一方 DO 8500 ppb では、赤線で示すように、ほとんどセレーシ

ョンは観察されなかったのに対して、DO 20000 ppb になると、緑線で示されるように、再びセレーションが

観察される傾向を示した。一方で、このセレーションの振幅は、DO < 1 ppb 及び 100 ppb における 0～

0.0003 のひずみ範囲においては、約 18 MPa の応力増減となっていたが、DO 20000 ppb では同じひず

み範囲での応力増減は小さく、約 9 MPa であった。この結果は、応力増減が大きかった DO < 1 ppb 及

び 100 ppb では、DSA が発生している可能性が示唆される。実際、加古らは、SSRT 時の温度条件及び

ひずみ速度の違いにより、応力振幅に差異が生じることを報告しており、セレーションの発生有無は、

DSA の有無と良い相関関係があると述べている[2-5]。 

 

2.3.2 DO < 1 ppb でのセレーション発生に及ぼすひずみ速度の影響 

 上記の応力-ひずみ線図の傾向から、粒内 SCC 発生の主要因とされる DSA によるセレーションは、DO 

< 1 ppb の条件下で顕著に認められた。このことから、DO < 1 ppb の条件下において、次にひずみ速度

を種々変化させた際の原子炉運転環境下における応力-ひずみ線図を Fig.2-3 (a)に示す。また Fig. 2-3 

(b)は Fig. 2-3 (a)の拡大図を示すが、5.2×10-4 s-1、5.2×10-5 s-1 のひずみ速度では、セレーションは全く観

察されなかった。これに対して、5.2×10-6 s-1、5.2×10-7 s-1 では、セレーションが顕著に観察された。特に、

5.2×10-7 s-1でのセレーションの振幅は 20～25 MPa と、5.2×10-6 s-1よりも明らかに激しくなっていた。これら

の結果から、ひずみ速度は遅くなればなるほど、顕著にセレーションが発生する傾向となっており、DSA

がこの DO 環境下で明らかに生じていることが確認できた。 

 

2.3.3 SSRT 後の破面近傍部における組織観察 

Fig. 2-4に、原子炉運転環境下において、DOを< 1 ppb、8500 ppb、20000 ppbと変化させた際の SSRT

後における破断部直上及び側面からの FE-SEM 観察結果及び拡大観察結果を示すとともに、これら各

DO 環境下での破断部側面における EBSD による方位差(MA : Misorientation Angle)マップ、逆極点図

(IPF : Inverse Pole Figure)マップを示す。DO < 1 ppb 環境下における破断部直上では、中央部付近に延

性破面が観察されたが、表層部周辺では、赤い点線で示す脆性破面が明確に観察された(Fig. 2-4 (a))。

一方で、DO 8500 ppb では、脆性破面は全く観察されなかった(Fig. 2-4 (f))。しかし、さらに高い DO 

20000 ppb になると、結晶粒界の脆弱化により、破断面が凹凸を帯びて、結晶粒自体が削り取られるよう

な破面形態となった。このことから、この高 DO 環境下では、粒界 SCC が生じたものと推察される(Fig. 2-4 

(k))。次に各 DO 環境下での破断部側面観察を行った結果、DO < 1 ppb では、最も多い開口したクラック

が観察された(Fig. 2-4 (b))。これに対して、DO 8500 ppb 及び DO 20000 ppb では、ほとんど破断部側面
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にクラックは認められなかったが(Fig. 2-4 (g)、(l))、高倍観察の結果、一部わずかなクラックが観察された

(Fig. 2-4 (h)、(m))。これまでの結果から、開口したクラックとセレーション振幅との間には、良い相関関係

が存在しているといえる。特に破断部側面のクラック数が最も多かった DO < 1 ppb では、破断ひずみが

比較的低い値を示しており、この原因は側面クラックによる粒内 SCC 発生によるものと推察される。次に、

各 DO 環境下での破断部側面における断面 EBSD 観察を示すが、5 °から 15°を低角度粒界(赤)、15°以

上を大傾角粒界(青)とすると、低角度粒界はほとんど存在していないことがわかる(Fig. 2-4 (d)、(i)、(n))。

Okayasu らは、SUS304 において α' マルテンサイトの生成が材料の引張強さと延性に悪い影響を与える

ことを報告しており[2-9]、特に、5°から 15°の範囲の MA でこの α' マルテンサイト相が生成しやすいこと

を述べている。以上のことから、DO < 1 ppb で、側面クラックが数多く現出した理由は、少なくともこの α' 

マルテンサイトによるものではないものと推察される。また DO < 1 ppb における IPF マップから、側面クラ

ックは結晶粒界を進展しているのではなく、結晶粒内を進展していることもわかった(Fig. 2-4 (e))。一方で、

DO 8500 ppb ではクラックの進展はほとんど観察されなかった(Fig. 2-4 (j))。ところが、DO 20000 ppb では、

クラックは明らかに結晶粒界を進展し、典型的な粒界 SCC が観察された(Fig. 2-4 (o))。この結果からも、

DO < 1 ppb で発生した側面クラックは、侵入型元素による固着、脱着と引張応力による運動転位との相

互作用により、結晶粒内で DSA が発生し、その後、粒内 SCC に至ったことによるものと推察される。一方

で DO 20000 ppb では、クラックは結晶粒界を進展していることから、粒界脆弱化による粒界 SCC が発生

したものと推察される。ここで、DO < 1 ppb での DSA 発生を検証すべく、実施した各ひずみ速度での

SSRT 後における破断部の側面からの FE-SEM 観察結果を Fig. 2-5 に示す。ひずみ速度の違いにより、

セレーションの有無を確認した Fig. 2-3 と同様に、ひずみ速度 5.2×10-4 s-1、5.2×10-5 s-1 では、セレーショ

ンは全く観察されず、5.2×10-6 s-1 よりも遅いひずみ速度となった場合、破断面の垂直方向に大きく開口し

たクラックが多く観察された。以上のことから、異なるひずみ速度での破断部における組織観察を行った

結果、DO < 1 ppb では、セレーションによるひずみ速度依存性が顕著に観察され、DSA に起因した粒内

SCC が明らかに発生しているものと推察される。 

 

2.3.4 酸化皮膜形態の組織解析  

Fig. 2-6 に、原子炉運転環境下において、DO を< 1 ppb、8500 ppb、20000 ppb と変化させた際の SSRT

後における破断部側面断面での FE-EPMA 分析結果を示す。DO < 1 ppb では、多くのクラックが観察さ

れたが、これらのクラック周辺部には、酸化皮膜は一切観察されなかった。一方で、DO 8500 ppb では、

Fe と Cr からなる酸化皮膜が観察された。さらに、DO 20000 ppb では、Fe、Ni、及び Cr からなる酸化皮膜

が試験片全域で形成されていた。特にこれらの酸化皮膜は、母相との間に隙間が観察され、両者は密着

していなかった。以上の結果から、DO < 1 ppb で発生した側面クラックは、これまでの SCC 発生の原因と

されてきた酸化皮膜剥離によるクラック進展によるものではないものと推察される。一方で、DO が 8500 

ppb まで増加した場合、Fe または Cr からなる酸化皮膜が優先的に形成されることで、Cr-C、Ni-C による
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母材内の C 固着が軽減されることで、結果として、DSA に起因した粒内 SCC が発生しづらくなったものと

推察される。 

 

2.3.5 SSRT 後の表面層における構造解析と元素分析 

Fig. 2-7 に、DO < 1 ppb、8500 ppb における SSRT 後の鉄(Fe)、クロム(Cr)、ニッケル(Ni)、酸素(O)に着

目したナロースキャンでの XPS を用いた分光分布結果を示す。DO < 1 ppb では、Fe の分光分布から、

Fe と Fe3O4 からなる 2 つのピークがフィッティングによって同定された。Cr の分光分布からは、Cr のピー

クのみが観察され、Cr 酸化物のピークは観察されなかった。Ni の分光分布においても、Ni のピークのみ

が観察され、Ni 酸化物のピークは観察されなかった。O の分光分布からは、O と金属酸化物によるピーク

が観察された。特に、これらのピーク分布から導出される各元素の定量値から、Cr と Ni の濃度は 17.8 

mass%及び 7.7 mass%となった。これらの値は、ほぼ SUS304 自体の合金組成に近い値であった。言い

換えれば、DO < 1 ppb では、わずかな Fe3O4 が形成されたのみで、ほとんど酸化皮膜は存在しなかった

ものと推察される。一方で、DO 8500 ppb では、Fe の分光分布において、Fe のピーク以外に Fe3O4、

FeOOH のピークが観察された。また Cr の分光分布においても、右肩に青い点円で示した Cr 酸化物の

ピークが観察された。この時の Cr と Ni の濃度はそれぞれ 3.59 mass%及び 4.11 mass%となっており、DO 

< 1 ppb での Cr、Ni 濃度よりも著しく両者とも低い値であった。これは、DO の増加により表層部に、Cr 酸

化物が形成されたことにより、母相中の Cr 濃度が低下したことに起因したものと推察される。 

 

2.4 考察 

2.4.1 ステンレス鋼の成分系の違いによるDSA発生領域の比較 

 ここでは、Fig. 2-6に示したひずみ速度変化に伴うDSA発生有無の結果と、他のステンレス鋼でのDSA

発生領域との比較を行う。加古らは、Feに侵入型元素が拡散する際の活性化エネルギーをひずみ速度

と引張温度とのアレニウスプロットにより、整理している[2-4]。その構成則は以下となっている。 

                            𝜀𝜀𝜀𝜀̇ = A ∙ exp( − 𝑄𝑄𝑄𝑄/𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅)                            (3) 

𝜀𝜀𝜀𝜀̇  [s-1]はひずみ速度、Aは定数、𝑄𝑄𝑄𝑄  [Jmol-1]はセレーションが発現するための活性化エネルギー、𝑅𝑅𝑅𝑅 

[Jmol-1K-1]はガス定数、𝑅𝑅𝑅𝑅 [K]は温度となっている。ここで、𝜀𝜀𝜀𝜀̇の対数プロットと𝑅𝑅𝑅𝑅−1との直線関係による傾

きから−𝑄𝑄𝑄𝑄/𝑅𝑅𝑅𝑅を、切片からAを導出することが可能である。Fig. 2-8にSUS316L及びSUS304Lにおけるセレ

ーションが発生するひずみ速度と引張温度との相関関係をまとめたものを示す。SUS316Lでは、加古ら

の実験結果により、350 ℃(623 K)で𝜀𝜀𝜀𝜀̇  = 4.17×10-3 s-1の時、300 ℃(573 K)で𝜀𝜀𝜀𝜀̇  = 4.17×10-4 s-1の時、

200 ℃(473 K)で𝜀𝜀𝜀𝜀̇= 8.33×10-7 s-1の時にセレーションが発生することが述べられている。この結果をもって、

SUS316Lでの𝑄𝑄𝑄𝑄値は、赤点線で示すように、150×103 Jmol-1と導出され、この値は、FeにNが拡散する際の

活性化エネルギーである157×103 Jmol-1[2-10]、またFeにOが拡散する際の活性化エネルギーである

140×103 Jmol-1[2-11]に近い値となっている。つまりこれらセレーションが発生する引張温度及びひずみ速
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度領域では、侵入型元素の固着、脱着と引張応力による運動転位との相互作用によるDSAが発生して

いるといえる。一方で、SUS304Lについては、325 ℃(598 K)の温度領域のみのデータではあるが、𝜀𝜀𝜀𝜀̇  = 

5.2×10-6 s-1の時にセレーションが発生する。仮にSUS304Lがこの引張温度、ひずみ速度でDSAを発生し

ているとして、𝑄𝑄𝑄𝑄値をFeに侵入型元素が拡散する際の活性化エネルギーであるSUS316Lと同様の

150×103 Jmol-1とした場合、SUS304Lは、青点線の直線を得る。この結果から、SUS304LのDSA発生領域

は、SUS316Lと比較して、同様の引張温度で比較した場合、ひずみ速度が遅くなるほど、拡大する傾向

にあるといえる。つまりこの2種類の合金成分の比較により、SUS316Lの方が、SUS304Lよりも、DSAが発

生しづらい傾向と考えられる。 

 

2.4.2 DO 量変化に伴う粒内 SCC と粒界 SCC の形成メカニズム 

本章での検討の結果、DO < 1 ppb 及び 100 ppb の条件下において、DSA に起因した粒内 SCC が顕

著に認められ、DO 8500 ppb では DSA に起因した粒内 SCC が抑制され、DO 20000 ppb では粒界脆弱

化による粒界 SCC が観察された。Fig. 2-9 に、各 DO での DSA に起因した粒内 SCC 及び粒界 SCC の

形成メカニズムを模式的に示したものを示す。DO < 1 ppb 及び 100 ppb では、SSRT 後に、破断部側面

に多数の粒内クラックが観察され、これらのクラックの表面にはほとんど酸化皮膜は形成されていなかっ

た。この結果は、高温環境下及び引張応力環境下において、転位が絡み合い、運動転位が動きづらくな

ることで、C が Cr や Ni とより早期に結合し、発生する DSA に起因した粒内 SCC によるものであると推察

される。同様の現象は、Peng らの報告[2-12]でも確認されており、セレーションの発生及び転位の絡まり

により、DSA が発生したとの報告もある。上記のような推察を述べたが、元来 O は表面酸化皮膜を早期

に形成する元素であり、たとえ DO 量が低い環境下であっても、酸化皮膜は形成され、表面のクラック進

展に何らかの影響を及ぼすものと考えられる。ここで、Fig. 2-10 に SUS304 における原子炉運転環境下

290 ℃での Fe-H2O 系電位-pH 図を示す。平野らは、水環境下の pH 5～7 の領域では、DO 10000 ppb

の場合、Fe は正の電位をとり、Fe2O3 の酸化皮膜を形成するが、DO 100 ppb まで低下すると、その電位

は負の値となり、Fe3O4 の酸化皮膜へと変化する。さらに DO 2 ppb となると、Fe はイオン化し、Fe(OH)+と

なることを報告している[2-13]。この結果は、DO 量が低い水環境下では、Fe の酸化皮膜が形成されるも

のの、それらは早期にイオン化し、結果的に酸化皮膜形成は困難となることを意味している。以上のこと

から、DSA に起因した粒内 SCC が認められた DO < 1ppb 及び 100 ppb の水環境下では、一旦 Fe3O4

の酸化皮膜は形成されるものの、その酸化皮膜は早期にイオン化されることで、少なくとも表面酸化皮膜

剥離によるクラック発生は生じにくいものと推察される。また、母材内での侵入型元素について、Fig. 2-11

に面心立方構造中の(111)における DSA 発生時の、C における振る舞いを模式的に示した図を示す。

Seok-Jae Lee ら[2-5]の検討結果によると、Fe-Mn-C オーステナイト鋼における DSA では、引張環境下に

おいて、まず(111)の格子中に一部存在する置換型元素の Mn と侵入型元素の C が対となり、両者がま

ず固着する。その後、加熱環境下で、C は一時的に脱着するが、C が再び Mn に近い位置に移動した 
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時、両者は別の位置で再び対になり、固着する。これら形成メカニズムから、DSA は、固着と脱着が交互

に生じる現象であり、特に SUS304L の場合、置換型元素の Cr と C との結合エネルギーが重要な因子と

なっている可能性がある。ここで、本研究において粒内 SCC の発生した DO < 1 ppb 及び 100 ppb の原

子炉運転環境下を想定すると、C による固着が主であるとしても、水質中の O による固着も発生すること

が考えられる。実際に Cr-O の結合エネルギーは、El-Sayed M. El-Sayed らの報告によると、461 kJ/mol と

なっており[2-14]、D. Moncrieff により報告された Cr-C の結合エネルギーである 72～107 kJ/mol と比較し

ても[2-15]、はるかに高い値であった。この結果から、O は、C と比較して、圧倒的に Cr と固着しやすい元

素であるといえる。しかし、DSA がセレーションに起因した固着と脱着の連続現象であると捉えた場合、

DO < 1 ppb 及び 100 ppb の環境下で、O 固着は軽微であり、さらに脱着はあまり生じにくいものと考えら

れる。このことから、DO < 1 ppb 及び 100 ppb 環境下では、C 固着、脱着が優先的に母材に影響を与え、

顕著なセレーションを生じさせたと考えることもできる。一方 DO 8500 ppb では、Fe 及び Cr からなる酸化

皮膜が表層部に形成されると、Fe 及び Cr の拡散が酸化皮膜側に移動し、母相中の C との固着が弱ま

り、クラック発生が抑制されたものと考えられる。さらに O を増量させた DO 20000 ppb では、酸化皮膜中

の O が過飽和な状態となり、酸化皮膜は母相から剥離したものと考えられる。その後、O は粒界にも拡散

し始めることで、C 固着、脱着は生じにくくなり、粒界脆弱化が進行することで、粒界 SCC 発生に至ったも

のと推察される。 

  

2.5 結言 

本章では、原子炉運転環境下における DO 含有量の変化による DSA に起因した粒内 SCC 現象と粒

界 SCC 現象の違いを明確にすることを目的に、検討を行った結果、以下の結論を得た。 

(1) 大気中と原子炉運転環境下での SSRT 後における引張特性を比較した結果、引張強さ、破断ひず

みともに、原子炉運転環境下での値が低下していた。特に DO < 1 ppb では、他の DO 濃度と比較し

て、破断ひずみが著しく低下していたが、DO 100 ppb 及び 8500 ppb ではいずれも大気中のひずみ

値に近いひずみ値が得られた。一方、DO 20000 ppb では、DO < 1 ppb と比較しても、ひずみ値はさ

らに低くなった。また DO < 1 ppb 及び 100 ppb 弾性領域では、セレーションが観察された。 

(2) DO < 1 ppb でのセレーション発生に及ぼすひずみ速度の影響について調査した結果、ひずみ速度

が遅くなるほど、セレーションの発生は顕著になり、DSA に起因した粒内 SCC によるクラック形成が生

じやすかった。一方で、本研究で用いた SUS304Lに対して、SUS316L は、DSA が発生するある温度

域でのひずみ速度の許容範囲が広く、ひずみ速度が速い領域でも、DSA が発生しやすかった。この

DSA 発生領域の違いは、アレニウスプロットにより、導出可能であり、合金成分の違いが、DSA 発生

に大きな影響を及ぼすことが明らかとなった。 

(3) SSRT 後の破断面を観察した結果、DO < 1 ppb の場合、表層部周辺では、脆性破面が観察されたが、

DO 8500 ppb では、脆性破面はまったく観察されなかった。しかし、さらに高い DO 20000 ppb となる
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と、粒界脆弱化により、各結晶粒が凹凸を帯びて、削り取られるような破面形態を呈していた。また破

断部側面を観察した結果、DO < 1 ppb では、開口したクラックが観察された。一方で、DO 8500 ppb

及び 20000 ppb では、側面に開口クラックは認められていなかった。さらに破断部近傍における断面

EBSD 観察結果から DO < 1 ppb における側面クラックは、結晶粒内を進展していたのに対して、DO 

20000 ppb でのクラックは結晶粒界を進展し、典型的な粒界 SCC が観察された。 

(4) SSRT 後における Fe、Cr、Ni、O における XPS 分光分布から、DO < 1 ppb では、Cr と Ni の濃度は、

ほぼ SUS304 自体の合金組成に近い値であった。このことから、この条件下では、ほとんど酸化皮膜

は存在しなかったものと推察される。一方で、DO 8500 ppb では、Fe において、Fe3O4、FeOOH のピ

ークが、また Cr でも、Cr 酸化物のピークが観察された。さらにこれら元素濃度は、DO < 1 ppb での値

よりも著しく低下していることから、DO の増加により表層部に、Cr 酸化物が形成されたことにより、母

相中の Cr 濃度が低下したことによるものと推察される。 

(5) DO < 1 ppb 及び 100 ppb の条件下では、SSRT 後に、破断部側面に多数の粒内クラックが観察され、

かつ酸化皮膜がほとんど形成されなかった。このことから、SSRT の進行に伴い、転位が絡み合い、運

動転位が動きづらくなることで、C が Cr や Ni とより早期に結合することで発生する DSA に起因した

粒内 SCC が生じたものと推察される。一方、DO 8500 ppb では、Fe 及び Cr の拡散が酸化皮膜側に

移動し、母相中の C との固着が弱まり、クラック発生が抑制されたものと推察される。さらに DO 20000 

ppb では、酸化皮膜の剥離と酸素濃度の増加による粒界脆弱化により、粒界 SCC が発生したものと

推察される。 
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C Si Mn P S Ni Cr
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Table 2-1 Chemical composition of SUS304L used for test specimen (in mass%). 
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Fig. 2-1 Schematic diagram of a high-temperature high-pressure water 
loop test apparatus [2-6]. 
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Fig. 2-2 (a) nominal stress–nominal strain curves of the SUS304 under 
reactor operating conditions with stepwise changes in DO, and (b) enlarged 
view of Fig. 2-2 (a). 
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Fig. 2-3 (a) nominal stress–nominal strain curves of the SUS304 under 
reactor operating conditions with various strain rates, and (b) enlarged 
view of Fig. 2-3 (a). 
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Fig. 2-4 SEM microstructure images and magnified images from directly above and from the side 
of the crack after SSRT under reactor operating conditions, where DO was varied between less than 
1 ppb, 8500 ppb, and 20000 ppb. Additionally, misorientation maps and inverse pole figures of 
SUS304L under each DO condition: (a) directly above, (b) side view, (c) magnified side view, (d) 
misorientation map, (e) IPF map under DO < 1 ppb, (f) directly above, (g) side view, (h) magnified 
side view, (i) misorientation map, (j) IPF map under DO 8500 ppb, (k) directly above, (l) side view, 
(m) magnified side view, (n) misorientation map, (o) IPF map under DO 20000 ppb. 
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Fig. 2-5 SEM microstructure images from the side of the fracture after SSRT conducted 
at various strain rates under reactor operating conditions with DO < 1 ppb: (a) 5.2×10⁻⁴ 
s⁻¹, (b) 5.2×10⁻⁵ s⁻¹, (c) 5.2×10⁻⁶ s⁻¹, (d) 5.2×10⁻⁷ s⁻¹. 
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100 µm 
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Fig. 2-6 EPMA analysis of each element at the surface in the side of the specimen after SSRT with 
DO change under reactor operating conditions: (a) Microstructure, (b) Fe, (c) Ni, (d) Cr, (e) O are 
under DO < 1 ppb, (f) Microstructure, (g) Fe, (h) Ni, (i) Cr, (j) O are under DO 8500 ppb, (k) 
Microstructure, (l) Fe, (m) Ni, (n) Cr, (o) O are under DO 20000 ppb. 
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Fig. 2-7 Spectral distribution of Fe, Cr, Ni, and O elements using XPS 
analysis in surface layers after SSRT at DO < 1 ppb and 8500 ppb. 
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Fig. 2-8 Relationship between strain rate and tensile temperature 
at which serrations occur in SUS316L and SUS304L. 
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Fig. 2-9 Schematic illustration showing the formation mechanisms of 
intragranular SCC and intergranular SCC caused by DSA at various DO 
levels. 
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Fig. 2-10 The potential-pH diagram of the Fe-H₂O system at 290 °C under reactor 
operating conditions of SUS304. 
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Fig. 2-11 schematic diagram illustrating the behavior of C atoms during DSA in the (111) plane of 
a face-centered cubic structure. 
(a) An octahedral cell showing the C–Mn octahedral complex (red solid and dashed circles) and a 
single C atom (red filled circle). The carbon atom is located between closely packed (111) planes. 
(b) The C atom moves to a tetrahedral site. (c) The C atom returns to a nearby octahedral site. 

(a) (b) (c) 
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3. 動的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製 

3.1 緒言 

これまで強加工によって結晶粒径を 1 µm 程度にまで超微細化することで、金属材料の強度、靭性、

耐食性等を向上させるという試みが、世界中で検討されてきた[3-1, 3-2]。対象とする材料は、低炭素鋼を

始め、アルミニウム合金、マグネシウム合金、非調質鋼と多種多様な材料に展開されている。結晶粒超微

細化のためには、主に被加工材に大ひずみを導入することが必要不可欠である。よって、この分野の研

究では、まず大ひずみを導入できる加工手段を考案し、温度やひずみ速度などのプロセスパラメータを

適切に制御することで、微細組織を有するバルク材が創製されてきた。しかし、いずれの手法もいかに大

ひずみ量を導入できるかに特化したプロセスに依存していたため、他のプロセスとの比較、検討が一様

に行われてはこなかった。一方で、超微細化には、主に加工プロセスと熱処理条件の設定が重要である。

その手法には動的再結晶及び静的再結晶を用いた再結晶プロセスの利用が有効である。動的再結晶

は、加熱した材料に直接強加工を付与することで、動的に再結晶を生じさせる方法であるのに対して、静

的再結晶は、まず冷間加工により、強加工を付与した後の材料に対して、加熱処理を施すことで、静的

に再結晶を生じさせる方法である。本章では、動的再結晶における結晶粒超微細化加工プロセスに関

する検討結果を述べる。これまで、この動的再結晶に関する結晶粒超微細化加工プロセスにおいては、

主に大森らが低炭素鋼に対して、1 対のアンビルによる１パス圧下試験から、主要なプロセス因子である

相当塑性ひずみ、ひずみ速度、加工温度と組織の関係を定量的に明らかにしてきた[3-3, 3-4]。そして、

それらの定量的関係から、既存の実機生産設備や研究設備を用いて、温間多パス圧延によって超微細

粒フェライト組織鋼を有する 18 mm 角の棒と 18 mm 厚の板を創製した。その後、井上らは大森らの結果

を利用し、数値解析を用いて導入される相当塑性ひずみを予測し、実機生産設備である大型プレス機に

よって超微細粒組織を有する 35 mm 厚板の創製に成功した[3-5]。さらに、井上らは数値解析を用いて

温間多パス溝ロール圧延機で導入された相当塑性ひずみ分布を予測し、既存の熱間用溝ロール圧延

機でも超微細粒組織棒鋼を創製できることを示した[3-6]。そして、実験で得られた組織及び硬さの分布

が、数値解析で予測された相当塑性ひずみの分布に一致することを示した。つまり、様々な材料を対象

に、まず主要なプロセス因子と組織の関係を把握できれば、特別な強加工手段を用いることなく、超微細

組織を有するバルク材を創製できることが可能である。さて、Salvatori らは γ 系ステンレス鋼を基に、大

森らや井上らが用いたプロセスを参考にした１パス圧下試験から、0～3.1 の広範な相当塑性ひずみに対

する組織変化を検討した[3-7]。これにより、超微細粒組織を創製するためのプロセスパラメータマップを

提示した。そこで本章では、Salvatoriらが示したこのマップ図を活用するとともに、温間多パス溝ロール圧

延機を再現した数値解析により素材全域の相当塑性ひずみ分布を予測する。その後、多パス圧延による 

γ 系ステンレス鋼の超微細結晶を有する棒材の創製を試みる。さらに創製されたバルク材の高温安定性

を把握すべく、焼鈍を施した際の温度や保持時間に対する組織、硬さの変化について調査を行う。 
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3.2 溝ロール圧延機と数値解析による相当塑性ひずみ分布 

3.2.1 溝ロール圧延機の適用 

本章で用いる溝ロール圧延機は、出力 55 kW のモータを有し、圧延荷重は max 1500 kN、ロール直

径 368 mm、ロール回転数は 26 rpm である。孔型は、Fig. 3-1 に示した開き角度 θ = 102～103°を有する

形状を持つ。なお、本孔型は超微細粒鋼を創製するために特別に設計されたものではなく、熱間圧延で

所定の断面を持つ角棒を創製する目的で設計された孔型である。対辺長さ C = 7.9～40 mm、曲率 r = 

(0.26～0.34) C で、計 18 個の溝がロールに彫られており、1 パス毎に被圧延材を 90°回転させ、次の溝

に挿入して圧延を行い、これを繰り返すことで所定の断面寸法に仕上げる。また、断面形状を正方形に

近づけるために、最後の溝では被圧延材を 2 回通す。ここでは、被圧延材が搬送される方向(圧延方向)

を x方向、孔型で圧下される方向と幅広がりする方向をそれぞれ y方向、z方向とする(Fig. 3-1 (b)参照)。

この装置を用いて材料を結晶粒超微細化にするためには、大ひずみが必須である。Salvatori らは、相当

塑性ひずみ 3.1 を導入すれば、加工温度 750 ℃、ひずみ速度 0.022 s-1 で 2.5 µm の動的再結晶粒が得

られることを報告している[3-7]。しかし、全面が超微細組織を有するバルク材を創製するためには、必然

的に多パス加工となり、パス間での成長による結晶粒粗大化は避けられない。したがって、たとえ溝ロー

ル圧延機によって 3.1 の累積した相当塑性ひずみを断面全体に導入することができても、1 パス圧下で

の結果から予想される組織と一致しないことが考えられる。しかし、加工組織であっても、温間域での大

ひずみが導入できれば、内部に転位構造を持たない新粒が初期粒界近傍に発生し、相当塑性ひずみ

の増加とともに新粒の占める領域が全体に拡大する低温型の動的再結晶(連続再結晶あるいは動的回

復とも言われている)が発生する可能性もある[3-8, 3-9]。そこで、本圧延では、パス間での成長抑制と大

ひずみ導入の観点から、加工温度を温間域の 750 ℃に設定し，溝ロール圧延機で導入される相当塑性

ひずみが 3.1 以上になる条件を数値解析で検討した。 

 

3.2.2 数値解析条件と結果 

解析は、陽解法による 3 次元有限要素法を用い、1/1 モデルで行った。各要素は、8 節点立方体要素

を適用し、ロールは剛体要素とした。また被圧延材は 25 mm 角×長さ 200 mm とし、要素数、節点数は、

それぞれ 34320、37637 とした。溝形状及びロール径、ロール回転数は、すべて実際の溝ロール圧延機と同

じ条件で解析した。ただし、圧延実験ではパス毎に材料を 90°回転させて次の溝に挿入するが、数値解

析では孔型の軸を 90°回転することによって解析した。本実験で用いる SUS316L(3.3 で示す)の材料特

性は、円柱圧縮試験から測定した。また、孔型と材料の接触は、摩擦係数 0.3 のクーロン摩擦条件を用

いた。なお、試験片温度は 750 ℃一定とした。Fig. 3-2 に、C = 23.5 mm の溝から圧延を開始し、C = 12.9 

mm(8 パス)と 8.7 mm(12 パス)の溝をそれぞれ 2 回通して導入された相当塑性ひずみεeqの分布を示す。

どちらの場合も、ほぼ四角形に成形され、断面中心部の広い領域で比較的均一にεeq が蓄積していること

がわかった。しかし、これらのεeq は角部周辺のεeq に比べてかなり小さい。つまり、本溝ロール圧延機で創
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製された棒鋼の断面は中心部と角部周辺で組織の相違が見られることが確認できた。Fig. 3-3 は、C = 

8.7 mm を 2 回まで圧延された後の断面形状と、断面中心部 (center)、側面 (side)、上角部 (edge1)、横

角部 (edge2)に位置している要素の中心の積分点におけるεeq の変化を通過した溝の数 i に対して示し

たものである。溝を通過することによって、累積減面率が大きくなるため、導入されるεeq も大きくなるが、C 

= 19.3 以降の溝で中心部と角部のεeqの差が大きくなっていた。C = 12.9 後における断面中心部のεeq は

1.70 であり、成形のために同じ溝を通過させても 3.1 というεeq を導入できないことが予測できる。一方で、

C = 8.7 後では中心部と側面のεeq は 3.16 であり、目標のひずみが導入されており、上角部(最終パスの

幅広がり方向の角部)は 4.30、横角部（最終パスの圧下方向の角部）は 5.08 の大ひずみも導入されてい

た。以上のことから、C = 8.7 までの多パス溝ロール圧延機によって、角部周辺を除いた領域にεeq = 3.16

の相当塑性ひずみを導入することができることがわかった。そこで、この加工パススケジュールで、γ 系ス

テンレス鋼の超微細粒組織棒鋼の創製を試みた。 

 

3.3 実験条件 

供試材には、Table 3-1 に示す化学成分を有する γ 単相の SUS316L の熱延鋼板を用いた。熱延鋼板

は、25 mm 角×長さ 200 mmL に切断し、1100 ℃で 1 h 保持の溶体化処理後、急冷した。供試材のミクロ

組織を Fig. 3-4 に示す。結晶粒界には、γ 粒以外に δ フェライトらしき析出の存在を確認した。これは、今

回の素材の Ni 量が JIS の規格に対して下限値に近かったことによるものと推察される。結晶粒径は約 50 

µm であり、ビッカース硬さ測定で HV(4.9N) = 149 であった。なお、フェライトスコープにより測定された δ 

フェライトの体積率は約 4.0 %とわずかであった。次にこの供試材を Fig. 3-5 に示すように、750 ℃に加熱

して 1 h 保持後、出炉し、直ちに無張力・無潤滑で C = 23.5 mmの溝から圧延を開始し、最後の溝 C=8.7 

mm を 2 回通した後、水冷した。このとき、各パス間時間を 8 sec と一定とし、ロールギャップの設定値は

gap = 0.1 とした。採取された試験片の圧延方向垂直断面(Ｃ断面)と圧延方向断面(L 断面)について、光

顕観察及び FE-SEM 観察とビッカース硬さ試験を行った。また、圧延方向と平行に JIS14A 号試験片(平

行部長さ 24.5 mm、平行部直径 φ3.5 mm)を切り出し、室温で試験機のストローク速度 0.025 mm/s として、

引張試験を実施した。また、圧延材の軟化特性を調査するため、圧延材を 600 ℃から 1000 ℃の間で一

定時間保持後、水冷し、ミクロ組織、硬さの変化を調査した。 

 

3.4. 実験結果と考察 

3.4.1 相当塑性ひずみ分布と硬さ分布 

数値解析で予測されたように、圧延材の断面にはεeq の分布が生じる。この蓄積されたεeq の分布が、組

織と硬さに与える影響をここでは検討する。Fig. 3-2 (b)で示したように、本溝ロール圧延機で導入される

εeq は、中心部に比べ、角部近傍で大きくなる分布を持つ。特に相当塑性ひずみだけではなく、ひずみ速

度や加工温度もロール材断面内で分布を持っていることが考えられるが、相当塑性ひずみが微細粒組
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織形成の最重要因子と考えれば、中心部と角部近傍での組織と硬さに何らかの相関関係が見られるは

ずである。Fig. 3-6 に、溝ロール圧延後の材料の C 断面上におけるεeq と硬さの分布を各方向に対して整

理したものを示す。大きなεeqが導入された y 方向の角部近傍が中心部に比べて極めて硬く、中心部から

yz 方向の硬さはほとんど一定となっていることがわかる。また、圧延前の硬さ HV 149 に比べ、中心部で

はその約 2 倍、角部ではその 2.3 倍の硬さが得られた。 

 

3.4.2 組織観察結果 

Fig. 3-7 に、圧延後の材料の(a)C 断面写真と(b)断面中心部、(c)側面、(d)上角部(最終幅広がり軸)、

(e)横角部(最終圧下軸)の各部位におけるミクロ組織を示す。圧延材の断面形状は、Fig. 3-3 (a)に示した

数値解析結果とほぼ同じ形状となっていることがわかった。またミクロ組織観察結果から、薄くエッチング

された不明瞭な不均一変形組織が数多く観察された。この不均一変形組織の形態は、εeq が 3.16 となる

断面中心部(b)、側面(c)と、εeq がより大きい 4.20 及び 5.00 となる角部周辺(d)、(e)とでは明らかに異なっ

ていた。実際に不均一変形組織を示す不明瞭な筋状のものが、中心部に比べ角部周辺で数多く観察さ

れたことから、これらの違いをより理解するために、断面中心部と横角部の FE-SEM 観察した結果を Fig. 

3-8 に示す。FE-SEM 観察により、中心部では結晶粒径 6.7 µm、側面で 5～8 µm と、両者はほぼ同等の

結晶粒が観察された。しかし、角部では明らかにミクロ組織に違いが認められた。特に、矢印で示した筋

状内部には、微細な結晶粒らしきものが観察された。なお、この不均一変形組織に対して、結晶粒径及

びエッチングされたこれら組織のどこが結晶粒界なのか亜粒界なのか等については、今後 EBSD を利用

して正確に判断していく必要があるが、残留ひずみが蓄積された溝ロール圧延材では、その結晶粒を判

定することは難しい可能性がある。いずれにしても、以上のことから，今回の材料創製により、不均一変形

組織の現出と硬さ及び数値解析で予測されたεeq の分布とはよい相関関係を示していることがわかった。

各方向でのεeq 分布に対するミクロ組織と硬さの関係をまとめると、εeq の増加とともに硬さが増加し、不均

一変形組織の現出が顕著となった。一方で、εeq = 3.16 を付与すべく、結晶粒径 2.5 µm となる Salvatori

らの結果に基づき、多パス溝ロール圧延を実施したが、得られた中心部の組織は、その予測よりも粗大な

結晶粒となった。この原因は、部位によるひずみ速度のばらつき、ロールへの抜熱等による再結晶未達

によるものと考えられる。 

 

3.4.3 軟化挙動 

ここでは温間溝ロール圧延機によって強加工された材料の高温組織安定性を把握すべく、調査を行

った結果を示す。Fig. 3-9 に、焼鈍温度(保持時間 1 h)と硬さとの関係を示す。なお、測定点は断面中心

部 (center)、またεeq 及び硬さが大きい上角部 (edge1)，横角部 (edge2) とした。圧延温度の 750 ℃以下

では硬さの変化はほとんど見られないが、800 ℃となると角部が大きく低下し、850 ℃では、各部位とも同

等レベルにまで硬さが低下していた。その後、1000 ℃になると圧延前の硬さと同等となることがわかった。
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800 ℃にて、角部の硬さが中心部に比べて小さくなった理由としては、大ひずみが導入された後で、回

復・再結晶が促進されたことによるものと推察される。Fig. 3-10 に圧延温度近傍の 750 ℃、800 ℃、850 ℃

での焼鈍材における中心部、角部の FE-SEM 組織観察結果を示す。750 ℃では各部位ともほぼ溝ロー

ル圧延材と同様の組織形態を呈していたが、800 ℃になると中心部はあまり変化はないものの、角部の

edge1、2 では、溝ロール圧延材で認められた不均一変形組織が消失し、結晶粒が粗粒化していた。さら

に 850 ℃では、粗粒化がさらに進行し、中心部、角部における組織形態に大きな違いが認められなくな

っていた。これらのことから、Fig. 3-9 の結果も踏まえて、800 ℃焼鈍後の角部では、大ひずみ導入により、

回復・再結晶が促進されたことは明らかであり、850 ℃になるとそれらひずみが、全域に渡って開放され

たものと推察される。Fig. 3-11 に、圧延温度の 750 ℃、直上の 800 ℃焼鈍材における焼鈍時間増加に伴

う硬さの変化を示す。750 ℃では 9 h まで時効しても、中心部の硬さ変化はほとんど生じていないことがわ

かる。一方、直上の 800 ℃では、1 h で角部の硬さが急激に低下し、その後徐々にすべての部位で硬さ

が低下していた。このことから、今回創製された溝ロール圧延材の軟化特性は、圧延温度の 750 ℃であ

れば長時間時効しても、硬さは低下しない材料であることがわかった。 

 

3.4.4 室温引張試験結果 

角部周辺を除いた広い領域で導入されるεeq は数値解析により、ほぼ同等であったことから、硬さとミク

ロ組織もほぼ均一であることが先の 3.4.2 で示された。そこで、大ひずみが導入された角部周辺を除いた

断面中心部領域から引張試験片(平行部直径φ3.5 mm)を採取した。Fig. 3-12 に圧延前の溶体化まま材

と圧延後の引張試験結果を示す。溶体化まま材に比べ、圧延材は 0.2 %耐力で 217 MPa→941 MPa と

4.3 倍、引張強さで 543 MPa→971 MPa と 1.8 倍向上していた。また伸びも 22 %あり，温間溝ロール圧延

機で創製された SUS316L は超微細粒鋼特有の優れた強度－伸びバランスを有していた。しかしながら、

結晶粒径 6.7 µm から得られる強度―伸びバランスとしては、強度レベルがかなり高い値を示していること

から、材料内には、依然として圧延による残留ひずみが多く存在していた可能性が示唆される。一方で

Fig. 3-6 (b)に示した硬さの分布と Fig. 3-8 に示したミクロ組織の結果から、中心部に比べ角部周辺は硬

く、不均一変形組織が多く認められた。よって、角部周辺に導入されたようなより大きなひずみを中心部

周辺に導入することができれば，さらに高強度化された SUS316L 棒鋼を圧延で創製することも可能であ

ると考えられる[3-10]。また、今後の超微細粒鋼の創製にはひずみだけでなく、圧延時の発熱やロールへ

の抜熱による断面上の温度不均一性やひずみ速度の不均一性といった他のプロセスパラメータの問題

も考慮することが必要となる。これらの因子を考慮すると、動的再結晶を用いて、ステンレス鋼の素材全

域を結晶粒超微細化するためには、多くの対策を講じる必要があるものと推察される。 
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3.5 結言 

本章では、Salvatori らによって報告された 1 パス圧縮試験に基づくマップ図と数値解析を用いることに

より、温間溝ロール圧延機を用いた γ 系ステンレス鋼の結晶粒超微細化に取り組んだ。さらに、その材

料の軟化挙動、機械的性質について調査を行った結果、以下の結論を得た。 

(1) 数値解析を用いたシミュレーションにより、温間溝ロール圧延機を用いて超微細粒組織が得られる加

工プロセスを導出した。 

(2) 数値解析結果に従い、温間溝ロール圧延機による結晶粒超微細化加工プロセスを実施したが、棒

鋼の中心部には目標結晶粒径 2.5 µm より粗大な結晶粒径 6.7 µm が得られた。 

(3) この素材の軟化特性を調査した結果、圧延温度以下であれば、長時間保持しても、硬さの低下は生

じないことがわかった。 

(4) 室温引張特性を実施した結果、0.2 %耐力は 941 MPa、引張強さは 971 MPa、伸び 22 %と、超微細

粒鋼特有の優れた強度－伸びバランスを有していた。しかしながら、結晶粒径 6.7 µm から得られる強

度―伸びバランスとしては、かなり高い強度レベルを示していたことから、材料内には、依然として圧

延による残留ひずみが多く存在していた可能性が示唆される。 

(5) 温間溝ロール圧延機により、動的再結晶を利用した超微細粒ステンレス棒鋼が得られなかった理由

としては、部位によるひずみ速度のばらつき、ロールへの抜熱等による再結晶未達による影響と考え

られる。 
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Fig. 3-1 (a) Appearance of roll groove observed from exit side in grooved rolling 
used and (b) Configuration of groove. 
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Fig. 3-2 Contours of equivalent strain εeq introduced in (a) 8-pass rolling (C23.5→C12.9) and 
(b) 12-pass rolling (C23.5→C8.7). 
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Fig. 3-3 (a) Deformed mesh after 12-pass rolling, and (b) distributions of equivalent strain εeq 
with each pass at four sites shown in (a), on C-cross section in a workpiece. 
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Table 3-1 Chemical compositions of SUS316L used for test specimen (in mass%). 
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Fig. 3-4 Microstructure and vickers hardness after solution heat treatment (1100 °C for 1 h). 

 

  

HV(4.9N) = 149 

 µ m 50 µm 
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750 °C 

□25.9→C23.5→C21.3→C19.3
→C17.5→C15.8→C14.3→C12. 
9→C11.8→C10.6→C9.6→C8.7
→C8.7

W.Q. 

8 s 8 s 8 s 

1 h 

Fig. 3-5 Thermomechanical treatment diagram. 
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Fig. 3-6 Distributions of (a) accumulative equivalent strain εeq and (b) hardness with 
each direction after 12-pass rolling (□25.9→C8.7). 
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Fig. 3-7 (a) C-cross section after 12-pass rolling (□25.9→C8.7) and (b)-(e) microstructures at 
four sites. 
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Fig. 3-8 (a) C-cross section after 12-pass rolling ( □ 25.9 → C8.7) and (b)-(e) SEM 
microstructures at four sites. 
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Fig. 3-9 Hardness evolution of center and edge on C-cross section in groove rolled bar as a 
function of annealing temperature for 1h. 
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Fig. 3-10 SEM microstructures at center and edge after annealing temperature for 1h. 
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Fig. 3-11 Hardness evolution of center and edge on C-cross section in groove rolled bar as a 
function of annealing time for 700 °C, 750 °C. 
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Fig. 3-12 Stress-Strain relation in groove rolled bar. 
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4. 静的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製 

4.1 緒言 

第 3 章にて報告した温間溝ロール圧延機による γ 系ステンレス鋼の結晶粒微細化以外に、大ひずみ

塑性変形を適用する方法は検討されており、SUS304 では、加工温度 600 ℃、全相当塑性ひずみ量 6.4

の多軸圧縮条件下で平均結晶粒径 0.3 µm の超微細粒組織が、得られたとの報告例もある[4-1]。しかし

ながら、これほどの大ひずみを大型部材全域へ適用することは、困難であるということは、第 3 章の検討

結果から明らかである。また SUS304 においては、Gavard らが、C、N を適量添加した材料であれば、早

期に再結晶が生じ、かつその後の粒成長速度も遅くなるとの報告例を示している[4-2]。しかし、この微妙

な成分調整によるアプローチも、原子炉炉内構造部材等の鋭敏化を生じさせたくない大型構造物に対し

ては、適用困難な対策である。ところで最近、加工された材料を急速加熱する方法が、優れた機械的性

質を有しつつ、かつ製造コストを低減できる方法として注目されている。Ti 合金にこの方法を適用すると、

β 粒と α / γ ラメラ組織を併せ持つ組織となり、強度、疲労特性、クリープ特性に優れた材料となる[4-3]。

しかし、この急速加熱法を適用するには、加工後の昇温速度を、注意深く制御する必要がある。特に、昇

温速度による再結晶、粒成長の反応速度論を理解することが、最適な微細組織を創製する上で非常に

重要である。Ti 合金においては、急速加熱法の研究が数多く行われている一方で、γ 系ステンレス鋼に

おける非等温焼きなまし処理による静的再結晶やその後の粒成長挙動調査については、ほとんど報告

例がない。そこで本章では、γ 系ステンレス鋼に非等温焼きなまし処理を適用した場合の静的再結晶、粒

成長挙動における反応速度式を明確にするとともに、超微細粒組織が得られる最適急速加熱条件を導

出することを目的とする。 

 

4.2 静的再結晶及び粒成長挙動に関する反応速度式 

等温焼きなまし処理中の粒成長挙動における典型的な反応速度式には、活性化エネルギーQ、粒成

長指数𝑛𝑛𝑛𝑛、粒成長速度𝐾𝐾𝐾𝐾の 3 つの関数からなる式(4)が用いられる。 

                                                                  (4) 

ここで𝐷𝐷𝐷𝐷、𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛はそれぞれ粒成長後の結晶粒径及び初期結晶粒径、𝑡𝑡𝑡𝑡は焼きなまし時間、𝑅𝑅𝑅𝑅はガス定数、𝑅𝑅𝑅𝑅

は絶対温度を表す。特に、焼きなまし処理時の昇温速度 𝜃𝜃𝜃𝜃(= 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑅𝑅𝑅𝑅 /𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑑𝑑𝑑𝑑) が一定の場合、式(4)は昇温速

度の関数として、次式に示す単純微分方程式に変形することができる[4-4]。 

 𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛 = (𝐾𝐾𝐾𝐾𝑅𝑅𝑅𝑅 𝜃𝜃𝜃𝜃𝑄𝑄𝑄𝑄� )��𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓2𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔�−𝑄𝑄𝑄𝑄 𝑄𝑄𝑄𝑄𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓⁄ �� − [𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖2𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔(−𝑄𝑄𝑄𝑄 𝑄𝑄𝑄𝑄𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖⁄ )]�                (5) 

𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖はそれぞれ 2 つの結晶粒径𝐷𝐷𝐷𝐷、𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛に相当する焼きなまし温度、初期温度である。式(2)は、3 つ

の材料定数𝑄𝑄𝑄𝑄、𝑛𝑛𝑛𝑛、𝐾𝐾𝐾𝐾を導出すれば、いかなる材料に対しても適用可能である[4-5]。ここで Kashyap らは、 

γ 系ステンレス鋼 SUS316L の粒成長挙動について、式(4)に基づいた実験データの整理を行い、活性化

エネルギーが、900 ℃～1200 ℃の温度領域で 50 kJ/mol となることを見出した。また Kashyap らは、この

)exp(0 RT
Qnn tKDD −⋅=−
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活性化エネルギーの値が γ 系ステンレス鋼における溶質元素の結晶粒界への拡散時の活性化エネル

ギー52.7 kJ/mol にほぼ近い値であることも述べている。したがって、γ 系ステンレス鋼の粒成長挙動は格

子拡散よりも粒界拡散が支配的であるといえる[4-6]。一方で Mizera らは、焼きなまし処理後等温保持条

件下での SUS316L における粒成長挙動を、系統的に調査した。その結果、SUS316L の粒成長挙動は、

1050 ℃で等温保持した場合、徐々に粗大化することが報告されている[4-7]。また Mizera らは、焼きなま

し温度の違いによる粒成長指数の変化を調査し、焼きなまし温度の増加に伴い、𝑛𝑛𝑛𝑛値が減少することを述

べた。なおその変化は小さく 2.5～3.5 の範囲であった。この結果から、式(5)での反応速度式を用いること

によって、本研究での γ 系ステンレス鋼における急速焼きなまし条件下での𝑛𝑛𝑛𝑛と𝑄𝑄𝑄𝑄との間の関係を詳細に

調査することができるといえる。そこで、反応速度式における初期温度と初期結晶粒径を定義する必要が

あるが、その方法は 2 つ存在する。1 つ目のアプローチは、高温環境を仮定することで、他のパラメータを

無視するという考え方である。Semiatin らは、Ti 合金において𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓 > 𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖 + 150 ℃の温度条件下で、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓のみ

を考慮することにより、式の単純化を図っている[4-5]。この場合𝐷𝐷𝐷𝐷  >> 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛とし、式(5)は、𝑛𝑛𝑛𝑛と𝑄𝑄𝑄𝑄からなる単

純な式となる。もう一つのアプローチは𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓2  > 𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓1として、それぞれ異なる焼きなまし温度、結晶粒径を考

慮する方法である。この場合、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓2は式(5)の𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓1は式(5)の𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖とし、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖を再結晶が完了した直後の温度と

して、𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛を完全に再結晶が完了した時点の結晶粒径とすることができる。本章では、後者の考え方を用

いて、γ 相からの逆変態の生じない SUS316L における各昇温速度、焼きなまし温度で得られる材料の定

量的な解析、そしてそれらの再結晶、粒成長挙動について調査した。 

 

4.3 冷間圧延時の相当塑性ひずみ導出 

温間多パス溝ロール圧延機において付与される相当塑性ひずみ導出には、数値解析を用いたが、冷

間圧延プロセスで付与される相当塑性ひずみは、圧延方向ひずみ、圧縮ひずみ、せん断ひずみのみの

付与であるため、以下の構成則に基づき、数値解析を使用せずとも予測が可能である[4-8]。 

ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦 = �2

3
�𝜀𝜀𝜀𝜀𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥2 + 𝜀𝜀𝜀𝜀𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦2 � = 2

√3
�𝜀𝜀𝜀𝜀𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦� ≈ 1.15�𝜀𝜀𝜀𝜀𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦� = 1.15‖ln(1− 𝑟𝑟𝑟𝑟)‖                                  (6) 

ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦
は、圧延方向ひずみ及び圧縮方向ひずみによる相当塑性ひずみ、𝜀𝜀𝜀𝜀𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥は圧延方向ひずみ、𝜀𝜀𝜀𝜀𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦は圧

縮方向ひずみ、𝑟𝑟𝑟𝑟は圧延比率である。ここで、𝜀𝜀𝜀𝜀𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥、𝜀𝜀𝜀𝜀𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦はほぼ等価となることから、構成則は簡略化され、

圧延比率から導出される真ひずみに 1.15 倍すれば、εeq
𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦
は導出される。さらに、圧延時には、せん断ひ

ずみのみが付与されることから、以下の構成則により、せん断ひずみによる相当塑性ひずみも導出される。 

ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥 = �(𝜐𝜐𝜐𝜐G−𝜐𝜐𝜐𝜐D)∙𝑡𝑡𝑡𝑡ave
�𝑡𝑡𝑡𝑡i+𝑡𝑡𝑡𝑡f2 �

� ∙ 1
2                                                              (7) 

ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥はせん断ひずみによる相当塑性ひずみ、𝜐𝜐𝜐𝜐Gは圧延入口圧延速度、𝜐𝜐𝜐𝜐Dは圧延出口圧延速度、𝑡𝑡𝑡𝑡aveは

平均変形時間で、素材長さ/平均圧延速度で導出される。また𝑡𝑡𝑡𝑡iは初期素材厚さ、𝑡𝑡𝑡𝑡fは圧延後素材厚さで

ある。このε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥が導出されることで、冷間圧延時の全体における相当塑性ひずみε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒は、ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦 + ε𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥となる。 
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4.4 実験方法 

実験に用いた SUS316L の化学成分を Table 4-1 に示す。第 3 章で用いた SUS316L とほぼ同等の成

分であることがわかる。インゴットは、アルゴン雰囲気の高周波誘導加熱炉で溶製した。これを 1200 ℃×3 

h で均質化処理後、同温度で 20 mm 厚×90 mm 幅×500 mm 長さの材料に鍛造した。この鍛造板から、

20 mm 角×100 mm 長さの試料を切り出し、1050 ℃で再び溶体化処理後に水冷した。その棒材を室温で

90 %の冷間圧延率で、2 mm 厚の板材にした後、さらに 2 mm 厚×10 mm 幅×10 mm 長さの試験片に切

り出し、800 ℃～1100 ℃の温度範囲で焼きなまし処理を行った。この時の圧延方向ひずみと圧縮方向ひ

ずみによる相当塑性ひずみεeq
𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦𝑦

 は、式(6)における𝑟𝑟𝑟𝑟を 0.9 とすることで、2.65 と導出される。またせん断ひ

ずみによる相当塑性ひずみεeq𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥  は、𝜐𝜐𝜐𝜐𝐺𝐺𝐺𝐺が 1.67×10-4 mm/s、𝜐𝜐𝜐𝜐𝐷𝐷𝐷𝐷が 1.65×10-4 mm/s、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑒𝑒𝑒𝑒が素材長さ 3×10-4 

mm/平均圧延速度 1.66×10-4 mm/s より 1.8s となり、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑖𝑖𝑖𝑖が 20 mm、𝑡𝑡𝑡𝑡𝑓𝑓𝑓𝑓が 2 mm となることから、0.27 と導出さ

れる。このことから、全体の相当塑性ひずみεeqは 2.92 となり、第 3 章にて目標としたεeq = 3.16 に近いひ

ずみ量が冷間圧延プロセスによっても付与されていることがわかった。この相当塑性ひずみ 2.92 を付与

した圧延を実施した後、昇温速度を9.3、3.1、0.93、0.093 ℃/sで昇温させた。これらの焼きなまし処理は、

昇温速度を安定に制御できる赤外線加熱炉を用いて実施した。目標温度到達後の保持時間は 60 s とし、

その直後に、高圧窒素ガスを吹き込んで室温まで急速冷却した。焼きなまされた材料の組織解析は、

EBSD を用いて行った。これらの組織観察位置は、板幅面における厚さ 1 mm の部位とした。また観察試

料は、すべて機械研磨を行った後、過塩素酸、ブトキシエタノール、エタノールからなる複合溶液を用い

て電解研磨を実施することで、EBSD 観察用試料とした。ビッカース硬さ測定は、3 N の荷重を圧延ロー

ル面に打刻することにより、行った。 

 

4.5 実験結果 

4.5.1 EBSD を用いた結晶粒径の決定 

Fig. 4-1 に冷間圧延された SUS316L を各昇温速度で 850 ℃まで焼きなました試料における Image 

Quality (IQ) 像を示す。昇温速度 9.3 ℃/s で焼きなまされた試料には、再結晶粒と未再結晶粒(黒色部)

の 2 つの領域が観察された。同じ焼きなまし温度で昇温速度を 3.1 ℃/s から 0.93 ℃/s まで遅くすることに

より、組織中の再結晶は徐々に進行した。一方で Fig. 4-2 に示すように、900 ℃で焼きなまし処理された

試料においては、ミクロ組織中に焼きなまし双晶が多数観察されるだけでなく、昇温速度の低下に伴い、

結晶粒粗大化も生じていた。Fig. 4-3 は双晶界面 (Σ3、Σ9、Σ27) の除去処理を行った後、Orientation 

Imaging Microscopy (OIM) 解析を実施することにより、得られた各結晶粒径範囲内での面積率分布で

あり、図中の 1 点鎖線は、対数正規分布関数を用いてフィッティングした結果である。この対数正規分布

関数は、以下の構成則により、導出されることが、F. Yin らにより、検証されている[4-9]。 
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𝑓𝑓𝑓𝑓 = 1
√2𝜋𝜋𝜋𝜋𝜎𝜎𝜎𝜎

𝑒𝑒𝑒𝑒−
(𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥)2

2𝜎𝜎𝜎𝜎2                                            (8) 

𝜎𝜎𝜎𝜎は標準偏差、𝑒𝑒𝑒𝑒は変数、𝜇𝜇𝜇𝜇は平均結晶粒径となっており、結晶粒径分布の幅と面積率の高さを調整する

ことにより、フィッティングを行い、平均結晶粒径を導出した。その結果、一例として、950 ℃で焼きなまし

処理された試料の面積率分布を用いた平均結晶粒径は、昇温速度 9.3 ℃/s で 0.84 µm、 3.1 ℃/s で

1.96 µm、 0.93 ℃/s で 2.43 µm となった。Table 4-2 に各昇温速度及び各焼きなまし温度で焼きなまし処

理された材料の平均結晶粒径を示す。焼きなまし温度が低く、昇温速度が速い場合に不完全再結晶組

織となる傾向にあり、その際の再結晶率は 80 %以下であった。また冷間圧延された SUS316L における

粒成長挙動をよりわかりやすくするために、Table 4-2 に示したデータを等高線図に表した。Fig. 4-4 に示

すように、焼きなまし温度の上昇、昇温速度の減少とともに、結晶粒径は徐々に粗大化した。本研究では、

各焼きなまし温度、昇温速度での Image Quality (IQ) 像を比較し、再結晶完了時の結晶粒径は、少なく

とも 80 %以上再結晶が完了したものとした。 

 

4.5.2 硬さ測定による再結晶完了温度の決定 

非等温焼きなまし処理条件下で再結晶完了温度を決定するには、以下の 2 つの方法が考えられる。

一つは組織観察により見極める方法であり、もう一つは硬さ試験結果により判断する方法である。前者の

場合には、再結晶完了温度近傍で昇温速度毎に多数の試験が必要となる。このため本章では、硬さ試

験による外挿線の作成により、再結晶完了温度を予測した。Fig. 4-5 に焼きなまし温度と各昇温速度で得

られたビッカース硬さを等高線図で表したものを示す。焼きなました材料の硬さは、焼きなまし温度の上

昇に伴い、また昇温速度の低下に伴い、徐々に減少した。一方で焼きなまし温度の上昇方向について

は、昇温速度の上昇に伴い、HV200 近傍で急激な硬さの上昇が認められたが、さらに焼きなまし温度を

上昇させた場合には硬さは緩やかに遷移した。高温で焼きなまし処理することで HV350 から HV250 以

下まで硬さが低下した試料においては再結晶後、粒成長が生じ始めているものと考え、Fig. 4-5 の等高

線図上に示した HV250 の曲線を再結晶完了温度として定義した。Fig. 4-6 は、Fig. 4-5 で示した HV250

のラインを抜き出したものであり、焼きなまし温度と昇温速度の関係を直線として近似している。ちなみに

Muljono らは低炭素鋼を用いて各昇温速度での再結晶完了温度を決定するために組織観察による見極

めを行い[4-10]、冷間圧延された鋼に非等温焼きなまし処理を施した材料の再結晶完了温度と昇温速度

の対数プロットとの間には直線関係が成り立つことを報告している。そこで 0.003 mass%C 量の低炭素鋼

において再結晶率 90 %となる焼きなまし温度と昇温速度との関係を Fig. 4-6 にプロットすると、SUS316L

の再結晶完了温度は低炭素鋼よりも約 60 ℃高い値を示した。各昇温速度について、Fig. 4-4 に示した

焼きなまし温度と結晶粒径との関係を Fig. 4-7 (a)に示す。Fig. 4-7 (a)及び Fig. 4-6 で示した直線近似式

から昇温速度変化に伴う再結晶完了時の結晶粒径を求めると、Fig. 4-7 (b)に示す通りとなり、再結晶粒

径は昇温速度の増加とともに微細化する傾向を示した。特に、1 ℃/s 未満の昇温速度領域では再結晶
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完了時の結晶粒径は昇温速度により大きく変化せず約 2.2 µm を示したが、1 ℃/s 以上の領域では昇温

速度の増加とともに急激に微細化した。このことから、再結晶完了温度𝑅𝑅𝑅𝑅iで得られる結晶粒径は、Fig. 4-4

で示した結晶粒径 1 µm として定義することはできず、ビッカース硬さの軟化傾向から導出した Fig. 4-7 

(b)にて、比較的結晶粒径が昇温速度に依存せず安定している 2.2 µm として定義した。 

 

4.5.3 非等温焼きなまし処理における粒成長挙動の反応速度式 

Semiatin らは、粒成長挙動の反応速度式(5)はある特定の昇温速度での𝑅𝑅𝑅𝑅/𝑄𝑄𝑄𝑄 ⋅ 𝑅𝑅𝑅𝑅2 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔(−𝑄𝑄𝑄𝑄 𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅⁄ )の値

によって整理できるということを述べている[4-5]。彼らは、𝛤𝛤𝛤𝛤 = 𝑅𝑅𝑅𝑅/𝑄𝑄𝑄𝑄 ⋅ 𝑅𝑅𝑅𝑅2 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔(−𝑄𝑄𝑄𝑄 𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅⁄ )として、式(5)を、結

晶粒径𝐷𝐷𝐷𝐷と𝛤𝛤𝛤𝛤のみからなる関数として以下のように定義した。 

𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛 = (𝐾𝐾𝐾𝐾 𝜃𝜃𝜃𝜃⁄ )(𝛤𝛤𝛤𝛤f − 𝛤𝛤𝛤𝛤i)                                 (9) 

いくつかの昇温速度について、前項で算出した𝑅𝑅𝑅𝑅i、𝐷𝐷𝐷𝐷0、𝑛𝑛𝑛𝑛値とさらに Fig. 4-7 (a)から得られる最終的な焼

きなまし温度における結晶粒径を用いることにより、式(9)の整理を行った。なおこの際の活性化エネルギ

ーは、Kashyapらの報告に基づき、50 kJ/molとした。𝑛𝑛𝑛𝑛=3及び 4の場合の𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛 と𝛤𝛤𝛤𝛤f − 𝛤𝛤𝛤𝛤iの関係をFig. 

4-8 に示すが、両者の間には、ほぼ直線関係が成り立った。このことから、式(9)における𝐾𝐾𝐾𝐾 𝜃𝜃𝜃𝜃⁄ に代わって

𝐾𝐾𝐾𝐾と𝜃𝜃𝜃𝜃の関数を𝛱𝛱𝛱𝛱と定義し、反応速度式のさらなる簡略化を試みた。Fig. 4-8 に示した計算結果から、

𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛 𝛤𝛤𝛤𝛤f − 𝛤𝛤𝛤𝛤i⁄ を求め、これを1 𝜃𝜃𝜃𝜃⁄ との関数としてプロットしたものを Fig. 4-9 (a)に示すが、両者間の直線

関係はあまり良くなかった。そこで𝛱𝛱𝛱𝛱を 𝐾𝐾𝐾𝐾 ⋅ 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔( 𝛿𝛿𝛿𝛿/𝜃𝜃𝜃𝜃)として、𝛿𝛿𝛿𝛿を 0.5 の一定値とした結果を Fig. 4-9 (b)に

示すと、𝛱𝛱𝛱𝛱と𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔( 0.5/𝜃𝜃𝜃𝜃)との間に、良い直線関係が得られた。そこで、𝛱𝛱𝛱𝛱 = (𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛) (𝛤𝛤𝛤𝛤f − 𝛤𝛤𝛤𝛤i)⁄ と𝛱𝛱𝛱𝛱 = 𝐾𝐾𝐾𝐾 ⋅

𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔( 0.5/𝜃𝜃𝜃𝜃)との関係から導出した𝐾𝐾𝐾𝐾と𝑛𝑛𝑛𝑛との関係を Fig. 4-10 に示す。ちなみに Mizera らは、等温焼きな

まし処理条件下における SUS316L の𝐾𝐾𝐾𝐾と𝑛𝑛𝑛𝑛との関係について報告しており[4-7]、これを Fig. 4-10 にあわ

せて示す。非等温焼きなまし処理条件下で得られた𝑛𝑛𝑛𝑛 = 2.5～3.0 に相当する𝐾𝐾𝐾𝐾値は、Mizera の報告した

𝐾𝐾𝐾𝐾値とほぼ等しい値であった。このことから、SUS316L の非等温焼きなまし処理時における粒成長挙動は、

次の式(10)を用いて表すことができるといえる。 

𝛱𝛱𝛱𝛱 = exp(1.28𝑛𝑛𝑛𝑛 − 1.5) ⋅ exp( 0.5/𝜃𝜃𝜃𝜃)                           (10) 

4.6 考察 

非等温焼きなまし処理における SUS316L の粒成長挙動に関する反応速度式は、式(4)の等温焼きな

まし処理における温度と時間の関係からなる粒成長則と理論的に異なると考えられる。しかし、もし昇温

過程が、粒成長挙動と線形関係を有しているとすれば、非等温焼きなまし処理時における粒成長則にお

いても、式(4)は理論的に妥当なものとなるだろう。しかし線形加熱パターンは、理想的な加熱パターンで

あり、実際の加熱条件下では、非線形加熱パターンを考える必要がある。一方で、熱力学的な取り組みと

して、2 つの焼きなまし温度つまり𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖と𝑅𝑅𝑅𝑅𝑓𝑓𝑓𝑓間の粒成長挙動を考える方法もある。これにより、初期の焼きなま

し温度を定義できれば、どの焼きなまし条件下でも粒成長挙動の導出が可能となる。本章では、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖を圧延

組織が完全に消失した際の再結晶完了温度として定義した。Fig. 4-6 に示したように、𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖は昇温速度の増
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加とともに、ほぼ線形に上昇する。この時、異なる昇温速度条件下で得られる再結晶完了時の組織を的

確に把握しておくことが重要となる。Fig. 4-11 に、異なる昇温速度で 800 ℃、850 ℃まで非等温焼きなま

し処理された材料の IQ 像を示す。より低温の焼きなまし温度で再結晶を生じさせるためには、昇温速度

を遅くする必要がある。この時の核生成は、ある特定の変形組織中で生じ、その後、Fig. 4-11 (a)、(b)に

示すように、いくつかの再結晶粒のみが粒成長を生じる。逆に 1 ℃/s 以上の昇温速度が速い場合には、

より多くの核生成サイトが変形組織中で分散し、再結晶粒は理想的な対数正規分布をもって存在した。

Fig. 4-12 に、Fig. 4-11 で示した再結晶組織における圧延方向垂直面である Normal direction (ND) 面

での IPF マップを示す。一般に、SUS316L で認められる圧延集合組織は、2 つのタイプの集合組織で形

成される。1 つは ND // <110>であり、これは、γ 系ステンレス鋼で一般的に認められる圧延集合組織であ

る。もう一つは、ND // <111>であり、一般的にせん断帯の形成に寄与する圧延集合組織である[4-11, 4-

12]。遅い昇温速度でかつ𝑅𝑅𝑅𝑅𝑖𝑖𝑖𝑖よりも低い温度で焼きなまし処理された試料では、一部再結晶した組織中に、

Fig. 4-12 (a)に示すような圧延集合組織が観察された。一方、より速い昇温速度の場合には、変形組織中

にランダムな再結晶集合組織が形成されていた。このように、昇温速度が遅く、十分な焼きなまし時間が

ある場合には、ND // <110>の変形集合組織中に多くの核生成が集中して認められ、粒成長を生じる。こ

の際の集合組織は、圧延集合組織を維持した状態であった。例として、焼きなまし温度 800 ℃、昇温速

度 0.031 ℃/s の焼きなまし条件(Fig. 4-12 (b))で観察される集合組織は、いずれも再結晶集合組織とはな

っておらず、ほとんどが圧延集合組織のままであった。しかし、その集合組織分布は、Fig. 4-12 (a)におけ

る昇温速度 0.093 ℃/s で焼きなまされた材料の集合組織と比較すると、比較的ランダムである。一方で昇

温速度が速い場合、核生成は組織全体で、同時に生じていた。Fig. 4-11 (c)では、核生成がある特定の

変形帯中で生じている様子がわかる。その際に得られた再結晶粒は組織全体に、分散しているように見

える。またそれら再結晶組織中には、焼なまし双晶界面が観察された。これらの分散した再結晶粒と焼き

なまし双晶界面は、Fig. 4-12 (c)に示したランダム方位分布の形成に大きく寄与するものと考えられる。ち

なみに、昇温速度を 3.1 ℃/s まで遅くした Fig. 4-12 (d)の場合、変形組織は、完全に再結晶し、Fig. 4-12 

(c)と同様、集合組織はランダムとなった。Fig. 4-11 (b)と Fig. 4-11 (d)における双晶界面の面積率は、それ

ぞれ 3.08 %、6.04 %であった。遅い昇温速度で焼きなまされた場合、粒成長は急激に進行し、再結晶組

織中での双晶界面の量は、速い昇温速度の場合に比べて、比較的少ない可能性がある[4-13]。Fig. 4-7 

(b)に示すように、それぞれの昇温速度で得られる再結晶粒径𝐷𝐷𝐷𝐷0は、昇温速度の増減に伴い、大きく変

化する。1 ℃/s よりも小さい昇温速度範囲では、ほぼ一定の値を示すが、それ以上の昇温速度になると、

急激に微細化する傾向を示した。この原因は、再結晶完了温度までの昇温速度が 1 ℃/s よりも速くなっ

た場合、組織中に大量の核生成サイトが早期に形成されたことによるものであるといえる。実際に 9.3 ℃/s

以上の昇温速度で 900 ℃で焼きなまし処理された場合、組織全面に平均結晶粒径 1.12 µm の超微細粒

組織が形成された。しかしながら、このプロセスを実施する際には、いくつかの最適条件の探索が必要と

なる。特に昇温速度が遅い場合には、再結晶により長い時間を必要とする。また昇温速度が速い場合で
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あれば、再結晶時に組織全体で核生成が生じる条件でなければならない。超微細粒焼きなまし組織を得

る上では、このような課題を克服していかなければならない。一方で、最近では、焼きなまし処理を駆使し

た多方向圧延プロセスが、ステンレス鋼のランダムな結晶粒界を形成する上で、有利であるとの報告もあ

る。そのような粒界工学を用いれば、非等温焼きなまし処理条件下においても、昇温速度を遅くすること

なく、均一核生成組織を形成することも可能となることが期待される[4-14, 4-15]。 

 

4.7 結言 

本章では、冷間圧延後の SUS316L を非等温焼きなまし処理した際の再結晶、粒成長挙動について、

調査を行った。 

(1) ビッカース硬度試験から推定した再結晶完了温度は昇温速度の対数関係とよい直線関係を示した。

また再結晶完了温度における平均結晶粒径は、昇温速度が遅い場合には、約 2.2 µm の一定値を示

し、昇温速度が 1 ℃/s よりも速い場合には、さらに微細化した。 

(2) 非等温焼きなまし処理における粒成長の反応速度式は、SUS316L における粒成長の活性化エネル

ギー50 kJ/mol を用いることで、導出できた。提案された反応速度式中での比例関数𝛱𝛱𝛱𝛱 =

(𝐷𝐷𝐷𝐷𝑛𝑛𝑛𝑛 − 𝐷𝐷𝐷𝐷0𝑛𝑛𝑛𝑛) (𝛤𝛤𝛤𝛤f − 𝛤𝛤𝛤𝛤i)⁄ は、1 𝜃𝜃𝜃𝜃⁄ と直線関係を持たず、𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑔𝑔𝑔𝑔( 0.5/𝜃𝜃𝜃𝜃)と直線関係が得られた。また今回の非

等温焼きなまし処理で得られた𝐾𝐾𝐾𝐾値は、粒成長指数𝑛𝑛𝑛𝑛が 2.5～3.0 の範囲で等温焼きなまし処理で得

られる値と良い一致を示した。 

(3) 非等温焼きなまし処理は、 γ 系ステンレス鋼の超微細粒組織を得る上で、有効な処理方法と考えら

れるが、再結晶完了温度、昇温速度の制御が、重要なパラメータとなる。特にランダム方位をもち、か

つ結晶粒径が対数正規分布をもつ均一核生成組織を得るためには、非等温焼きなまし処理条件下

で、0.093 ℃/s よりも遅い昇温速度である必要があると考えられる。 
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  C Si Mn P S Ni Cr Mo Co

0.028 0.45 0.72 0.005 0.002 16.20 16.40 2.80 0.21

Table 4-1 Chemical compositions of SUS316L used for test specimen (in mass%). 
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(a) 

(b) 

(c) 

5 µm 

10 µm 

10 µm 

Fig. 4-1 IQ images of cold-rolled SUS316L steel an isothermally annealed to 850 °C at 

heating rates of (a) 9.3 °C/s (b) 3.1 °C/s, and (c) 0.93 °C/s, respectively. 
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5 µm 

10 µm 

10 µm 

(a) 

(b) 

(c) 

Fig. 4-2 IQ images of cold-rolled SUS316L steel an isothermally annealed to 900 °C at 

heating rates (a) 9.3 °C/s (b) 3.1 °C/s, and (c) 0.93 °C/s. 
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Fig. 4-3 Area-weighted grain size distribution of the samples by heating to 950 °C for annealing 

at 9.3, 3.1, and 0.93 °C/s obtained by OIM analysis after twin boundary deletion treatment. The 

curves are fitted by lognormal function. 
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9.3 °C/s 3.1 °C/s 0.93 °C/s 0.093 °C/s 

850 °C – 1.33 1.26 1.23 
900 °C 0.84 1.96 2.43 2.46 
950 °C 1.43 2.87 3.73 4.61 
1050 °C 6.84 6.76 7.72 12.07 

Table 4-2 Measured average grain size of SUS316L steel an isothermally annealed 

under different conditions. 
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Fig. 4-4 Contour map showing the average grain size variation with the annealing 

temperature and heating rate. 

Non-recrystallization 
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Fig. 4-5 Contour map showing the Vickers hardness variation with the annealing temperature 

and heating rate. 
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Fig. 4-6 Plots of the average temperature in the HV250 (shown in Fig. 4-5), and linearly fitted 

results (recrystallization finish temperature) of the plots varying with the increase in the heating 

rate. 
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0.003 %C steel  by Muljono et al.[4-10] 

 Recrystallization completion
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Fig. 4-7 (a) Increase in grain size with increase in the annealing temperature at different heating 

rates deduced from Fig. 4-4, and (b) decrease in grain size with the increase in the heating rate upon 

completion of recrystallization obtained from Fig. 4-7 (a). 
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Fig. 4-8 Plots of nn DD 0−   versus if ΓΓ −   derived from the final annealing temperature 
dependent grain size variation curves of Fig.4-7 (a) at (a) n = 3 and (b) n = 4.  
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Fig. 4-9 Π obtained from the linear plots of nn DD 0−  versus if ΓΓ −  for different values of n 
as a function of (a) 1/θ and (b) exp(0.5/θ) . 
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Fig. 4-10 Comparison of K obtained by applying the Π = K⋅ exp(0.5/θ) function to fit the 

results in Fig. 4-9 and K derived from Mizera et al. 
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Fig. 4-11 IQ images of microstructures of the samples an isothermally annealed to 800 °C at 

heating rates (a) 0.093 °C/s and (b) 0.031 °C/s, and to 850 °C at heating rates (c) 9.3 °C/s and 

(d) 3.1 °C/s. 
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Fig. 4-12 IPFs of ND in the recrystallized microstructure of Fig. 4-11. 
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5. 粒内SCCに及ぼす結晶粒微細化の影響 

5.1 緒言 

これまでBWRにおけるシュラウドの溶接部近傍では、SCCが数多く確認されてきた[5-1]。このことから、

原子力発電所の信頼性向上のため、このSCC発生を抑制すべく、これまで多くの対策が検討されてきた。

ところで、このSCC発生に大きな影響を及ぼす主要因に、材料因子、環境因子、応力因子が存在し、そ

れぞれについて、対策が講じられていることは、第2章にて述べた。特に、環境因子に関しては、DO濃度

の違いにより、DSA発生に起因した粒内SCC、粒界SCCと、異なるモードの割れ現象が生じていた。この

現象は、第2章にてPWR環境下で顕著に観察されることが示されたが、BWR環境下においても、同様の

破壊モードが生じることが平野らにより、示されている[5-2, 5-3]。ところで、Shimadaらは、SUS304の鋭敏

化処理後の腐食度を電気化学的再活性化率測定法にて評価した結果、Σ3等の双晶界面では、ランダム

な結晶粒界と比較して、腐食の進行が遅くなっていたことを報告している[5-4]。したがって、もし材料自体

の結晶粒をより微細化できれば、この双晶界面の割合を増加でき、腐食の進行を抑制できる可能性があ

る。本章では、鋭敏化の生じにくいSUS304Lを用いて、大気中での引張特性に及ぼす結晶粒微細化の

影響を調査するとともに、BWR運転環境下で、粒内SCCが発生する条件下での引張特性との比較調査

を行うことを目的とする。その上で、結晶粒微細化による双晶界面存在割合の変化が、粒内SCCに与え

る影響について、考察する。 

 

5.2 実験方法 

5.2.1 供試材 

供試材であるSUS304Lの化学組成をTable 5-1に示すが、C量は、鋭敏化が生じないよう極力低減され

ていることがわかる。これをまず1100 ℃にて固溶化熱処理を行うことで、結晶粒径を20 µm以上に粗大化

した。その後、90 %の圧下率で強冷間圧延を行い、第4章にて明らかとした900 ℃での微細粒化再結晶

処理を施した。なおこの際の昇温速度は、SUS316、SUS304の両者における90 %冷間圧延後の熱処理

温度上昇に伴うビッカース硬さ変化により、再結晶温度を決定した加藤らの結果に基づき、導出した[5-5]。

具体的には、第4章にて供試材として用いたSUS316Lと本章で用いたSUS304Lとでは、ビッカース硬さ変

化の挙動から、若干SUS304Lの再結晶温度が低いものと推察される。そこで、本研究での昇温速度は、

SUS316Lで微細粒組織が得られる1 ℃/sから3.1 ℃/sへと変更した。この熱処理条件の変更により、創製

されたSUS304Lは、結晶粒径0.59 µmの γ 単相の超微細粒SUS304L(0.59 µm材)となっていた。さらに、

この材料を用いて、600 ℃からそれ以上の温度域である1000 ℃及び1050 ℃で各時間保持後、水冷する

ことで、各種結晶粒径に調整した。Fig. 5-1に各供試材の圧延方向に垂直な方向NDに対して、EBSDを

用いて結晶粒径分布を可視化したIPFマップを示す。OIM解析ソフトを用いて、方位差角θ ≥ 15°の大傾

角粒界での整理を行った結果、熱処理温度の上昇及び保持時間の増加に伴い、結晶粒は粗大化して

いることがわかった。Fig. 5-2に0.59 µm材及びその後熱処理された材料において、EBSDにより可視化さ
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れた視野領域の結晶粒径分布を面積計量法により整理した図を示す。特に今回各材料の平均結晶粒

径を導出すべく、解析ソフトによる画像処理機能を用いて、材料中に認められていた双晶界面(Σ3、Σ9、

Σ27)を削除し、得られた各結晶粒径分布での面積率を対数正規分布関数でフィッティングした[5-6]。こ

れにより、このフィッティングした正規分布の中心から平均結晶粒径を導出した結果、0.59 µm～68.6 µm

の結晶粒が得られていることがわかった。 

 

5.2.2 室温、BWR 運転温度での SSRT 試験及び BWR 運転環境下での粒内 SCC 評価試験 

各結晶粒径に調整された板材に対して、圧延方向(Rolling Direction : RD)に沿って、平行部長さ16 

mm、厚さ0.6 mm、全長44 mmの平板試験片を切り出した。これを、室温にて3.1×10−6 s-1の低ひずみ速度

でSSRTを実施した。また同結晶粒径調整材について、BWR運転温度288 ℃で3.1×10-6 s-1の低ひずみ

速度でのSSRTも実施した。その際、引張試験片での平行部にマーカーを付与し、レーザー変位計を用

いて、弾性域でのひずみ変化を測定した。一方で、もう一つの試験として、BWR運転環境を模擬できる

高温高圧水ループ試験装置を用いて、Jaffréらとほぼ同様の温度288 ℃、圧力10 MPaの水環境を再現し

た上で、ひずみ速度3.1×10−6 s-1のSSRT試験を実施した[5-7]。さらに試験中における水中のDO濃度は、

窒素バブリングを通して、粒内SCCが発生する条件となるDO 10 ppbとした。 

 

5.2.3 組織解析 

SSRT後の破断した試験片に対しては、FE-SEMによるミクロ組織観察を行うとともに、破壊モードと脆

性破面率を導出した。また破断部における断面組織観察には、FE-EPMAを用いた元素分析により酸化

皮膜の有無を分析した。さらに母材の結晶粒径と粒内SCC発生の相関関係を調査すべく、EBSDによる

結晶方位解析を実施した。 

 

5.3. 結果 

5.3.1 室温、BWR運転温度、BWR運転環境下でのSSRT後の応力-ひずみ線図比較 

Fig. 5-3に各結晶粒径に調整したSUS304Lの室温でのSSRT後の応力ひずみ線図を示す。0.2 %耐力、

引張強度は、熱処理温度、熱処理保持時間の増加に伴う結晶粒粗大化に伴い、0.59 µm材から徐々に

低下する一方で、破断ひずみは徐々に増加した。Fig. 5-4に同結晶粒径調整材の288 ℃大気中での

SSRT後の応力-ひずみ線図を示す。室温での引張強度に比べて、いずれの結晶粒径調整材も低下して

いるとともに、破断ひずみについても、低下していた。特に0.59 µm材では、破断ひずみが0.1程度と著し

く低い値であった。この破断ひずみ値は、一見すると、著しく低い延性の乏しい材料と解釈できるが、今

回対象としたSUS304Lは、原子力用構造部材のシュラウドである。このシュラウドは、従来より、中性子照

射環境下に晒されることで、著しく破断ひずみが低下することで知られる。実際に、C. Albertiniらの報告

では、約0.5～0.6の破断ひずみを示すSUS304Lが中性子照射脆化により、0.2程度にまで低下するデー
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タが示されている[5-8]。以上のことから、例えば、本研究で対象とするシュラウドに対して、この結晶粒微

細化技術を適用することで、たとえ破断ひずみが著しく低下したとしても、健全な延性破面が得られてい

れば、構造部材としては、許容範囲の破断ひずみ値であるものと推察される。ところで、一般的に結晶粒

微細化は、機械的性質を向上させる強化因子として知られている。特に、0.2 %耐力の結晶粒径依存性

は、次のホールペッチ則により整理される。 

            𝜎𝜎𝜎𝜎y = 𝜎𝜎𝜎𝜎y0 +  𝑘𝑘𝑘𝑘𝑑𝑑𝑑𝑑−1 2⁄                                   (11)   

この時、𝜎𝜎𝜎𝜎y[MPa]は 0.2 %耐力、𝜎𝜎𝜎𝜎y0[MPa]は基地の強度に相当する摩擦力、𝑑𝑑𝑑𝑑[µm]は結晶粒径、𝑘𝑘𝑘𝑘[MPa・

m-1/2]は 0.2 %耐力に及ぼす結晶粒径依存性を示すホールペッチ係数となっている[5-9]。Fig. 5-5 に各結

晶粒径調整材の𝜎𝜎𝜎𝜎yを縦軸に、𝑑𝑑𝑑𝑑−1 2⁄ を横軸にプロットした図を示す。結果として、本研究で得られた室温

での 0.2 %耐力の実験値は、他の研究者らにより報告された室温データと比較して、低い値となっていた。

これは、本研究でのひずみ速度が、他の研究者らの引張時のひずみ速度である約 10-3s-1と比較して、著

しく遅いことで、材料中の転位の移動や再配列が生じ、材料強度が緩和されたことによるものと推察され

る。具体的には、Satheesh Kumar らの引張試験片は全長 17.8 mm、ゲージ長 4.0 mm、厚さ 0.5 mm で

あった [5-10]。引張試験速度は  0.0167 mm/s で、ひずみ速度は約  4.2×10-3s-1 に相当した。また

Odnobokova らはゲージ長 12 mm、厚さ 1.5 mm の引張試験片を使用し、引張試験速度は 0.033 mm/s

で、ひずみ速度は約 2.8×10-3 s-1 に相当した[5-11]。さらに、Mine らの引張試験片は、全長 20 µm、ゲー

ジ長は不明、厚さ 30 µm であった[5-12]。引張試験速度は 0.1 µm/s で、初期ひずみ速度は約 2×10-3 s-

1で実施された。また本研究における室温での𝜎𝜎𝜎𝜎y0、𝑘𝑘𝑘𝑘は 178 MPa、395 MPa・m-1/2 であったが、この値は、

Satheesh Kumar らの C 含有量 0.034 mass%の SUS304L での𝜎𝜎𝜎𝜎y0=261 MPa、𝑘𝑘𝑘𝑘=398 MPa・m-1/2[5-10]、

Odnobokova らの C 含有量 0.04 mass%の SUS304L での𝜎𝜎𝜎𝜎y0=160 MPa、𝑘𝑘𝑘𝑘=470MPa・m-1/2[5-11]、峯らの

C 含有量 0.06 mass%の SUS304L での𝜎𝜎𝜎𝜎y0=176 MPa、𝑘𝑘𝑘𝑘=445MPa・m-1/2[5-12]と比較して、多少低い値と

なっていた。このことから、𝑘𝑘𝑘𝑘値はひずみ速度が遅くなることで、減少するものと推察される。一方で、0.2 %

耐力の減少は、288 ℃に加熱された条件下で、さらに低下した。この時の各結晶粒径調整材を 288 ℃に

加熱した場合の𝜎𝜎𝜎𝜎y0、𝑘𝑘𝑘𝑘は 146 MPa、322 MPa・m-1/2 と𝑘𝑘𝑘𝑘値は室温の場合に比べ、さらに低下した。この𝑘𝑘𝑘𝑘値

が低下した理由は、微細粒 SUS304L では、加熱による結晶粒界近傍の転位解放が粗大粒材に比べて

促進されたことによるものと推察される。Fig. 5-6 に BWR 運転環境下で粒内 SCC が発生する条件下 DO 

10 ppb での SSRT 後の応力ひずみ線図を示す。0.59 µm 材，600 ℃で 3.6×105 s 熱処理された結晶粒径

1.52 µm の SUS304L (1.52 µm 材)，1000 ℃で 120 s 熱処理された結晶粒径 28.4 µm の SUS304L (28.4 

µm 材)のいずれも、粒内 SCC が発生する条件下での SSRT における引張強度は、Fig. 5-4 での BWR

運転温度下での SSRT 結果と比較して、大きな違いは生じていなかった。一方で、1000 ℃で 300 s 熱処

理された結晶粒径 39.5 µm の SUS304L (39.5 µm 材)、1050 ℃で 300 s 熱処理された結晶粒径 68.6 µm

の SUS304L(68.6 µm 材)における粒内 SCC が発生する条件下での破断ひずみは、Fig. 5-4 と比較して、

低い値を示した。一方これらの応力-ひずみ線図には、第 2 章で認められたセレーションはあまり顕著に
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観察されなかった。この原因は、第 2 章で用いられた SSRT 試験片の厚さが 2 mm であったのに対して、

本章で用いた SSRT 試験片が 0.6 mm と薄板であったことから、セレーションが生じづらくなったことによる

ものと推察される。 

 

5.3.2 大気中及び粒内SCCが生じる環境下でSSRTを実施した後の破面観察 

Fig. 5-7 (a)～(h)に、0.59 µm材、28.4 µm材、39.5 µm材、68.6 µm材における大気中288 ℃で、SSRT実

施後に破断した試験片の直上部及び側面部のSEM観察結果を示す。すべての材料の直上部で、全面

延性破壊となっていた。また破断部近傍の側面においても、すべての材料で、ネッキングが観察されて

おり、顕著な側面クラックは観察されなかった。Fig. 5-8 (a)～(h)に各結晶粒径調整材での粒内SCCが発

生する条件下におけるSSRT後の破断面直上部のミクロ組織観察及び拡大観察結果を示す。28.4 µm以

下の結晶粒径を有するSUS304Lにおいては、Fig. 5-8 (a)、(b)、(c)、(d)に示すように，延性破面率が全破

断面の87 %以上となっており、大半がディンプル破面であった．一方で、39.5 µm以上の結晶粒径を有す

るSUS304Lでは、Fig. 5-8 (e)、(f)、(g)、(h)に示すように、赤枠で示す破断面付近で単純なSSRT後の破

断面では認められない多数の側面クラックが観察された。特に68.6 µm材では、破断面直上から観察した

全体視野のうち、脆性破面率が36 %にまで上昇していた。Fig. 5-9 (a)～(f)に、0.59 µm材、28.4 µm材、

39.5 µm材、68.6 µm材に各結晶粒径調整材での粒内SCCが発生する条件下におけるSSRT後の破断部

近傍の側面におけるミクロ組織観察及び拡大観察結果を示す。0.59 µm材及び28.4 µm材では、Fig. 5-9 

(a)，(b)に示すように、クラックはほとんど観察されなかったが、39.5 µm材になると、Fig. 5-9 (c)に示すよう

に、表面に凹凸が確認され、Fig. 5-9 (d)の白矢印に示す開口したクラックが多数観察された。さらに68.6 

µm材では、表層から引張方向に垂直なクラックが側面全体に多数観察されるようになった(Fig. 5-9 (e), 

(f))。これらの観察結果は、Fig. 5-6における39.5 µm以上の粗大粒材で確認された破断ひずみの低下と

よい相関関係を有していた。Fig. 5-10にFig. 5-9で観察された各結晶粒径調整材における側面クラックの

数を整理したものを示す。0.59 µm材、1.52 µm材、28.4 µm材のクラック数は、20～31個と少ない値であっ

たが、39.5 µm材になると、48個に増加し、さらに68.6 µm材では、185個まで増加した。ここで、クラック数

が少なかった28.4 µm材とクラック数が増加し始めた39.5 µm材における破断に至るまでに要した時間を

比較すると、両者とも17000 s程度とほぼ同等であった。それにもかかわらず、破断形態には大きな差が生

じていた。このことから、粒内SCCの発生は、単純な環境暴露時間の増加により、発生した現象ではなく、

クラック発生と結晶粒径との間に何らかのクラックを抑制できる最適結晶粒径が存在するものと推察される。

Fig. 5-11に、0.59 µm材、28.4 µm、68.6 µm材におけるBWR運転環境下で、粒内SCCが発生する条件で

SSRTした後の破断部側面のEBSD断面観察結果を示す。なお本観察面は、圧延方向に垂直な方向に

おける試験片横断面(Transverse Direction : TD)からの観察視野であることを付記する。Fig. 5-11 (a)、(d)

に示すように、0.59 µm材と28.4 µm材における側面部表層付近でのIPFマップから、クラックは観察されな

かった。一方68.6 µm材では、Fig. 5-11 (f)に示すように、結晶粒内にクラックが進展している様子が観察
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された。またこれらすべての材料において、結晶粒内に双晶界面が存在していることもわかった。そこで

Fig. 5-11 (b)、(c)、(e)、(g)に、Fig. 5-11 (a)、(d)、(f)のIQ像に対して，双晶界面の一つである対応粒界の

{111} / Σ3における結晶粒界性格分布を重ねたものを示す。0.59 µm材では、Fig. 5-11 (b)の拡大像であ

るFig. 5-11 (c)に示すように、多くの{111} / Σ3が組織内に存在していることがわかった。この際の全体視

野に対する{111} / Σ3の占める割合は、13 %となっていた。一方、28.4 µm材の場合、同倍率での{111} / 

Σ3の割合は4.9 %まで減少した。さらに68.6 µm材では、{111} / Σ3の割合は2 %に減少した。特に、この

68.6 µm材の{111} / Σ3の存在領域は、クラック周辺でほとんど観察されず、主に母材内部に存在してい

た。以上のことから、本研究での微細粒SUS304Lで粒内SCC発生が抑制された理由としては、結晶粒微

細化による{111} / Σ3対応粒界の増大により、表層からの腐食進行が遅くなったことが主な要因と推察さ

れる。 

 

5.4 考察 

これまでの実験結果から、粗大粒材に対して、BWR運転環境下で粒内SCCが発生する条件下DO 10 

ppbでのSSRTを実施すると、側面クラックが発生し、延性低下が引き起こされた。一方で、同環境での微

細粒SUS304Lでは、側面クラックはほとんど観察されておらず、28.4 µm以下の結晶粒径調整材の破断

ひずみは、大気中でのSSRTにおける値とほとんど違いが生じていなかった。ここでは、室温及び288 ℃

環境下での0.2 %耐力の差を定量的に考察するとともに、超微細粒ステンレスの粒内SCC抑制メカニズム

について、考察する。 

 

5.4.1 288 ℃での0.2 %耐力減少の理由 

288 ℃でのホールペッチ則における0.2 %耐力は、同結晶粒径における室温でのホールペッチ則と比

較して、いずれも低い値であることがこれまでの結果から明らかとなった。そこで、ここでは0.2 %耐力減少

の原因について考察する。まず、Odnobokovaらによって、次の転位強化を考慮に入れた方程式によるホ

ールペッチ則の整理が行われた[5-11, 5-13]。 

𝜎𝜎𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦 = αGbρ1/2 + 𝜎𝜎𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦0 +  𝑘𝑘𝑘𝑘𝑑𝑑𝑑𝑑−1/2                          (12) 

ここで、αGbρ1/2は転位密度からの強化寄与を表し、α[-]は定数値、G[MPa] はせん断弾性率、 b[nm]は

バーガースベクトル、ρ[m−2]は転位密度である。これらのうちα、G、b、𝜎𝜎𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦0はρを除いてすべて材料固有の

値である。ここで、峯らの広い範囲での室温における0.2 %耐力と288 ℃での本章での0.2 %耐力を比較

すると、強度差は52〜169 MPaの範囲にある。さらに、温度差によるρの違いは、Odnobokovaらによる

SUS304Lにおいて示されたα=0.73、G=81×103 MPa、b=2.5×10-10 mを用いることにより、導出することが可

能である。結果として、温度差による転位密度差は、1.34×1013m-2～1.77×1014 m-2となることがわかった。

これらの値は、Odnobokovaらによって報告された冷間圧延なしのSUS304Lで得られた2.0×1012 m-2よりも

大きく、冷間圧延時の最小ひずみ0.5から得られた2.5×1015 m-2よりも低い値であった。ここで、本章での
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28.4 µm以上の結晶粒径範囲のSUS304Lでは、室温での0.2 %耐力との差が小さかったが、微細粒

SUS304Lにおいては、その差は大きくなっていた。このことから、微細粒SUS304Lでは、SSRTによる長時

間の288 ℃保持により、冷間加工後にわずかに残存していた転位密度が解放されることで、室温時と

288 ℃時の0.2 %耐力に大きな差が生じたものと推察される。 

 

5.4.2 超微細粒ステンレス鋼によるDSA発生抑制のメカニズム 

本章で得られた試験結果により、DO 10 ppbに調整されたBWR運転環境下を模擬した特殊条件下に

おいて、粗大粒SUS304Lでは、粒内クラックを発生させることが明らかとなった。しかし、微細粒SUS304L

では、粒内クラックはほとんど観察されなかった。また微細粒SUS304Lの内部組織には多数の{111} / Σ3

粒界が存在していた。これらの対応粒界に関して、GertsmanらはPWR環境下でSUS316の粒界近傍での

クラック伝播との関係性を調査し、{111} / Σ3粒界が存在する部位では、クラックが伝播しにくい傾向があ

ることを報告している[5-14]。このことから、SUS304Lにおける対応粒界は、粒界間クラックの抑制に多大

な影響を与えるものと推察される。Fig. 5-12に、粗大粒SUS304Lの粒内クラック発生に至る過程及び微細

粒SUS304Lの粒内クラック発生に至らなかった過程について考察した模式図を示す。従来の粗大粒

SUS304Lでは、一次転位が粒内の転位源から生成され、粒内一次すべりが{111}上の運動によって発生

する。最終的に、その転位は粒界に集積される。さらに、粒界に到達した転位は応力集中を受け、粒界

での応力集中がある一定の限度を超えると、新しい転位が粒界から生成され、二次すべりが発生する。こ

の結果から、粗大粒SUS304Lでは、多くの一次すべり、二次すべりが交差し、粒内SCCに至ったものと推

察される。一方、結晶粒径が28.4 µm以下の微細粒SUS304Lでは、粒内から粒界への転位移動距離は

はるかに短い。これにより、転位は粒内、粒界問わずに母材に均一蓄積する。特に、Fig. 5-11 (b)、(c)で

のIQ像に示すように、微細粒SUS304Lでは、多数の{111} / Σ3 粒界が結晶粒内に存在することにより、

結晶粒内の一次すべり、二次すべりに起因する交差すべりによる転位の集積は、対応粒界近傍におい

て、均一化され、粒内SCC発生に至らなかったものと推察される。実際に成田らは、ステンレス鋼とは異な

る面心立方格子型金属において、結晶粒内の転位が堆積した際に、2本の双晶転位が複層型積層欠陥

を残しながら、先へ飛び出し、双晶核を形成することで、転位を分解している様子を確認している[5-15]。

このことから、本微細粒SUS304Lにおいても、{111} / Σ3 粒界において、同様の転位の分解反応が生じ

ている可能性がある。また、この{111} / Σ3粒界といった双晶界面のみをより多く結晶粒内に形成させる方

法として、嶋田らは、本研究で取り組んでいる結晶粒微細化処理ではない異なる手法の提案を行ってい

る。実際にその方法は、5%の圧縮ひずみを付与し、その後、1027℃で最大72hの熱処理を施すことで、

ほぼ結晶粒内全域に双晶界面を意図的に形成できるというものである[5-16]。しかし、この熱処理プロセ

スは、温度域がこれまでの結晶粒微細化プロセスに比べて、高い値であることに加えて、熱処理時間も

長い。このことから、この処理を施した材料は結晶粒を粗大化させ、かつ材料の強度低下も生じさせてし

まうリスクがある。以上のことから、{111} / Σ3 粒界の生成には、実用的な観点から、本研究で取り組んで
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いる強加工+900℃熱処理が最適プロセスであると推察される。 

 

5.5 結言 

本章では、鋭敏化の生じにくいSUS304Lを用いて、室温及び288 ℃での引張特性に及ぼす結晶粒微

細化の影響を調査するとともに、粒内SCCの発生するDO 10 ppbのBWR運転環境下での引張特性との

比較を行った。また結晶粒微細化による双晶界面存在割合の変化が、粒内SCCに与える影響について

考察を行った結果、以下の結論を得た。 

(1) 結晶粒径0.59 µmから68.6 µmに調整したSUS304Lを用いて、ひずみ速度の違い及び引張温度の違

いによる0.2 %耐力の比較を行った結果、ひずみ速度が遅いほど、引張温度が高いほど、0.2 %耐力

は低下した。 

(2) 0.2 %耐力に及ぼす結晶粒微細化の影響に対しては、引張温度の上昇に伴い、微細粒材になるほど、

粗大粒材に比べて、0.2 %耐力がさらに低下する傾向にあった。 

(3) 粒内SCCの発生する条件下に供された結晶粒径28.4 µm以下のSUS304LにおけるSSRT後の破断

ひずみは、BWR運転温度下での破断ひずみと同等であった。一方で、結晶粒径39.5 µm以上の

SUS304LにおけるSSRT後の破断ひずみは、BWR運転温度下での値に比べて、低い値を示した。 

(4) 粒内SCCの発生する条件下に供されたSUS304Lの破断後の組織観察を行った結果、結晶粒径28.4 

µm以下のSUS304Lでは、ほとんどが延性破面であった。一方で、結晶粒径39.5 µm以上のSUS304L

では、脆性破面が観察された。 

(5) 結晶粒径0.59 µmのSUS304Lにおいて、粒内SCCの発生する条件下での破断部側面では、{111} / 

Σ3対応粒界が多数存在していた。一方で、結晶粒粗大化に伴い、その割合は減少し、結晶粒径68.6 

µmのSUS304Lでは、表層部にほとんど認められなくなった。 

(6) 微細粒SUS304Lにおいて、粒内SCCが抑制された要因について考察した結果、結晶粒微細化によ

る{111} / Σ3対応粒界の増大により、表層からの腐食進行が遅くなるとともに、結晶粒内の一次すべり、

二次すべりに起因する交差すべりによる転位の集積が、均一化されたことが原因と推察される。 
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C Si Mn P S Ni Cr

0.017 0.44 0.80 0.031 0.004 8.14 18.09

  

Table 5-1 Chemical composition of the SUS304L (in mass%). 
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Fig. 5-1 IPF maps on the ND surface of each material: (a) Ultrafine-Grained SUS304L (UFGS), 

(b) UFGS aged at 600 °C for 3.6×105 s, (c) UFGS aged at 1000 °C for 120 s, (d) UFGS aged at 

1000 °C for 300 s, (e) UFGS aged at 1050 °C for 300 s. 
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Fig. 5-2 Area-weighted grain size distributions fitted with a lognormal function in the UFGS and 
heat-treated materials were obtained by OIM analysis after the twin boundary deletion treatment. 
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Fig. 5-3 Nominal stress-nominal strain curves by SSRT under room temperature, using SUS304L 
adjusted to each grain size. 
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Fig. 5-4 Nominal stress-nominal strain curves by SSRT at 288 °C in air using SUS304L adjusted 
to each grain size. 
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Fig. 5-5 Effect of grain size on the 0.2 % yield stress of SUS304L based on the Hall-Petch 
relationship. 
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Fig. 5-6 Nominal stress-nominal strain curves by SSRT under DO 10 ppb conditions, where 
intragranular SCC occurs in BWR operating conditions. 
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Fig. 5-7 Microstructural observation of fractured specimens directly above and on the side 
surfaces after SSRT at 288 °C in air for (a) and (b) 0.59 µm materials, (c) and (d) 28.4 µm 
materials, (e) and (f) 39.5 µm materials, (g) and (h) 68.6 µm materials. 
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Fig. 5-8 Microstructural observation and enlarged views of the top surface fractured specimens 
after SSRT under conditions inducing intragranular SCC for (a), (b) 0.59 µm materials, (c), (d) 
28.4 µm materials, (e), (f) 39.5 µm materials, (g), (h) 68.6 µm materials. 
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Fig. 5-9 Microstructural observation and enlarged views of the side surface fractured specimens after 
SSRT under conditions inducing intragranular SCC for (a) 0.59 µm materials, (b) 28.4 µm materials, (c), 
(d) 39.5 µm materials, (e), (f) 68.6 µm materials. 
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Fig. 5-10 Summary of the number of side surface cracks occurring in each grain size-adjusted 
material in Fig. 5-9. 
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Fig. 5-11 EBSD cross-sectional observations of the fractured surfaces under conditions promoting 
intragranular SCC in a BWR operating environment for (a), (b), (c) 0.59 µm materials, (d), (e) 28.4 µm 
materials, and (f), (g) 68.6 µm materials. 
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Fig. 5-12 A schematic diagram illustrating the process leading to intragranular SCC in coarse-grained 
SUS304L and the process in fine-grained SUS304L where intragranular SCC did not occur. 
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6. 粒界SCCに及ぼす結晶粒微細化の影響 

6.1 緒言 

第5章において、SCCの対策には、主に材料、環境、応力が存在することを述べた。これら対策が講じ

られているのにも関わらず、実際の原子力発電所では、未だSCCの発生が収束していないのが現状であ

る。一方で、最近のアルミニウム合金に関する研究では、3.5 %NaCl環境下で異なる結晶粒径の材料を

用いて、SCC評価試験を行った結果、微細粒材料では、表面からのクラックの進展が抑制されたとの報

告がなされている[6-1]。これは微細粒材料では、結晶粒界の総面積が増加したことで、結晶粒界が表面

からのクラック進展の障壁となったことによるものと報告されている。これらの結果から、原子炉運転環境

下で発生する粒界SCCに対しても、ステンレス鋼の結晶粒微細化が、表面酸化皮膜形態を変化させ、

SCCの発生を抑制できることが期待される。本章では、鋭敏化が生じにくいSUS304Lを用いて、BWR運

転環境下で発生する粒界SCCに対する結晶粒微細化の影響を調査し、そのメカニズムについて議論す

ることを目的とする。 

 

6.2 実験方法 

6.2.1 供試材 

供試材は、第5章と同様のSUS304Lである。これを1100 ℃で溶体化処理により、結晶粒径20 μm以上

に粗大化した。その後、第5章で実施した冷間圧延、焼鈍処理を実施し、結晶粒径0.59 μmの γ 単相の

超微細粒SUS304L(0.59 µm材)を作製した。さらに、作製した超微細粒SUS304Lを1000 ℃及び1050 ℃

で各時間保持し、水中で急冷した。これにより、第5章のFig. 5-1に示す結晶粒径 0.59 μmから68.6 μmま

での結晶粒径調整材を作製した。 

 

6.2.2 SSRT 試験及び応力腐食割れ評価試験 

 各結晶粒径調整材に対して、RDに沿って、ゲージ距離16 mm、厚さ0.6 mm、長さ44 mmの平板試験片

を切り出した。これを粒界SCCが生じるBWRの運転温度である288 ℃の大気中で、3.1×10-6 s-1の低ひず

み速度にてSSRTを実施した。その際、引張試験片のゲージ長領域にマーカーを付与し、レーザー変位

計を用いて弾性領域の伸び変化を測定した。さらに、第2章で述べた高温高圧水ループ試験装置を用

いて、オートクレーブ内を10 MPaに保持し、BWR運転環境下を模擬し、大気中と同様の低ひずみ速度

でSSRTを実施した。この際、酸素ボンベを使用して酸素を水中にバブリングすることで、水中のDO濃度

を20000 ppbに調整し、粒界SCCを誘発しやすい環境下とした。 

 

6.2.3 微細構造解析 

SSRT後の破断した試験片の外観及び破断部断面を、FE-SEMにて観察した。またDO濃度を20000 

ppbとしたことにより発生する酸化皮膜に関する分析には、FE-EPMAを使用した。さらに、顕微ラマン分光
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装置を用いて、各試験片で発生する酸化皮膜の同定を行うとともに、破断部断面のTD面においては、母

相の結晶粒径と粒界SCCによるクラック発生の相関を調査すべく、EBSDによる結晶方位解析を実施した。 

 

6.3 結果 

6.3.1 大気中及びBWR運転環境下におけるSSRT後の応力-ひずみ線図変化 

 Fig. 6-1 (a)に、各結晶粒径調整材を用いて、BWRの運転温度下における大気中でのSSRT時の公称

応力-公称ひずみ線図を示し、Fig. 6-1 (b)に高温高圧水ループ試験装置を用いて、オートクレーブ内を

288 ℃、10 MPaに保持した上で、BWR運転環境下を模擬した環境下で、DO濃度を20000 ppbに調整し、

SSRTを実施した際の公称応力-公称ひずみ線図を示す。両者とも、結晶粒粗大化に伴い、引張強度が

減少し、延性が増加する傾向を示した。しかし、大気中及びBWR運転環境下で、同じ結晶粒径を有する

SUS304Lのひずみ値を比較すると、結晶粒が粗大化すればするほど、BWR運転環境下でのひずみ値

が減少する傾向を示した。特に、BWR運転環境下では、黒丸で示されているように、結晶粒径が68.6 µm

の1050 ℃熱処理材(68.6 µm材)において、間欠的に急激な強度低下が生じる応力-ひずみ線図が観察さ

れた。 

 

6.3.2 BWR運転環境下での各結晶粒径をもったSUS304LにおけるSSRT破断後の破面観察 

 Fig. 6-2に、BWR運転環境下で粒界SCCが発生するDO濃度20000 ppbに調整し、SSRTを実施した後

の試験片の破面上部及び側面の組織観察結果を示す。結晶粒径0.59 µmの超微細粒SUS304L(0.59 

µm材)及び600 ℃で100 h熱処理された結晶粒径1.52 μmのSUS304L(1.52 µm材)では、Fig. 6-2 (a)から

Fig. 6-2 (f)に示すように、上部及び側面にクラックは観察されなかった。一方、1000 ℃で120 s熱処理され

た結晶粒径28.4 µmのSUS304L(28.4 µm材)では、破面上部において、Fig. 6-2 (g)に示すように、延性破

面となっていたが、SSRT後の側面及び拡大観察においては、赤矢印で示すように、表面近傍にクラック

が観察された(Fig. 6-2 (h)、(i))。さらに、68.6 µm材では、Fig. 6-2 (j)に示すように、破面直上の破面形態

がこれまでのFig. 6-2 (a)、(d)、(g)と比較して凹凸を帯びており、表面酸化が進行している様子が観察され

た。また側面においても、Fig. 6-2 (k)、(l)に示すように、多数のクラックが観察された。Fig. 6-3に、Fig. 6-2

に示された破断した材料の側面における表層近傍断面のFe元素、Ni元素、Cr元素、O元素のFE-EPMA

カラーマッピング結果を示す。0.59 µm材及び1.52 µm材では、O分布から厚さ約0.5 µmの非常に薄い酸

化皮膜層が観察された。特に1.52 µm材では、赤い丸で示す粒子状のCr元素の濃化が確認された。これ

は600 ℃で熱処理されたことにより、母相中で鋭敏化によるCr炭化物生成が生じたことによる影響と推察

される。さらに28.4 µm材では、O分布から、厚さ約2 µmの厚い酸化皮膜層が観察された。さらに68.6 µm

材では、酸化皮膜層の厚さが約5 µmまで増加し、酸化皮膜層の一部には剥離も観察された。また母相

内には黄色丸で示す多数の粒子状のO元素濃化領域が観察された。これは、結晶粒界にも酸素が拡散

し、母相粒内にもCr酸化物が生成したことによるものと推察される。なお、いずれのSSRT破断後の試料
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においても、酸化皮膜の厚さは全体的に薄かったこともあり、FE-EPMA分析では、酸化皮膜層へのFe、

Ni、Crの濃化を正確に捉えることは困難であったものと考えられる。 

 

6.3.3 酸化皮膜形態の同定 

Fig. 6-4に、各結晶粒径調整材における粒界SCC発生条件下でのSSRT後の破断面表面におけるラマ

ン分光法を用いた顕微ラマン分光装置による分析結果を示す。0.59 µm材、1.52 µm材及び28.4 µm材で

は、古主らにより報告されている551 cm-1のCr2O3回折ピークと同様のピークが観察された[6-2]。一方、

39.5 µm材及び68.6 µm材では、Cr2O3のピークに加えて、221、286、401 cm-1の α-Fe2O3の回折ピーク、

Kumaiらにより報告されている490 cm-1の γ-Fe2O3のピーク[6-3]、古主らにより報告されている685 cm-1の

FeCr2O4のピークが観察された[6-2]。特に、Somaらは、DO 32 ppmの高酸素濃度のBWR運転環境下で

SUS316Lを用いた際、FeCr2O4の酸化皮膜が粒界腐食割れを助長することを報告している[6-4]。以上の

ことから、結晶粒径39.5 µm以上のSUS304Lが、高酸素濃度のBWR運転環境下に晒された場合、優先

的にFe系酸化皮膜の形成が促進され、これが粒界SCCの発生を促進させたものと推察される。 

 

6.3.4 クラック周辺の結晶方位解析 

 Fig. 6-5に、各結晶粒径調整材における粒界SCC発生条件下でのSSRT後の破断部側面断面のEBSD

観察結果を示す。なお本観察面は、圧延方向に垂直な方向における試験片横断面 (Transverse 

Direction : TD)からの観察視野であることを付記する。IPFマップを用いて結晶方位解析を行った結果、

すべての試験片で γ 単相となっていることを確認した。しかし、Fig. 6-3で確認した各結晶粒径調整材で

認められた酸化皮膜の存在は、EBSDにより、確認できなかった。これは酸化皮膜が表層部に近いこと、

また残留ひずみが酸化皮膜に集中していたことで、不明瞭な菊池線パターンとなっていたことが主な原

因であると推察される。このため、EBSD観察では、母材の γ 相内への側面割れの有無確認を行った。

その結果、0.59 µm材及び1.52 µm材においては、母相の表面層は直線的であり、割れは観察されなかっ

た。一方、28.4 µm材では、IPFマップ上で母相の最表層に不規則な凹凸が見られた。さらに、39.5 µm材

では、赤い矢印で示した箇所で割れが進展している様子が観察された。また、さらに粗大な68.6 µm材で

は、母相最表層の凹凸はより顕著になり、多数の割れ進展領域が観察された。 

 

6.4 考察 

6.4.1 母相の結晶粒径の違いによる表面からの異なる酸素拡散進行過程 

 これまでの結果により、結晶粒が粗大化した材料では、DO量の高いBWR運転環境下では、酸化皮膜

が厚くなり、粒界SCCが発生しやすくなる傾向にあることがわかった。したがって、ここでは、結晶粒径と酸

化皮膜厚さとの相関関係、また微細粒SUS304Lと粗大粒SUS304Lにおける粒界SCC発生に寄与するも

しくは抑制するメカニズムの違いについて考察する。まずHarrisonらは、結晶粒界を持つ材料では、結晶
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粒径の違いにより、3つの異なる拡散パターンが存在することを報告している[6-5]。タイプAでは、表面拡

散源から拡散元素が格子拡散を通じて、直接結晶粒内に拡散する。タイプBでは、表面拡散源から拡散

元素がまず結晶粒界に侵入し、その後、結晶粒界から格子拡散を通じて結晶粒内に広がっていく。タイ

プCでは、表面拡散源から拡散元素が直接結晶粒界に拡散し、そのまま結晶粒界内に留まる。これら3つ

のパターンのうち、タイプAの条件に該当する材料は微細粒材料で発生しやすいとされている。この際の

格子拡散による平均拡散距離は母相の結晶粒径よりもやや大きく、次の構成式で整理することができる。 

  √𝐷𝐷𝐷𝐷𝑡𝑡𝑡𝑡 ≥ 𝑑𝑑𝑑𝑑 0.8⁄                                  (13) 

ここで、𝐷𝐷𝐷𝐷[m²/s]は拡散速度を表し、𝑡𝑡𝑡𝑡[s]は拡散時間を表す。この𝑡𝑡𝑡𝑡は本章において、SSRTの開始時間か

ら終了時間までの時間に相当する。さらに、γ -Feにおいて酸素が拡散する際の格子拡散速度は、Takadaら

によって報告されたアレニウスプロットに基づいて、以下のように整理できる[6-6]。 

𝐷𝐷𝐷𝐷 = 6.3 × 10−5 × EXP(1.34 × 105 𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅⁄ )                       (14) 

ここで、𝑅𝑅𝑅𝑅[J/mol·K]は気体定数、𝑅𝑅𝑅𝑅[K]は温度を表す。したがって、BWR運転温度の288 °Cで、𝐷𝐷𝐷𝐷は2.0 × 

10-17 m²/sと計算される。Table 6-1に、導出された格子拡散速度と式(14)を用いて各結晶粒径調整材にお

ける酸素の格子拡散による平均拡散距離と𝑑𝑑𝑑𝑑 0.8⁄ を比較したものを示す。結果として、結晶粒径0.59 µm

のSUS304Lにおいてのみ、𝑑𝑑𝑑𝑑 0.8⁄ よりも、格子拡散による平均拡散距離の方が高い値を示していた。この

結果は、超微細粒SUS304Lの場合、酸素が優先的に結晶粒内に拡散する格子拡散が支配的となる可

能性を示唆している。一方、タイプBの条件に該当する材料は、比較的結晶粒が粗大な材料で生じやす

い。タイプBでの格子拡散の平均拡散距離は材料における結晶粒径よりも小さく、次の構成式で整理さ

れる。 

√𝐷𝐷𝐷𝐷𝑡𝑡𝑡𝑡 ≤ 𝑑𝑑𝑑𝑑                                        (15) 

この式(15)を満たす条件は、結晶粒径が0.59 µmより大きいSUS304Lである。したがって、結晶粒径が

0.59 µm以上のSUS304Lでは、酸素は優先的に結晶粒界に拡散し、粒界酸化物を形成しやすい状態と

なるものと推察される。実際にステンレス鋼中への元素拡散による粒界拡散速度は、R. V. Patilらの検討

結果では、SUS316鋼中にFeが拡散した場合で、10-12 m2/s程度となることが報告されている[6-7]。このこと

から、式(14)から導出された格子拡散速度とR. V. Patilらにより導出された粒界拡散速度との値を比較す

ると、明らかに粒界拡散速度が著しく速い拡散速度であることがわかる。つまり、結晶粒径が0.59 µmより

大きいSUS304Lでは、より表層から深い距離まで、母材内の結晶粒界に粒界酸化物を形成するものと考

えられる。さらに、酸素は一部結晶粒内に拡散するが、過飽和な酸素は表層部に留まり、厚い酸化皮膜

の形成と同時に剥離を生じ、クラックを引き起こしたものと推察される。実際に粗大な68.6 µmの結晶粒を

もつSUS304Lでは、Fig. 6-3のEPMA分析結果で示したように、結晶粒界に酸化物の形成、そして表層部

に厚い酸化皮膜の存在を確認している。 
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6.4.2 微細粒SUS304Lにおける粒界SCC抑制メカニズム 

Fig. 6-6に、粗大粒SUS304Lにおいて、粒界SCCが発生する過程と、微細粒SUS304Lにおいて、粒界

SCCの発生を防ぐ過程を、模式的に示した図を示す。粗大粒SUS304Lでは、粒界拡散が支配的になる

ことで、結晶粒界にCr酸化物が形成され、粒界脆化が進行する。さらに、表層に過飽和な酸素が滞留す

ることで、Cr2O3やFe系酸化物が形成されるような環境が整い、多層からなる厚い酸化皮膜となる。これら

酸化皮膜は、厚膜であるが故、引張応力下で剥離が生じ、母相へのクラック進展を促し、粒界SCC発生

を引き起こしたものと推察される。実際にLiらは、SUS310鋼を用いた沸騰MgCl2環境下で、SCC発生時

の酸化皮膜は母相に引張応力を誘発し、転位の発生と移動を促進することを報告している[6-8]。一方で、

微細粒SUS304Lでは、格子拡散が支配的となることで、酸素は結晶粒界の存在有無に関わらず、均一

に母相内部へ拡散する。その結果、表層に滞留する酸素濃度は低く抑えられ、薄く緻密なCr2O3層のみ

が表層に形成されることで、酸化皮膜の剥離が防止され、粒界SCCの発生が抑制されたものと推察され

る。ここで、大塚らは、水蒸気酸化環境下において、粗大粒化させた18-8ステンレス鋼と微細粒化させた

18-8ステンレス鋼に対して、生成する酸化皮膜形態が異なることを述べている。Fig. 6-7に粗大粒材、微

細粒材の水蒸気酸化スケール模式図を示す。粗大粒ステンレス鋼では、Fe3O4、FeCr2O4の酸化皮膜が

厚肉化していたのに対し、Cr2O3は間欠的な酸化皮膜形態となっていた(Fig. 6-7 (a))。一方で、微細粒ス

テンレス鋼では、Fe3O4、FeCr2O4、Cr2O3のいずれも薄い緻密な酸化皮膜となっていた(Fig. 6-7 (b))[6-9]。

これらの結果は、Fig. 6-6に示した粗大粒SUS304L及び微細粒SUS304Lにおいて形成された酸化皮膜

形態変化とほぼ同様である。このことから、水環境下であるwetな本研究での環境は、大塚らにより報告さ

れた水蒸気環境下のdryな環境と比較して、若干異なるものの、粗大粒SUS304Lでの酸化皮膜剥離は、

主にCr2O3の間欠的な酸化皮膜形態からもたらされたものと考えられる。また微細粒SUS304Lでの緻密な

薄い酸化皮膜形成は、微細粒材特有の現象であると推察され、SCC発生による表面からのクラック進展

の抑制、耐食性の向上に寄与した可能性が高い。 

 

6.5 結言 

本章では、鋭敏化が生じにくいSUS304Lを用いて、BWR運転環境下で発生する粒界SCCに対する結

晶粒微細化の影響について調査した。さらに、これらの材料における粒界SCCの発生及び抑制のメカニ

ズムについて考察した。実際、各結晶粒径に調整されたSUS304Lを用い、粒界SCCが発生する条件下

での引張特性、破面形態観察、表面酸化皮膜分析及び結晶方位解析を行った。その結果、以下の結論

が得られた。 

(1) 同じ結晶粒径を有するSUS304Lに対して、大気中及び粒界SCCの生じるBWR運転環境下での

SSRTを実施した後の引張特性を比較した結果、BWR運転環境下での延性は、結晶粒径の粗大化

に伴い、大幅に減少した。 

(2) 結晶粒径調整材を用いて、粒界SCCの生じるBWR運転環境下でSSRTを実施した後の破断面を観

- 95 -

JAEA-Review 2025-054



察した結果、結晶粒径0.59 µm及び1.52 µmの微細粒SUS304Lでは、破断面の上部及び側面にクラ

ックはほとんど観察されなかった。一方で、結晶粒径28.4 µm以上の粗大粒SUS304Lでは、破断面の

上部の凹凸が激しくなり、側面のクラックの数も増加した。また、結晶粒径0.59 µm及び1.52 µmの微細

粒SUS304Lの酸化皮膜の厚さは非常に薄かったのに対し、結晶粒径28.4 µm以上の微細粒

SUS304Lでは、5 µmを超える剥離した酸化皮膜層が観察された。 

(3) 結晶粒径調整材を用いて、それぞれの酸化皮膜形態を調査した結果、結晶粒径0.59 µm、1.52 µm、

28.4 µmのSUS304LにはCr2O3酸化皮膜が形成されていたが、結晶粒径39.5 µm及び68.6 µmの

SUS304LにはCr2O3だけでなく、Fe系酸化皮膜も形成されていた。 

(4) 破断した断面側面部に対して、結晶方位解析を行った結果、結晶粒径0.59 µm及び1.52 µmの微細

粒SUS304Lでは、表層面が直線的であり、母相内にクラックは観察されなかった。一方で、結晶粒径

39.5 µm以上の粗大粒SUS304Lでは、最表層の凹凸は激しくなり、かつ母相の結晶粒界にクラックが

進展している領域が観察された。 

(5) これまでの実験結果から、粗大粒SUS304Lでは、粒界拡散が支配的となり、母相の結晶粒界にCr酸

化物が形成されることで、結晶粒界の脆弱化が促進されたものと考えられる。さらに、表層に過飽和

な酸素が滞留することで、Cr2O3だけでなく、Fe系酸化皮膜を含む厚い酸化皮膜が形成され、皮膜の

剥離やクラック進展を助長したものと推察される。一方、微細粒SUS304Lでは、格子拡散が支配的と

なることで、酸素が母相内に均一拡散する。その結果、表層には、薄く緻密なCr2O3層のみが形成さ

れ、粒界SCCの発生が抑制されたものと推察される。 
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Fig. 6-1 (a) Nominal stress-nominal strain curves during the SSRT in air at the BWR operating 

temperature for materials with varying grain sizes and (b) during SSRT with the DO concentration 

adjusted to 20000 ppb, where SCC occurs under BWR operating conditions. 
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Fig. 6-2 Microstructural observations of the area directly on top and on the sides of the fracture surface 

of the specimen after conducting the SSRT under a BWR operating environment with SCC occurring at 

an adjusted DO concentration of 20000 ppb: (a)-(c) 0.59 µm material, (d)-(f) 1.52 µm material, (g)-(i) 

28.4 µm material, and (j)-(l) 68.6 µm material. 
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Fig. 6-3 EPMA elemental mapping results of the cross-section of the side portion near the surface 

in fractured materials shown in Fig. 6-2. 

 

0.59 µm material 

1.52 µm material 

28.4 µm material 

68.6 µm material 

5 µm 

F N C O 

5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 

5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 

5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 

5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 5 µm 

F N C O 

F N C O 

F N C O 

- 99 -

JAEA-Review 2025-054



200 300 400 500 600 700 800 900 1000

 0.59 µm(UFGS)
 1.52 µm(600  C for 3.6  105 s)
 28.4 µm(1000  C  for 120 s)
 39.5 µm(1000  C  for 300 s)
 68.6 µm(1050  C  for 300 s)

 

 

In
ten

sit
y 

(a
.u

.)

Wave number (cm-1)

 

  

Fig. 6-4 Raman spectroscopy results of the specimen’s side portion after the SSRT under SCC-

inducing conditions for materials with varying grain sizes. 
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Fig. 6-5 IPF maps of the TD of the fractured specimen’s side cross-sections after SSRT under 

SCC-inducing conditions for materials with varying grain sizes: (a) 0.59 µm material, (b) 1.52 

µm material, (c) 28.4 µm material, (d) 39.5 µm material, and (e) 68.6 µm material. 
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 √𝐷𝐷𝐷𝐷𝑡𝑡𝑡𝑡 

Grain size
Time of SSRT
implementation

Average diffusion distance
due to lattice diffusion

Grain size
divided by 0.8

 d  (m) t  (s) d /0.8

5.90 × 10-7 77060 1.27× 10-6 7.38× 10-7

1.52 × 10-6 85280 1.34× 10-6 1.90× 10-6

2.84 × 10-5 157560 1.82× 10-6 3.55× 10-5

3.95 × 10-5 164880 1.86× 10-6 4.94× 10-5

6.86 × 10-5 171000 1.89× 10-6 8.58× 10-5

 

  

Table 6-1 Comparison of average diffusion distances due to O lattice diffusion in 
materials with varying grain sizes using Eq. (14). 
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Fig. 6-6 A diagram showing (a) the process leading to SCC in coarse-grained materials and (b) the 
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Fig. 6-7 A schematic diagram of steam oxidation scales for 18-8 stainless steel: (a) 

coarse-grained material and (b) fine-grained material. 

Fe
3
O

4
 

Cr
2
O

3
 

FeCr
2
O

4
 

(a) 

(b) 

- 104 -

JAEA-Review 2025-054



7. 実用的な表層部クラック抑制手法の提案及び評価 

7.1 緒言 

これまで第5章、第6章においては、鋭敏化が生じにくいSUS304Lを用いて、BWR運転環境下で発生

する動的ひずみ時効に起因した粒内SCCあるいは粒界SCCに及ぼす結晶粒微細化の影響について、

評価及び考察を行ってきた。その結果、いずれの現象に対しても、結晶粒径28.4 µm未満の微細粒

SUS304Lであれば、クラックの進展及び延性の低下を抑制できる可能性があることがわかった。一方で、

これまでの微細粒SUS304Lを作製する加工プロセスは、いずれも圧延による大ひずみの付与が必要で

ある。したがって、原子炉炉内構造部材といった厚さ数百mmを超える構造部材に対して、大圧下圧延プ

ロセスを適用することは、実用的に困難である。そこで、厚肉部材であっても、表層部の一部の領域のみ

を結晶粒微細化するという考え方であれば、多種多様な方法での検討が可能となる。現在主にレーザピ

ーニング[1-12]、ショットピーニング等の手法がこの部分的な結晶粒微細化手法に最適と考えられるが、

これらはいずれもこれまで圧縮残留応力を付与するのみの目的で検討がなされてきており、表層部に微

細粒組織を作りこむといった考え方での検討はほとんど行われていない。特に、この圧縮残留応力につ

いては、原子炉炉内構造部材といった高温に加熱される機器に対しては、時間の経過に伴い、残留応

力が解放される方向に寄与するため、長期期間にわたり、当初の圧縮残留応力状態を維持できるのかど

うかは不透明な部分が多い。そこで本章では、これまでの知見を踏まえて、厚肉部材に適用可能な表層

部のみに微細粒組織を形成することができるショットピーニング加工プロセスを構築するとともに、その加

工材の粒内SCC、粒界SCCに及ぼす表層微細粒組織の影響について評価することを目的とする。 

 

7.2 ショットピーニング条件と数値解析による相当塑性ひずみ分布予測 

 まず本章では、不二製作所製のエアーブラスト装置を用いた場合を想定して、第3章、第4章にて超微

細粒ステンレス鋼を得る上で必要となった相当塑性ひずみεeq=3.16を目指した加工プロセスの検討を、

数値解析により行った。解析は、陽解法による三次元有限要素法を用いて、1/1モデルで行った。各要素

は、8節点立方体要素を適用し、ショット粒子は、剛体要素とした。ショットピーニングされる対象物は、1.3 

mm幅×1.3 mm厚×1.3 mm長さの立方体とし、要素数、節点数は、それぞれ1403200、1442573とした。ここ

でショット粒子径は、直径0.143 mm、0.094 mm、0.0795 mm、0.060 mmと変化させ、それぞれの対象物と

ショット粒子が衝突する部分のεeqを数値解析により、導出した。また供試材には、第3章、第4章と同様の

SUS304Lの室温における材料物性値を用いた。さらにショット粒子と対象物との接触部位は、摩擦係数

0.3のクーロン摩擦条件を用いた。またショットに付与される圧力は、空気圧0.6 MPa、大気圧0.1 MPaと統

一することで、小川らの下記の経験則を用いて、ショット粒子速度を算定した[7-1]。 

𝑉𝑉𝑉𝑉 = 𝐾𝐾𝐾𝐾 ∙ 𝐷𝐷𝐷𝐷𝛼𝛼𝛼𝛼 ∙ (𝑃𝑃𝑃𝑃 + 𝑃𝑃𝑃𝑃𝑏𝑏𝑏𝑏)𝛾𝛾𝛾𝛾                                 (16) 

ここで𝐾𝐾𝐾𝐾、𝛼𝛼𝛼𝛼、𝛾𝛾𝛾𝛾は経験係数を表し、𝐷𝐷𝐷𝐷 [mm]はショット粒子直径、𝑃𝑃𝑃𝑃 [MPa]は空気圧、𝑃𝑃𝑃𝑃𝑏𝑏𝑏𝑏  [MPa]は大気圧

を表す。本検討では、直圧噴射式を用いたことから、𝐾𝐾𝐾𝐾=50.7、𝛼𝛼𝛼𝛼= -0.38、𝛾𝛾𝛾𝛾=0.57とし、また圧力については、
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𝑃𝑃𝑃𝑃=0.6、𝑃𝑃𝑃𝑃𝑏𝑏𝑏𝑏 =0.1とした。結果として、ショット粒子直径0.143 mmで86.6 m/s、ショット粒子直径0.094 mmで

101.6 m/s、ショット粒子直径0.0795 mmで115.2 m/s、ショット粒子直径0.060 mmで120.5 m/sとなった。これ

らを踏まえて、Fig. 7-1に数値解析によりショット粒子の直径を0.143 mm、0.094 mm、0.00795 mm、0.060 

mmと変化させた粒子を9個2段組み(計18個)にして並べ、それを同時にSUS304L対象物に衝突させた際

のεeq分布図を示す。なお本εeq分布は、ショット粒子と接触する対象物内のεeq分布がより明確に把握で

きるように、対象物を1/2断面にカットした上で、対象物内部の分布を可視化したことを付記する。結果とし

て、ショット粒子直径0.143 mmではεeqの最大値は2.76、ショット粒子直径0.094 mmではεeqの最大値は

3.14、ショット粒子直径0.0795 mmではεeqの最大値は3.45、ショット粒子直径0.060 mmではεeqの最大値

は3.35となり、ショット粒子直径の微細化に伴い、徐々にεeqは高くなる傾向を示した。特に、ショット粒子

直径0.0795 mm、0.060 mmでは、ショット粒子と対象物との接触部において、一様に高い値が得られてい

ることがカラーコンター図からわかった。次にFig. 7-2に、Fig. 7-1において数値解析を行った後の

SUS304Lにおける再表層部でのεeq断面分布をグラフ化したものを示す。ショット粒子直径0.143 mmの場

合、9個の粒子が重なって対象物に衝突する際のショット粒子群中心部におけるεeqは高い値を示すが、

その隣に存在するショット粒子によるεeqは、ほとんど0に近いεeq分布となっていることがわかる。一方で、

ショット粒子直径0.094 mmの場合、中心部のεeqに対して、その隣に位置するショット粒子では0.26と、ショ

ット粒子直径0.143 mmの場合と比較して、εeqの値が徐々に増加している様子が観察された。さらに、ショ

ット粒子直径0.0795 mmとなると、中心部のεeqの値3.45に対して、中心部と隣り合う粒子の間には、εeqが

急激に低下する箇所が観察されるが、山なり形状をもって、ほぼ同等のεeqが隣のショット粒子内におい

ても、認められていた。また、ショット粒子直径0.060 mmでも、中心部のεeqの値3.35と同じεeqが両隣のシ

ョット粒子において、得られていることがわかる。なお今回のモデルケースでは、球体を一度物体に衝突

させただけの場合であるため、実際のショットピーニング工程で行われる複数回粒子を衝突させるプロセ

スの場合には、この山なり形状のεeqは、ある程度解消されるものと推察される。以上の結果から、ショット

粒子直径を0.0795 mm～0.060 mmまで微細化させれば、ショット粒子速度は加速し、得られるεeqは超微

細粒ステンレス鋼を得る上で必要な3.16に到達することがわかった。 

 

7.3 実験方法 

7.3.1 ショット粒子径を変化させたショットピーニング試験 

上記数値解析により、微細粒ステンレス鋼を得る上で必要なεeqは、ショット粒子直径0.0795 mm～

0.060 mmとした場合、確保できることがわかった。この結果から、ショットピーニング実施時に用いるショッ

ト粒子直径として、0.143 mm、0.094 mm、0.0795 mm、0.060 mmを用意し、第2章で用いたSUS304L供試

材にショットピーニングを適用した後の表層部における微細粒組織の有無を調査した。なお本ショットピ

ーニングプロセスは室温で行われるため、付与されたひずみに対して静的再結晶を生じさせ、残留応力

を解放する必要がある。そこで本章では、第4章にて明らかとなった冷間圧延後に微細粒組織を得る上
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での再結晶熱処理条件である昇温速度3.1 ℃/s、再結晶温度900 ℃×60 sを選定することとした[7-2]。得

られた材料に対しては、EBSDにより結晶方位解析を実施した。 

 

7.3.2 応力腐食割れ評価試験 

7.3.1 にて表層結晶粒微細化した SUS304L を、第 5 章、第 6 章にて実施した BWR 運転環境下で動

的ひずみ時効に起因した粒内 SCC、粒界 SCC の生じる条件下に調整し、SSRT を実施した。この際の水

質は、粒内 SCC の生じる条件として、288 ℃、圧力 10 MPa、DO 10 ppb とし、粒界 SCC の生じる条件と

して、288 ℃、圧力 10 MPa、DO 20000 ppb とした。また引張試験速度としては、3.1×10-6 s-1 の低ひずみ

速度にて SSRT を実施した[7-3]。 

 

7.3.3 微細構造解析 

SSRT後の破断した試験片の外観及び破断部直上、側面部を、FE-SEMにて観察した。またDOを10 

ppb、20000 ppbに調整したそれぞれのSSRT試験片の破断部断面のTD面において、試験片表面の結晶

粒径とSCCによるクラック発生の相関を調査すべく、EBSDによる結晶方位解析を実施した。 

 

7.4 結果 

7.4.1 各ショット粒子径でショットピーニングされた後の表層部における結晶粒径分布 

Fig. 7-3 にショット粒子直径 0.143 mm、0.094 mm、0.0795 mm、0.060 mm の粒子を SUS304L に空気

圧 0.6 MPa、大気圧 0.1 MPa で衝突させ、その後 900 ℃×60 s の再結晶処理を施した材料における表層

部の IPF マップを示す。ショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L で

は、ショット前とほとんど変わらない結晶粒径 30 µm 以上の粗大な結晶粒が観察された。一方で、ショット

粒子直径 0.094 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、一部 10 µm 程度の微細粒が

表層に観察された。さらに、ショット粒子直径 0.0795 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L

では、結晶粒径 5 µm 以下の微細な結晶粒が表層部に観察された。最後にショット粒子直径 0.060 mm

を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、結晶粒径 3 µm 以下の微細な結晶粒が表層部一

面に均一に形成されていた。 

 

7.4.2 ショットピーニング材を粒内 SCC が生じる BWR 運転環境下に晒した際の SSRT 後の 

応力-ひずみ線図変化 

Fig. 7-4 にショット粒子直径 0.143 mm、0.0795 mm、0.060 mm を SUS304L に衝突させた後、900 ℃×60 s

で再結晶処理を施した SSRT 試験片を、BWR 運転環境下で粒内 SCC が発生する条件で SSRT した後

の応力-ひずみ線図を示す。最大引張強さは、いずれもショット粒子直径による差は生じていなかったが、

破断ひずみについては、粗大なショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した

- 107 -

JAEA-Review 2025-054



SUS304L において、ショット粒子直径 0.0795 mm、0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した

SUS304L と比較して、明らかに低い値を示した。特に、ショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、

900 ℃で熱処理した SUS304L では、応力-ひずみ線図に DSA の特徴である緑丸で示すセレーションが

生じていた。 

 

7.4.3 ショットピーニング材を粒内 SCC が生じる BWR 運転環境下に晒した際の SUS304L に 

おける SSRT 破断後の破面観察 

Fig. 7-5 に異なるショット粒子直径でショットピーニング処理を施した後、900 ℃で熱処理を行った

SUS304L に対して、粒内 SCC が生じる BWR 運転環境下で SSRT を実施した SSRT 試験片における破

断面直上及び側面部の FE-SEM 組織観察結果を示す。ショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、

900 ℃で熱処理した SUS304L では、側面部に大きく開口した側面割れが発生していた。一方で、ショット

粒子直径 0.0795 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、側面割れは数多く認められ

るものの、開口幅が小さくなっている様子が観察された。さらにショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた

後、900 ℃で熱処理した SU304L では、側面割れの開口幅はさらに小さくなり、明らかに割れの進展が抑

えられている様子が観察された。Fig. 7-6 に異なるショット粒子直径でショットピーニング処理を施した後、

900 ℃で熱処理を行った SUS304L に対して、粒内 SCC が生じる BWR 運転環境下で SSRT を実施した

後の SSRT 試験片における破断部側面表面の EBSD 観察結果を示す。ショット粒子直径 0.143 mm、

0.0795 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L においては、表層部に 50 µm 以上の深

さを持つクラックが数多く観察されており、これらは赤丸で示すように、いずれも粒内に進展していた(Fig. 

7-6 (a)、(c))。一方で、ショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L に

おいては、表層から 10 µm 程度の領域に結晶粒径 3 µm 以下の微細な結晶粒が、IPF マップにより確認

できた(Fig. 7-6 (e))。特にこの材料におけるクラック進展深さは、赤丸で示すようにいずれも微細粒領域

内で留まっている様子が観察され、クラックの進展深さがこれまでよりも浅くなっている様子が観察された。

以上の結果から、ショットピーニングにより、相当塑性ひずみ 3.16 以上の圧縮応力を意図的に表層部に

付与し、その後再結晶処理を施せば、材料表層部の結晶粒径を 3 µm 以下に結晶粒微細化できることが

明らかとなったことに加え、それら微細粒領域は、クラックの進展を抑制できる可能性が示された。一方で、

相当塑性ひずみ 3.16 に到達しないショットピーニング処理の場合、材料内部の圧縮応力が未だ残存し

た状態で、未再結晶組織となっているものと推察され、これにより破断ひずみも低い値となったものと推察

される。Fig. 7-6 (b)，(d)，(f)に、Fig. 7-6 (a)、(c)、(e)の IQ 像に対して、双晶界面の一つである対応粒界

の{111} / Σ3 における結晶粒界性格分布を重ねたものを示す。ショット粒子直径 0.143 mm、0.0795 mm

を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L においては、多くの{111} / Σ3 が組織内に存在して

いることがわかった。一方で、ショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った

SUS304L においては、{111} / Σ3 の存在領域は、微細粒となっている表層部のみに集中しており、母材
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内部には、ほとんど観察されなかった。以上のことから、ショットピーニング処理により形成された表層部

微細粒領域には、クラックの伝播を抑制する{111} / Σ3 が集中していた。これらの結果から、ショット粒子

直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SU304L では、表層部に{111} / Σ3 が数多く形成

されたことで、表層部の転位の均一化が促進され、側面割れの開口幅が小さくなった可能性が考えられ

る。 

 

7.4.4 ショットピーニング材を粒界 SCC が生じる BWR 運転環境下に晒した際の SSRT 後の 

応力-ひずみ線図変化 

Fig. 7-7 にショット粒子直径 0.143 mm、0.0795 mm、0.060 mm を SUS304L に衝突させた後、900 ℃×60 s

で再結晶処理を施した引張試験片を、BWR 運転環境下で粒界 SCC が発生する条件で SSRT した後の

応力-ひずみ線図を示す。ショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った

SUS304L に対しては、最大応力値に達した瞬間に、急激に応力が低下する異常破断したかのような破

断ひずみ値となった。一方で、ショット粒子直径 0.0795 mm、0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理

を行った SUS304L に対しては、破断ひずみがこれまでで最も高い値を示した。これらの値は、第 2 章 

Fig. 2-2 で得られた大気中での破断ひずみ値と同等であった。また最大引張強さにおいては両者とも、シ

ョット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L と比較して、多少高い値

を示した。 

 

7.4.5 ショットピーニング材を粒界 SCC が生じる BWR 運転環境下に晒した際の SUS304L に 

おける SSRT 破断後の破面観察 

Fig. 7-8 にショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L において BWR

運転環境下で粒界 SCC が生じる条件下で SSRT した後の破断部外観写真を示す。通常の引張試験片

は、平行部付近で一般的に破断するが、本試験片は、つかみ部である根元から破断が生じていることが

わかる(Fig. 7-8 (a))。特に、破断部直上を観察すると、全面が凹凸を帯びた形状で破壊していることがわ

かる(Fig. 7-8 (b))。これは第 2 章の Fig. 2-4 (k)の破面観察結果と同様の破面形態であり、典型的な粒界

SCC による破壊現象が生じているものと推察される。Fig. 7-9 に異なるショット粒子直径でショットピーニン

グ処理を施した後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L に対して、粒界 SCC が生じる BWR 運転環境下

で SSRT を実施した SSRT 試験片における破断面直上及び側面部の FE-SEM 組織観察結果を示す。シ

ョット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、Fig. 7-8 と同様に、全面

が凹凸を帯びた形状となっており、側面部では一部開口したクラックも観察された(赤丸)。一方で、ショッ

ト粒子直径 0.0795 mm、0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L では、破面直上

に凹凸を帯びた破面形態は一切観察されず、また側面部においても、クラックも認められなかった。また

試験片自体もくびれており、延性的な破壊形態を呈していた。以上のことから、ショット粒子直径 0.143 
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mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L では、脆性破壊が生じており、ショット粒子直径

0.0795 mm、0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L では、延性破壊が生じたも

のと推察される。Fig. 7-10 に異なるショット粒子直径でショットピーニング処理を施した後、900 ℃で熱処

理を行った SUS304L に対して、粒界 SCC が生じる BWR 運転環境下で SSRT を実施した後の SSRT 試

験片における破断後の側面部表面の IPF マップ及び IQ 像を示す。ショット粒子直径 0.143 mm を衝突さ

せた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L では、表層部より結晶粒界に沿って、クラックが進展している

様子が観察された(赤丸)。この現象は、第 2 章の Fig. 2-4 (n)の破面観察結果と同様の結果であり、明ら

かに粒界 SCC が生じているものと推察される。一方で、ショット粒子直径 0.0795 mm を衝突させた後、

900 ℃で熱処理を行った SUSU304L では、表層部に結晶粒径 5 µm 以下の微細な結晶粒が一部確認

できた。またショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った SUS304L では、3 µm

以下の微細粒が広範囲に渡って、表層部にバンド状に形成されていることが確認できた。特にこれら表

層部周辺には結晶粒界に沿ったクラックは観察されていなかった。以上の結果から、本材料を用いて、

SCC に及ぼす結晶粒微細化の影響を調査した結果、表層微細粒 SUS304L を用いれば、粒内 SCC 及

び粒界 SCC による表層からのクラック進展を抑制できる材料となりえる可能性が示された。特に、これま

で溶存酸素量を制御することで SCC 発生を抑制してきた原子力プラント制御に対して、本ショットピーニ

ング処理を実施すれば、それら溶存酸素量制御は必要なく、どんな溶存酸素環境下であっても、SCC の

生じにくい炉内構造物を創製することが可能となるものと期待される。 

 

7.5 結言 

本章では、厚肉部材に適用可能な表層部のみに微細粒組織を形成することができるショットピーニン

グ加工プロセスを構築するとともに、その加工材の粒内SCC、粒界SCCに及ぼす表層微細粒組織の影響

について評価した。その結果、以下の結論が得られた。 

(1) ショット粒子直径を変化させた際の相当塑性ひずみ分布を、数値解析により行った。その結果、ショ

ット粒子直径0.0795 mm、0.060 mmでは、ショット粒子と対象物との接触部において、一様に高い相

当塑性ひずみが得られ、超微細粒ステンレス鋼を得る上で必要な値3.16を満足した。 

(2) ショット粒子直径 0.143 mm、0.094 mm、0.0795 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L

では、表層部に一部微細粒は認められるものの、粗大な結晶粒が大半であった。一方で、ショット粒

子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、結晶粒径 3 µm 以下の微細

な結晶粒が表層部一面に均一に形成されていた。 

(3) ショットピーニング材を粒内 SCC が生じる BWR 運転環境下に晒し、SSRT 試験を実施した結果、応

力-ひずみ線図の破断ひずみ値に対して、粗大なショット粒子直径 0.143 mmを衝突させた後、900 ℃

で熱処理した SUS304L では、ショット粒子直径 0.0795 mm、0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱

処理した SUS304L と比較して、明らかに低い値を示した。また、これらの破断部側面を観察した結果、
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ショット粒子直径 0.143 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SUS304L では、側面部に大きく開

口した側面割れが発生していた。一方で、ショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処

理した SU304L では、側面割れの開口幅は小さくなり、クラックの進展は抑えられていた。 

(4) ショットピーニング材を粒内SCCが生じるBWR運転環境下に晒し、SSRT試験を実施した後のSSRT

試験片における破断後の側面部表面の EBSD 観察を行った結果、表層部に微細粒組織を形成した

ショット粒子直径 0.060 mm を衝突させた後、900 ℃で熱処理した SU304L においては、表層部の微

細粒組織内に多くの{111} / Σ3 対応粒界が存在していた。この対応粒界が、側面割れの開口幅を小

さくするとともに、クラック進展抑制に寄与した可能性が考えられる。 

(5) BWR運転環境下で粒界SCCが発生する条件下でSSRTした後の応力-ひずみ線図の破断ひずみ値

について、粗大なショット粒子直径0.143 mmを衝突させた後、900 ℃で熱処理を行ったSUS304Lに対

しては、最大応力値に達した瞬間に、急激に応力が低下する異常破断したかのような現象が認めら

れた。一方で、ショット粒子直径0.0795 mm、0.060 mmを衝突させた後、900 ℃で熱処理を行った

SUS304Lに対しては、高い破断ひずみを示した。またこれらの破面側面部を観察した結果、ショット

粒子直径0.143 mmを衝突させた後、900 ℃で熱処理したSUS304Lにおいては、つかみ部である根元

から破断が生じていた。特に、破断部直上を観察すると、全面が凹凸を帯びた形状で破壊しており、

典型的な粒界SCCによる破壊形態が生じているものと推察される。一方で、ショット粒子直径0.0795 

mm、0.060 mmを衝突させた後、900 ℃で熱処理を行ったSUS304Lでは、延性破壊となっていた。 

(6) ショットピーニング材を粒界SCCが生じるBWR運転環境下に晒し、SSRT試験を実施した後の試験片

における破断後の側面部表面のEBSD観察を行った結果、ショット粒子直径0.143 mmを衝突させた

後、900 ℃で熱処理を行ったSUS304Lでは、表層部より結晶粒界に沿って、クラックが進展している

様子が観察された。この現象は、典型的な粒界SCCによる破壊形態が生じているものと推察される。

一方で、ショット粒子直径0.060 mmを衝突させた後、900 ℃で熱処理を行ったSUS304Lでは、微細粒

が広範囲に渡って、表層部にバンド状に形成されており、これら表層部周辺には結晶粒界に沿った

クラックは観察されていなかった。 
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(a) εeq at a particle size of 0.143 mm 

(b) εeq at a particle size of 0.094 mm 

(c) εeq at a particle size of 0.0795 mm 

(d) εeq at a particle size of 0.060 mm 

Fig. 7-1 εeqdistribution diagram obtained through numerical analysis when 18 shot particles, with 

diameters varying as (a) 0.143 mm, (b) 0.094 mm, (c) 0.0795 mm and (d) 0.060 mm, are arranged 

in two rows of 9 particles each and simultaneously impacted on the SUS304L. 
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Fig. 7-2 εeq distribution in the outermost surface layer of SUS304L after numerical analysis 

in Fig. 7-1. 
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Fig. 7-3 IPF maps of the surface layer of SUS304L after recrystallization treatment at 900 °C 

for 1 min following the impact of shot particles with diameters of (a) 0.143 mm, (b) 0.094 

mm, (c) 0.0795 mm, and (d) 0.060 mm on SUS304L at an air pressure of 0.6 MPa and 

atmospheric pressure of 0.1 MPa. 
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Fig. 7-4 Stress-strain curve after SSRT under conditions where intragranular SCC occurs in a 

BWR operating environment, for tensile test specimens subjected to recrystallization 

treatment at 900 °C for 1 min following the impact of shot particles with diameters of 0.143 

mm, 0.0795 mm, and 0.060 mm on the SUS304L. 

° 

° 

° 

- 115 -

JAEA-Review 2025-054



 

  

Fig. 7-5 Fracture surface observation of the area directly above and on the side of the fracture 

surface of tensile test specimens after SSRT, conducted in a BWR operating condition where 

intragranular SCC occurs, following shot peening with different shot particle diameters and 

subsequent heat treatment at 900 °C on SUS304L: (a) directly above and (b) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.143 mm, (c) directly above and (d) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.0795 mm, (e) directly above and (f) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.060 mm. 
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Fig. 7-6 IPF maps of the side surface of fracture specimens after SSRT under BWR operating 

condition where intragranular SCC occurred, treated with shot peening using different shot 

particle diameters and heat-treated at 900 °C on SUS304L, and IQ images showing the 

distribution of {111} / Σ3 along the twin boundaries: (a) IPF map and (b) distribution of 

{111} / Σ3 for shot diameter 0.143 mm, (c) IPF map and (d) distribution of {111} / Σ3 for 

shot diameter 0.0795 mm, (e) IPF map and (f) distribution of {111} / Σ3 for shot diameter 

0.060 mm. 
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Fig. 7-7 Stress-strain curve after SSRT under conditions where intergranular SCC occurs in a 

BWR operating environment, for tensile test specimens subjected to recrystallization 

treatment at 900 °C for 1 min following the impact of shot particles with diameters of 0.143 

mm, 0.0795 mm, and 0.060 mm on the SUS304L. 
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(a) 

(b) 

Fig. 7-8 Fracture surface images of SUS304L subjected to shot peening with a shot particle 

diameter of 0.143 mm, followed by heat treatment at 900 °C, after SSRT under BWR 

operating environment where intergranular SCC occurs: (a) Overall view, (b) Area directly 

above the fracture surface. 
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Fig. 7-9 Fracture surface observation of the area directly above and on the side of the fracture 

surface of tensile test specimens after SSRT, conducted in a BWR operating condition where 

intergranular SCC occurs, following shot peening with different shot particle diameters and 

subsequent heat treatment at 900 °C on SUS304L: (a) directly above and (b) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.143 mm, (c) directly above and (d) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.0795 mm, (e) directly above and (f) side view after 

shot peening with a particle diameter of 0.060 mm. 
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Fig. 7-10 IPF maps and IQ images of the side surface of fracture specimens after SSRT under 

BWR operating conditions where intergranular SCC occurred, treated with shot peening using 

different shot particle diameters and heat-treated at 900 °C on SUS304L: (a) IPF map and (b) 

IQ image for shot diameter 0.143 mm, (c) IPF map and (d) IQ image for shot diameter 0.0795 

mm, (e) IPF map and (f) IQ image for shot diameter 0.060 mm. 
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8. 結論 

8.1 総括 

本論文では、原子力発電所における燃料棒を支えるシュラウドにおいて、頻発している応力腐食割れ

(SCC)に対して、結晶粒内及び結晶粒界におけるクラック発生過程の違いを系統的に把握した。またこれ

らクラックを抑制するための対策として、ステンレス鋼の結晶粒微細化に着目し、その創製手法の確立、

また結晶粒微細化によるクラック抑制効果の検証を行った。これらの知見に基づき、実用的にシュラウド

への結晶粒微細化を成し遂げるための加工プロセスの提案及び応力腐食割れ抑制の可能性について、

示した。本論文は、8章から構成されている。以下に本研究で得られた知見を総括する。 

「1. 緒論」では、原子力発電は、CO2 削減や安定的な電力供給に寄与し、世界各国で運転期間の延長

や新設が検討されている一方で、未だ原子力構造部材であるシュラウド等において、SCC が発生してお

り、このクラック抑制対策は、未解決となっていることを述べた上で、結晶粒超微細化技術を適用すること

の重要性を指摘し、本論文の意義及び目的、構成を示した。 

 

「2. 原子炉運転環境下での粒内 SCC と粒界 SCC の明確化」では、原子炉運転環境を模擬した上で、

溶存酸素(DO)濃度の変化が SCC に与える影響について、調査した。その結果、破断ひずみは DO 濃

度が極端に低い場合、また極端に高い場合に低下することを明らかにした。特に、DO 100 ppb 以下の低

DO 濃度では応力-ひずみ線図に動的ひずみ時効に起因したセレーションが観察され、ひずみ速度が遅

くなるほど、その傾向は顕著に現れるとともに、その材料の破面形態は、典型的な粒内 SCC となっている

ことを明らかにした。一方で、DO 8500 ppb においては、脆性破面は観察されず、DO 20000 ppb となると、

顕著な粒界 SCC が観察された。これらの酸化皮膜形態を調査した結果、DO 20000 ppb では、Fe、Cr 系

酸化皮膜が形成されており、これら皮膜の剥離が粒界 SCC 発生の要因となっていると結論した。 

 

「3. 動的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製」では、数値解析と Salvatori らの 1 パス圧縮試験に

基づくプロセスパラメータマップを活用し、温間溝ロール圧延機を用いての γ 系ステンレス鋼の動的再

結晶による超微細化創製方法を調査した。その結果、数値解析により、相当塑性ひずみ 3.16 となる超微

細粒組織を得る加工プロセスを導出した。このプロセスを用いて、実際溝ロール圧延機での試験を実施

した結果、棒鋼の中心部では粗大な結晶粒が観察されたが、表層部では、超微細粒組織が認められた。

一方で、本材料に対して、室温での引張試験を実施した結果、予想以上の高い引張強度を示し、圧延

による転位ひずみ残存の可能性が示唆された。このことから、材料全域での超微細化が困難となった理

由は、部位によるひずみ速度のばらつき、ロールへの抜熱等による再結晶未達によるものと考えられる。 

 

「4. 静的再結晶を用いた超微細粒ステンレス鋼創製」では、強冷間圧延後のステンレス鋼に対する非等

温焼きなまし処理による静的再結晶と粒成長挙動について調査した。その結果、再結晶完了温度は昇
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温速度に依存し、速い昇温速度になるほど、結晶粒は微細化した。この際の反応速度式は、SUS316L

における粒成長の活性化エネルギー50 kJ/mol を基に導出が可能であり、かつ粒成長指数は、2.5～3.0

となることが明らかとなった。これにより、超微細粒組織の生成に非等温焼きなまし処理を用いることは有

効であることが示され、昇温速度を 0.093 ℃/s よりも速い昇温速度とすれば、超微細粒組織が得られると

結論した。 

 

「5. 粒内 SCC に及ぼす結晶粒微細化の影響」では、SUS304L の結晶粒径と BWR 運転環境下での粒

内 SCC 発生有無の関係を SSRT により調査した。その結果、粒内 SCC 発生条件下では、結晶粒径 28.4 

µm 以下の微細粒 SU304L の場合、大気中での引張特性と同等の破断ひずみを示したが、39.5 µm 以

上のSUS304Lでは脆性破面と側面クラックが発生した。また、結晶粒径28.4 µm以下の微細粒SUS304L

では、延性破面率が高く、{111} / Σ3 対応粒界の割合も多くなっていたが、結晶粒粗大化に伴い、それら

の割合は徐々に減少した。以上のことから、結晶粒微細化は動的ひずみ時効に起因したセレーションを

抑制するとともに、対応粒界の存在により、転位は結晶粒界へ移動しやすくなることで、転位の均一化が

促進され、粒内 SCC による延性低下を抑制する方向に寄与したと結論した。 

 

「6. 粒界 SCC に及ぼす結晶粒微細化の影響」では、SUS304L の結晶粒径と BWR 運転環境下での粒

界 SCC 発生の有無の関係を SSRT により調査した。その結果、粗大粒 SUS304L では延性が大幅に減

少し、破断面にクラックが発生した。特に、結晶粒径 28.4 µm 以上の SUS304L では酸化皮膜が厚く、剥

離やクラック進展が観察された。一方、微細粒 SUS304L では、薄い Cr2O3 層のみが形成され、クラックは

ほとんど認められなかった。以上のことから、粗大粒 SUS304L では粒界拡散が支配的となり、表層部に

厚い酸化皮膜を形成するとともに、粒界脆弱化が進行したが、微細粒 SUS304L では、格子拡散が支配

的となることで、酸化皮膜は薄く緻密なものとなり、粒界 SCC 発生が抑制されたと結論した。 

 

「7. 実用的な表層部クラック抑制手法の提案及び評価」では、ショットピーニングによる SUS304L への表

層微細粒組織形成を目指すべく、数値解析により、相当塑性ひずみ 3.16 以上となる加工プロセスの検

討及びその材料の粒内 SCC、粒界 SCC に及ぼす影響について調査した。その結果、ショット粒子直径

を微細化するほど、素材に付与される相当塑性ひずみは増加し、ショット粒子直径を 0.060 mm とすれば、

粒子間の相当塑性ひずみが一様に高いひずみ分布を示すことが明らかとなった。そこで、このショット粒

子直径でのショットピーニング試験を実施するとともに、第 4 章で明らかとなった 900 ℃での静的再結晶

処理をその後に施すことにより、結晶粒径 3 µm 以下の微細粒組織を表層全域に均一に形成できること

を確認した。一方で、これら材料における粒内 SCC に及ぼす影響については、粗大なショット粒子直径

0.143 mm をショットピーニング後、900 ℃で再結晶処理した SUS304L では、破断ひずみが低く、側面割

れも多く認められたが、微細なショット粒子直径 0.060 mm を用いた SUS304L では、クラックが抑制され、
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健全な延性破面を示した。またこれら微細粒領域では{111} / Σ3 対応粒界が多く存在し、クラック進展抑

制に寄与した可能性が示唆された。さらに、これら材料における粒界 SCC に及ぼす影響については、粗

大なショット粒子直径 0.143 mm を使用した SUS304L では、最大応力到達後に急激な応力低下を生じ、

粒界 SCC による早期破断が確認された。一方、ショット粒子直径 0.060 mm や 0.0795 mm を使用した

SUS304L では、延性破壊となっており、これら材料の表層にはクラックも観察されず、粒界 SCC は抑制さ

れていた。 

 

「8. 結論」では、各章で得た知見を総括し、今後の課題を述べた。 

 

8.2 今後の課題 

・数値解析を用いた表層微細粒組織形成領域拡大に向けたショットピーニングプロセスの検討 

・ショットピーニング処理後に粒内 SCC 及び粒界 SCC を生じた材料及び生じにくかった材料における酸

化皮膜形態の把握 

・厚肉サンプルを用いてのショットピーニングによる表層微細粒組織形成有無の確認 

・実機適用に向けた静的再結晶熱処理による昇温速度、熱処理温度の最適化検討 

・ショットピーニング処理と静的再結晶処理を施した試験片を実機 BWR 運転環境下に設置後、長時間

試験による SCC 評価及び検証 
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