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還元鉱の連続溶解還元技術に関する研究

特別研究

工業化研究部

中川龍一，吉松史朗，佐藤　彰，福沢　章

尾崎　太，笠原和男，岩井良衛，福沢安光

松本文明，笠原　章，荒金吾郎，三井達郎

渡辺敏昭

昭和51年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　溶鉱炉を用いないで鉄を生産する直接七一法は，高価な冶金罵コークスを用いず，天然ガス，

石油，一般石炭，原子力などの各種エネルギー源の使粥が驚能なため現在プラントの建設が増

加している。しかしながら直接還元法は生産性の抵さ，エネルギー原単位の高さなどの問題点

のほか現行法では不純物の精錬ができず原料鉄鉱石の制約が厳しいなど，将来の発展を狭める

要因を数多く抱えている。技術立網を目指す我圏にとっては，これらのニーズに対して新しい

技術開発をおこない，将来のグローバルな技術転移に備えることが急務であると考えられる。

本研究は以上のような背景のもとで直接還元法を基点とした製鉄システムの生産性の向上と雀

エネルギー化をはかるためおこなわれているものである。研究は基礎的研究とこれに基づくベ

ンチスケール，スケールアッププラントの操業実験の段階を追って進められている。

　基礎研究においては，従来スクラップ溶解法に準じて還元鉄を溶解する方法が採られている

ため，還元鉄本来の物性に合った最適溶解法に関する研究が皆無であり，この観点から研究を

進めている。この結果溶湯炭素量，スラグ塩出度，還元鉄に含まれる未還元鉄酸化物の含有量

などの因子が還元鉄ペレットの溶解性に大きな影響を与えることが明らかとなり，純鉄ペレッ

トとほとんど岡等な溶解速度をもたらす最適条件の在存を示唆した穀らしい知見とその機構を

提出した。この結果は本プロセスの間隔的ノウハウとして採用され，予熱予備還元一溶解還元

一製鋼の構成による連日化プロセスの中で活用されている。

　ベンチスケール装概の実験においては，高還元率，低還元率還元鉄ペレットの連続装入を冷

闘，熱間装入により，供給量，金属化率，装入温度などの操業条件を変えて実験したが，金属

化率が80％以下においても電力効率を損うことなく操業できることが確認された。特に20％近

く脈石を含むダストペレットの溶解が順調におこなわれたことは溶解還元炉の高い溶解還尤能

を承したものと云える。

　スケールアッププラントは，これらの結果に基づいて設計，試作され，現在定黛的な実証試

験操業に入っており，連続溶解還尤法の確立を目指している．

1．研究の背景

　世界的なエネルギー・資源問題にもとつく経済変動

が，技術先進圏における鉄鋼生産の伸びを抑制してき

ているが，一方良質の鉄資源とかエネルギー資源保有

国においては，その多くの国が発展途上国という実情

とあいまって，むしろ製鉄業への投資動向が強まって

きており製鉄業界の一つの転機を迎えている感がある。

　現行の製鉄体系の主流はもちろん高炉一転炉法であ

るが，この製鉄ルートは我国に象徴されるごとくスケ

ールメリットを追求する方向で発展し，巨大投資を必

要とすることや，良質原料炭不足への不安などの要因

から，発展途上国で製鉄業を考慮する場合よほどの好

条件がそろわぬ限り採熔は困難にな・ってきている。

　これに対して直接還元法は，エネルギー資源立地の

性格が強いプロセスとして発達し，事実天然ガスなど

1
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を豊富に産出するメキシコ，ベネズエラなどでもっと

もその具体化が進んでいる製鉄法である。現在発展途

上国ではその鉄鋼需要も比較的低く，且初期投資額も

低いという理由から，この直接還元法を選択する情勢

にあ1），その生産量は1985年には5000万t／玉台にも達i

すると云われている。D

　この製鉄システムの形態は，直接還元法一電気炉製

鋼法が主体となり，2）その規模と経済性の関係からミニ

ミル指向が一般的と考えられている。然しながら現在

の直接還元法では一基最大2000t／臼で，その多くは1000

t／日程度の規模であることから，今後の発展を見るた

めにはその生産性の向上をはかることが急務であると

考えられる。また現在最も開発が進んでいると考えら

れるシャフト炉法をはじめ流動層法などの製品は，還

元温度の関係から製品の再酸化の問題があり，一般的

には不活二化処理のための冷却工程が必要で，そのエ

ネルギー損失はかなり大きなものとなっている。エネ

ルギー多消費産業である製鉄業の省エネルギーは永久

の命題であることを考慮すると，冷却工程を省略した

溶解工程との一貫化もまた今後の発展の大きな要素と

して考えられよう。さらに還元鉄の溶解工程には現在

既存のスクラップ溶解用電気炉が流用されているが，

直接還元法では工程中での不純物の精錬がほとんど期

待できないことや，電気炉溶解工程では生産姓向上，

電力原単位低滅のため精錬期を省略する方向にあるの

で，原料鉄鉱石の品質に厳しい制約が課せられている。

しかしながら直接還元法を基点とする製鉄システムが，

原料を商品位鉱石のみ対象にしていては将来の発展は

望めず，この観点からも精錬を含めた専用溶解炉もし

くは溶解プロセスの開発が望まれている。2）

　本研究は，以上の様な背景のもとで直接還元法を基

点とする製鉄ルートの総合的な生産性の向上と省エネ

ルギー化をはかり，将来のグローバルな技術転移に備

えての新技術の開発を厨的におこなわれているもので

ある。

　研究は従来主として製造者側にたって研究されてき

た還元鉄の物性と溶解性について，使用者催すなわち

電気炉溶解の立場から系統的に基礎研究をおこない，

最も効率のよい溶解条件を把握するとともに，これら

の結果に基づくプロセス構成について，ベンチスケー

ル，スケールアッププラントの段階を追って操叢莫験

によりこれを確立する方向で進められている。

2．溶解還元法の基礎的研究

2．1，還元鉄ペレットの溶鉄中への溶解速度

　本研究では還元ペレットを使用する側から，ペレッ

トを製造する側に情報を提供することを目的とし，溶

鉄上に添加された還元鉄ペレットの溶解速度におよぼ

す溶鉄温度，溶鉄の炭素量，ペレットに含有する造澤

剤成分の影響等について検討を行った。

2．1，1．実験方法

　図1にタンマン炉を用いた実験装置の概略翻を示す。

黒鉛円筒を発熱体とするタンマン炉で，炭素飽和溶鉄

を用いるときは黒鉛るつぼを，0．2～4％Cの炭素量の

溶鉄を用いるときはアルミナるつぼを使贋した。るつ

ぼの寸法は内径55mm，高さ190mmである。還元鉄ペレ

ットは還元鉄粉をダイスとポンチを用いて60t油圧プ

レスで圧縮成形して製造した。ペレットの重さは70g，

断面積が7cm2の円筒形であった。用いた還元鉄粉は

高純度で微細なヘガネス鉄粉と，低純度で粗大な流動

還元鉄粉とである。添加剤には酸化第二鉄（特級試薬），

アルミナ（一級試薬），生石灰粉（95，2％CaO），シリカ

粉（99．8％Sio2），カーボン粉（固定炭素98％以上），石

灰粉（固定炭素50％，揮発分40％）を用いた。

心甑玉
二色高温計

還元鉄ペレット
発熱体

（黒鉛チューブ）
溶鉄

電極
るつぼ

断熱材
（黒鉛またはアルミナ）

講繋留糖憎＝・．・L∵

二半≡ 讐葦≡：三

禽蟹き
ｮ1ξ：濫1鐵1㍉・iε毒㌧’

図1　実験装毅の概略図

　溶解速度を測定する実験は以下の手順で行った。圧

縮成形後の還元鉄ペレットの重さを直視天秤で，高さ

をマイクロメーターで測定し，密度を求めた。るつぼ

に1．5kgの鉄を溶解し，所定の温度で30分間保持する。

2
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温度の測定は消耗型熱電対を用いたが，剛1寺に二色高

温計でモニターした。溶解の温度上昇速度を2分間で

5℃に設定して電源タップを調整し，実験温度を確認

してから内径5mmの石英管で溶鉄の分析試料を採取

した。この後還元鉄ペレットを静かに溶鉄上に添加し，

ペレットの溶鉄甲への溶解速度を測定した。ペレット

の溶解に要する時間を，ペレットが溶鉄上に添加され

てから溶解して完全に消え去るまでを肉眼で観察し，

ストップウオッチで測定した。再現性を確かめるため，

各条件について最少2回の実験を行った。

　予備実験の結果，．還元鉄粉から製造した還元鉄ペレ

ットは成形圧力が4£／c海2の場合に再現性が最も良好

だったので，本実験では特に示す場合を除き，上記成

形圧力を用いた。溶解速度におよぼすペレットの密度

の影響およびペレットを溶解するに必要な熱量の影響

はつ・さい。

2．1．2．実験結果および考察

　図2はヘガネス鉄粉からのペレットの炭素飽和溶鉄

中への溶解速度におよぼす溶鉄の温度の影響を示す。

溶解速度と溶鉄温度は1，400～1，600℃の範囲でほぼ直

線関係にあり，1，400℃以下では急激に減少し，1，600

℃以上ではほとんど一定になる。過熱温度が約100℃

の製鋼用の溶鉄を得ることを考えると，炭素含有量1．5

～2％Cの場合，約1，520℃となること，さらに文献3｝

からも約1，520℃が実際操業で用いられていることか

ら以下の実験では溶鉄温度を1，520℃とした。

冨

豊

ま
盤100

慧

誌

匙

50

O0

T0

Q0

●

1320 1400 1500

溶血の温度（℃）

1600

図2　ヘガネス鉄粉からのペレットの炭素飽和溶邸中への溶解

　　速度におよぼす溶鉄の温度の影響

　図3はヘガネス鉄粉からのペレットの1，520℃溶

鉄中への溶解速度におよぼす溶鉄の炭素量の影響を示

す。溶解速度は炭素量が約1．5％以下になると急激に

減少し，3～5％Cの範囲ではほぼ一定である。
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一 02％　10分以上

　　　●●＿

●　　　　o
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　　　　　溶鉄の炭素濃度（％）

図3　ヘガネス鉄粉からのペレットの1，520℃溶鉄rl．1への溶解・

　　速度におよぼす医博の炭素量の影響

　図4はヘガネス鉄粉からのペレットの1，520℃炭素

飽和溶鉄中への溶解速度におよぼすペレット中のCaO，

SiO2，　A1203およびCaO－SiO2（CaO／SiO2漏1）量の
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図4　ヘガネス鉄粉からのペレットの1，520℃炭素飽和溶鉄中

　　への溶解速度におよぼすペレット中のCaO，　Sio2，　Ai2

　　03およびCaO－SiO2（CaO／SiO2篇1＞舞圭の影響。
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影響を示す。Sio2およびA1203は少量の添加でも溶

解速度を著しく減少させる。特に，5％A1203のペレ

ットは溶鉄上に10分以上浮上した後でも円筒形のまま

であった。CaOを添加したペレットの溶解速度は1～

2％CaOの場合は無添加の場合よ｝）大きいが，　5％

CaOの場合はきわめて小さい。低融点のスラグを形成

する組成のCaO－Sio2を添加したペレットの溶解速度

は少量の場合増大するが，5％以上になると減少する。

　1，520℃の炭素飽和溶鉄砲に5分以上溶解せずに浮

上していた還元鉄ペレットの溶解界面に形成されたス

ラグ層のミクロ組織を調査した結果，溶解界面にスラ

グ層が形成すると，ペレット中の鉄と甲鉄との接触が

阻害されることになり，溶解速度が著しく減少するも

のと考えられる。5％A1203－SiQ2（A1203／SiO2＝1）

を含有する還元鉄ペレットの溶解界面に形成されたス

ラグ層をEPMAで面分析した結果，スラグ期中に多

量の鉄が存在していた。このスラグ層はペレット中に

含有された造津剤成分が溶解の進行によって濃縮凝集

され，鉄を…一部含有したまま緻密な難溶性のスラグに

なった結果形成されたものと考えられる。このような

緻密で難溶性のスラグ層が溶解界面に形成されると，

ペレット中の鉄が溶鉄と接触できなくなり，溶解速度

が著しく減少すると言える。

2．　1．　3． 結言禽

　還元鉄粉を圧縮成形したペレットを溶梁上に添加し

て，ペレットの溶解速度におよぼす諸因子の影響を調

べ，以下の結果を得た。

　（1＞還元鉄ペレットの溶鉄上における溶解速度と炭

素飽和溶鉄の温度とは1，400～1，600℃の範囲でほぼ比

例関係にあり，1，400℃以下では溶解速度が急激に減少

し，1，600℃以上では溶解速度はほとんど増大しない。

　（2）還元鉄ペレットの溶鉄上における溶解速度は溶

解温度が1，520日目とき，溶鉄の炭素量がL5％以下に

なると急激に減少するが，3～5％Cの範囲ではほと

んど変らない。

　（3）還元鉄ペレットに含有される野津剤成分は少な

いほど，また低融点のスラグを形成する組成ほどペレ

ットの溶解速度が大きい。

　傾　還元鉄ペレットが溶駆上で溶解する際に溶解面

に難溶性スラグが形成されると溶解速度は著しく減少

する。

2．2．低還元率還元鉄ペレットの溶鉄中への溶解速度

　本研究では溶解と団七に起こる還元反応が重要とな

る低還元率還元鉄ペレットの溶鉄中への溶解速度を還

元反応の結果発生するCOガス量を測定することによ

って求め，溶解速度におよぼす諸因子の影響について

検討した。

2．2．1．実験方法

　図5に3kg雰囲気タンマン炉を用いた実験装置の概

要を示す。発生するCOガス量は積算型の湿式実験用

ガスメーターを剥いて測定した。このメーターの測定

範囲が5～3，100〃hであったので，COガス発生の終

了点を検出するため常時約60〃hのN2ガスを流した。

　　　1
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8マノメーター　13Pt－PtRh熱貫£対’

9温度計　　　　14温度制御装概
10ガス流量計

図5　実験装置の概略図

　炉の加熱温度はPR－6／30熱電対とSCHにより±

5℃に制御され，溶鉄の温度はPt－PtRh熱電対で確

認した。

　溶解材はあらかじめ高周波溶解炉中の黒鉛るつぼで

電解鉄と炭素から溶製したFe－C合金と電解鉄を用い

た。炭素飽和溶鉄を用いる実験では黒鉛るつぼを，こ

れ以外の炭素量の溶鉄を用いる場合はアルミナるつぼ

を使用した。るつぼの寸法は内径55：nm，高さ190mmで，

溶鉄の量はるつぼのほぼ半分となる約し5kgとした。

溶鉄の炭素量は石英管で採取した試料を分析して得た。

　還元鉄ペレットはヘガネス鉄粉と特級Fe203試薬お

よび添加剤粉末を混合し，断面積7cm2のダイスとポ

ンチを用い，4t／cm2の圧力で円筒形に圧縮成形した。

ペレットの重さは70gとした。添加剤粉末としてはCaO，

CaCO3，SiO2，A1203，　Cおよびあらかじめ溶解後粉

砕したスラグを用いた。Fe203の含有量はおもに10，

20，40％，添加剤量としてはおもに2，5，10％とし

た。ヘガネス鉄粉，Fe203，　CaO，　SiO2，A1203，　Cは

前節の実験に轟いたものと岡じであ1），CaCO3は一級

試薬，スラグは組成が43％CaO，48％SiO2，9％A12

03で粒径は0．5mm以下であった。圧縮成形後のペレ

ットの重さを直視天秤で，高さをマイクロメーターで

4



還元鉱の連続溶解還元技術に関する研究

測定して密度を求めた。

　実験手順は以下の通りである。N2雰囲気中で溶角z6さ

れた溶鉄の表面の黒鉛をN2ガスを流しながらかき取

り，さらに少蚤のFe203を添加して溶解の表面をll！f浄

にする。溶鉄を擁絆した後，分析試料を採取し，のぞ

き窓を密閉する。密閉5分後より2分間N2ガス流量

を30秒ごとに記録し，あらかじめ炉の上部に装入され

ていたペレットを溶鉄骨に落下させる。ペレットが溶

鉄上に落下した時を起点として5秒ごとにガスメータ

ーの目盛を記録する。この記録は肉朕でペレットの溶

解が終了したことを確認後2分聞続ける。実験の再現

性を確認するため，各条件について最：少2囲実施した。

　COガヌ、発生量は測定された流量からN2ガス流墨

を減じ，圧力と温度の補工Eをして求めた。このCOガ

ス発生景を横軸とするグラフから溶解終了点を決定し

た。

2．2．2．実験結果および考察

　図6は1，520℃の炭素飽和溶鉄上に添加された還元

鉄ペレットの溶解速度におよぼすFe203塗の影響を示

す。溶解速度は2％Fe203近傍で著しく大きくなり，

15～60％Fe203ではFe203量が増加するにしたがって

滅少している。7G％Fe203以上では溶解速度は著しく

減少する傾向にある。

　図7は還元鉄ペレットの炭素糞包棉溶鉄中への澤さ解速

度におよぼす溶鉄の温1変とペレット中のFe20轟鍵）影

響を示す。溶解速度は高温ほど，Fe203縫が低いほど

高いことが示されている。　しかし，1，570℃と1，620℃

では溶解速度に火きい差はない。
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図6　1，520℃の炭索飽和溶凍上に添力liされた好此鉄ペレット

　　の溶解温度およぼすFe203量の影響

1700

図7　二目鉄ペレットの炭素飽丁田相中への汗多解速度におよ1ぎ

　　す凹凹の温度とペレット中のFe203㍉ヒの影響

　図8は還元鉄ペレットの1，520℃溶脳中への溶解速

度におよぼす溶鉄の炭素量とペレット；llのFe203．｝li：の

影響を示す。0％Fe203のペレットの溶解速度は溶鉄

中の炭素量が高いほど大きいのに対して，10，20，嘆0

％Fe203のペレッi・の溶解速度はそれぞれ3．3，3．0，

2．5％C近傍で最大簸を示す。溶鉄中の炭素量が1％以

下になると溶解速度は著しくlli…覧少している。また，黒

鉛るつぼを用いた飽積炭1索（5．2％）の場合，10，20，

40％Fe203のペレッ｝・の溶解に要する；｛芋問はそれぞれ

70，105，140秒であり，アルミナるつぼを用いた場合

の高炭素量での溶解に要する時間より短いことがわか

る。

　低還元率還元鉄ペレットの溶鉄中へ溶4彗皐する過程は

ペレット中の残存酸化鉄の還元反応が重要な役綱を果

すものと考えられるが，本実験では40％Fe203のペレ

ットでもほとんどi古1体のまま溶鉄中へ溶解することが

観察されたので，反応界面々積を考慮しないみかけの

活性化エネルギーを求めた。0，10，20，40％Fe2⇔3

のペレットのみかけの活性化エネルギーはほは伺じ331｛c乙d

／molが得られたが，酸化鉄を含有しないペレットの溶

5
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図8　還元鉄ペレットのL520℃溶鉄中への溶解速度におよぼ

　　す溶鉄の炭素量とペレット中のFe203量の影響

解過程は熱移動によって律速されることが確認された。

2．2．3．結論

　溶解速度におよぼすペレットの組成および溶鉄の温

度と炭素量などの影響について検討し，以下の結果を

得た。

　（11炭素飽和溶鉄中への溶解速度は15～60％Fe203

の範囲でFe203量の一〇。5乗に比例し，2～10％Fe203

ではこれより増大し，70％Fe203以上ではこれより減

少する。

　〔2）溶引上に溶融スラグがない場合，10，20，40％

Fe203を含有するペレットのL520℃溶鉄中への溶解

速度はそれぞれ3．3、3．0，2．5％C近傍で最大値を示し

た。

2．3．還元鉄ペレットの二目中への溶解速度におよ

　　　　ぼすペレット中酸化鉄の種類の影響

　還元鉄，半還元鉱を原料とする連続製鉄プロセスの

開発研究において，これらのペレットの溶鉄中への溶

解挙動がきわめて重要であることを明らかにした。4ト7）

これらの研究においては鉄粉，酸化鉄粉および各添加

剤からペレットを円形筒に圧縮成形して実験に用いた

が，実際の工業的に製造されたペレットでは含有され

る酸化鉄の種類が還元率によって相違すること，圧縮

成形したペレットが70あるいは50gであるのに比べ約

15gと小さいことなどが溶解速度に影響すると考えら

れた。

2．　3．　雪．実験方法

　工業的に製造された還元鉄ペレット中の酸化鉄の種

類を粉末試料のX線口重によって同定した。ペレット

の製造に用いたヘガネス鉄粉，Fe203粉（特級試薬），

Fe304粉（一級相当試薬）およびFeO粉（一級相当試

薬のFe203を還元したもので，93．8％FeO）を標準試

薬として使用し，ASTMカードの補助とした。シャ

フト炉による脈石成分含有量の少ない96％金属化率の

ペレット，脈石成分の多い55％金属化率のペレットお

よびロータリーキルンによる脈石成分の多い84％金属

化率のペレットの大，中，小の粒度のものについてX

線回折を行った。

　還元鉄ペレットの溶解に要する時間の測定は前節と

同じ3kg雰囲気タンマン炉を主とする装置を用いて行

った。還元鉄ペレットは鉄粉と酸化鉄粉4t／cm2で円

筒形に圧縮成形して製造し，酸化鉄含有量はペレット

中の酸素含有量がおもに3．0，6．0，12。Gwt％とした。

2．3，2．実験結果および考察

　表1は工業的に製造された還元鉄ペレットのX線回

折の結果を示す。鉄および各酸化鉄の強度の順番はA

STMカードおよび試薬の圓折線強度から決定した。

還元鉄ペレットの密度におよぼす酸化鉄の種類と量の

影響を同一酸素含有量で比較すると，酸素量が5wt％

以上ではFeO，　Fe203，　Fe304の順に高い密度を示す

ことが明らかになった。

　図9は還元鉄ペレットの1，520℃炭素飽和溶鉄中へ

の溶解に要する時間におよぼすペレット中の酸化鉄の

種類と量の影響を示す。溶解に要する時間は0。5～1．5

％の酸素量で最短となり，5％以上では酸素量の増加

と共に増加している。溶解に要する時間におよぼす酸

化鉄の種類の影響は小さいが，5％以上の酸素量では

Fe304，Fe203，FeOの順に溶解に要する時間は短い

ことが示されている。

　図10は（a）FeOおよび（b）Fe304を含有する還

元鉄ペレットの炭素飽和溶鉄中への溶解に要する時間

におよぼす溶鉄温度の影響を示す。FeO量が多く，温

度が低いときに溶解に要する時間は著しく長い。13．5

％FeOのペレットの溶解に要する時間は1，520～1，620

℃の範囲でほとんど同じであることが，ペレットの製

造からの再実験によって確認された。また，21．8％Fe3

04のペレットの溶解に要する時聞が1，320と1，370℃で

43．5％Fe304のものよ｝）長いことも再実験によって確

6
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衰1　工業的に製造された還元鉄ペレットのX線瞬折強度
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図iO　（a）FeOおよび（b）Fe304を含有’する還元鉄ペレット

　　　の炭素飽和溶鉄甲への溶解に要する隣問におよぼす溶鉄

　　　温度の影響

かめた。

　図11は（a）FeOおよび（b）Fe304を含有する還

元鉄ペレットの1，520℃溶鉄中への溶解に要する時間

におよぼす溶鉄の炭素量の影響を示す。ペレットの重

箪は50gであった。　Fe203を含有するペレットの場合

と同様に，FeOあるいはFe304を含有するペレットの

7　一
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（a）FeOおよび（b＞Fe30“を含有する還元鉄ペレットのL520

℃引鉄中への溶解に要する時間におよぼす溶鉄の炭素量の影響。

溶解に要する時間は2．5～3，5％Cにおいて最短とな｝），

1．5％C以下では著しく長いことが示された。

　Fe203を禽有するペレットの溶解速度の温度依存性

は酸化鉄を含有しないペレットのものと同一で，みか

けの活性化エネルギーは33kcal／molを得た。8）13．5％

FeOペレットの高温側と54％FeOペレットの低温側

を除いて，FeOを含有するペレットの溶解速度の温度

依存性は酸化鉄を含有しないペレットのものとほぼ同

一一 ﾅ，みかけの活性化エネルギーも33kcal／molである

ことが示された。これに対して10．9％Fe304ペレット

の低温側での溶解速度の温度依存性は酸化鉄を含有し

ないペレットのものとほぼ同一一であるが，2L8％Fe3

04の高温側および43．5％Fe304ペレットの溶解速度

の温度依存性は酸化鉄を含有しないペレットのものよ

り低く，みかけの活性化エネルギーは21kcal／mo1であ

った。

2．　3．　3． 結言禽

　鉄粉と酸化鉄粉から還元鉄ペレットを円筒形に圧縮

成形し，ペレットの溶鉄中への溶解速度におよぼす酸

化鉄の種類とペレット重量の影響について謬毎べ，以下

の結果を得た。

　（1｝工業的に製造された還元鉄ペレット中の未還元

酸化鉄として，高還元率のものではFeO，低還元率の

ものではFeO，　Fe304，Fe203が確認された。

　（2）ペレット中の酸素量が同じとき，酸化鉄の種類

による溶解速度の相違は小さく，溶陣のあるときはほ

とんど相違は認められない。

5

　（3）FeOまたはFe304を含有する還元鉄ペレットの

溶一中への溶解速度はFe203を含有するものと同じく

溶鉄【＝トの炭素量が2，5～3．5％において最大となった。

　（4＞最大溶解度を示す炭素量以下において，FeOを

含有するペレットの溶解速度は，Fe203を含有するも

のと嗣じく二丁の炭素量の約2．4乗に比例し，Fe304

を含有するペレットでは約し9乗に比例した。

　（5）FeOを含有するペレットの溶鉄中への溶解のみ

かけの活性化エネルギーは一部を除いてFe203を含有

するペレットと同じ33kcal／molであった。　Fe304を含

有するペレッ1・の10。9％の低温．｛貝1」では33kcal／mol，

2L8％の高温側および43、5％では21kcal／mo1の値が得

られた。

2．4，還元鉄ペレットの溶鉄欄への溶解速度におよ

　　　　ぼす溶澤の影響

　溶鉄平に溶津がない場合の還元鉄ペレットの溶解速

度におよぼす諸因子の影響については既に示したが，

他方，実際に還元鉄ペレットを溶解するときには，ペ

レット中の脈石成分が赤磐になること，電弧炉ではア

ークの安定のために右回を必要とすることなどから溶

二上には溶津のある場合を考慮しなければならない。

したがって，溶駆上に溶倖があるときの還元鉄ペレッ

トの溶解挙動が重要と考えられるので，溶解速度にお

よぼす溶津の影響について検討した。

2。4．1．実験方法

　実験に使用した装置は3kg雰囲気タンマン炉で，ア

ルミナるつぼを用いると学閥がるつぼに浸透し，組成

8
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が大きく変化するため黒鉛るつぼのみを用いた。るつ

ぼの寸法は内径55mm，高さ190mmであった。溶解材

はあらかじめ高周波炉内の黒鉛るつぼで電解鉄と炭素

から溶製した鉄一炭素合金を用い，飽和炭素溶鉄につ

いてのみ実験を行った。

　還元鉄ペレットはヘガネス鉄粉，Fe203粉および添

加剤粉を混合し，圧力4t／cm2で円筒形に圧縮成形し

た。添加即戦としてはCaO（95．2％CaO），　CaCO3（…一

級試薬），SiO2（99．8％SiO2），　A1203（一級試薬），　C

（98％C以上）および下記の塩基度1のスラグを屠いた。

添加鐙はおもに2，5，10％とし，ペレットの重さは

予備実験で70gとした場合，溶葎のスプラッシングが

激しく，溶陣がるつぼの外に飛散したため50gにした。

同様に40％Fe203の場合にも溶津のスプラッシングが

激しく，正確なデータが得難いと考えられたので，Fe2

03の含有量はおもに5，｝0，20％とした。ペレットの

密度は圧縮成形後，重さを直視天秤で，高さをマイク

ロメーターで求めた。0，5，王0，20％Fe203のペレッ

トの密度はそれぞれ6，5，6．3，6．1，5。5g／cm3であった。

　実験に用いたスラグはあらかじめ高周波炉内の黒鉛

るつぼで溶製し，0．5mn1以下に粉砕した。塩基度を0．5，

1，2とするスラグの分析値はそれぞれ33．0％CaO－

57．6％SiO2－9．4％A1203，43．5％CaO－44．1％SiO2

－12．4％A1203，56．2％CaO－31．8％SiO2－12．0％A12

03であった。塩基度が2のスラグは溶製後の大気冷却

中に痴然崩壊した。溶陣量が10Ggのとき，溶1宰の密度9）

を約2．5g／cm3とすると，るつぼの内径が55mmである

から溶津の厚さは約17m狙である。

　実験乎順は以下のようである。N2雰囲気中で溶解さ

れた溶融表爾の黒鉛をかきとり，さらに少量のFe203

を添加して蘇鉄表諏を清浄にする。溶鉄を撹拝した後，

石英管で分析試料を採取する。所定の重董のスラグを

溶鉄上に添加し，のぞき窓を密閉してから10分間保持

しスラグを溶解する。ただし，CaF2（一級試薬），MgO

（一級試薬）の影響を検討するときはあらかじめ所定の

量を秤量：し，よく混合してから溶鉄上に添加後15分保

持する。その後N2ガス流量を30秒ごとに2分間記録し，

あらかじめ炉の上部に装入されていたペレットを溶面

上に落下させる。ペレットが溶忌屋に落下したときを

起点として5秒ごとにガスメーターの廻盛を記録する。

目盛の記録は肉眼で溶1宰の表面がペレットの添加前と

同様に静かになった後，2分間続ける。各条件につい

て2國以上の実験を行って再現性を確認した。

2．4．2．実験結果および考察

　図12は塩基度1で，100gの溶1宰が1，520℃の炭素飽
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図12　COガ’ス発生量におよぼすペレッ！・中の合成スラグ量の

　　小／．～ぱ。

和翼翼上に添加された還元鉄ペレットのCOガス発生

量におよぼす影響を示す。還元鉄ペレットは20％Fe2

03，2，5，10，20％スラグを含有するものである。

スラグを含有しない20％Fe203のペレットのCOガス

発生量は2％スラグのものとほぼ岡じであった。溶鉄

上に試薬がある場合のCOガス発生量は反応の終段で

ほぼ一定の低い盤を示した。ペレット中のスラグ量が

増加するとCOガス発生量は減少した。ペレ7ト中の

Fe203がすべて還元されると理論的に4．21MのCOガ

スが発生するから，ペレット中のスラグ最が増加する

と還元されたFe203量が減少したことがわかる。これ

らのことからペレット中の酸化鉄が溶1心中へも溶解す

ることが予想されたので，ペレット添加後約5分のと

きに簡るつぼで溶倖を採取して分析した。この溶擁

の塩基度は0．5あるいは1，量は100g，実験温度は

1，520℃であった。10％および20％Fe203のペレット

を溶解後，塩基度1の溶倖ではそれぞれ1．27％FeO－

0，45％Fe203および1。68％FeO－0．66％Fe203であり，

塩基度0．5の彫工ではそれぞれ0．98％FeO－0．08％Fe2

03および2．84％FeO－0．63％Fe203であった。

　文献10～1ηによると溶津中の酸化鉄が溶鉄中炭素に

よって還元される速度は酸化鉄濃度が低い場合は著し

く遅く，30分以上もかかることが報告されている。反

応の終段での還元は溶1野中の酸化鉄の還元であると考

えられるため，本実験ではこれを除外した。この方法

による誤差は5％以内であった。また，排津後のスラ

グを粉砕し，未溶解のペレットがないことを確認した。

9
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ペレットのスラグおよびSio2の含有量が多いときは

溶鉄中へ溶解する酸化鉄量も多く，溶解に要する時間

には溶倖中へ溶解した酸化鉄の還元に要する時間も含

めるべきかも知れない。しかしながら，これ以外のペ

レットの場合には，溶炉中へ溶解する酸化鉄量はわず

かであり，溶倖中へ溶解した酸化鉄の溶解中炭素によ

る還元に要する時間が，ペレット中の酸化鉄が固体状

態で溶鉄中炭素によって還元されるのに要する時聞に

比べて著しく長いので，これらを明確に区騎して論ず

るべきであると考えられる。本研究では溶津中の酸化

鉄の還元反応を無視したペレットの溶解に要する時間

が重要であると考えられたので，以下の溶解に要する

時間はすべて溶倖中へ溶解した酸化鉄の還元に要する

時闘を無視したものであり，溶解速度（g／sec＞として

はペレット重量を溶解に要する時間で除した値を用い

た。

　図13は還元鉄ペレットの溶解に要する時間におよぼ

す溶倖の塩基度の影響を示す。溶倖量は100g，実験温

度はL520℃であった。塩基度1．5の溶炉は塩棊度1の

スラグとCaO粉から作製した。溶解に要する時間は塩

基度1び）近傍で最短となることが示された。塩基度2

の溶1宰では前記のように1，620℃の実験温度でも非常

に粘く，落下したペレットが沈み込まず，溶解に要す

る時間か．著しく長いことが観察された。

　溶倖が高Fe203量のペレットの溶解速度を減少させ

ることは，ペレットの比：重の減少，溶倖との濡れ性の

変化，COガスの逃散速度の減少などが原因として考

えられる。これらのなかでペレットの密度が溶解に要

する時間におよぼす影響を成形圧力を変えて密度の異

なるペレットを作製して確認した結果を図褥に示す。

高Fe203量のペレットでは成形圧力を変化させてもペ

レットの密度の変化は小さいので大巾な実験条件の変

更はできなかった。しかし，図14は溶沸がないとき9）

と同様に，ペレットの密度は溶倖があるときでも溶解

速度におよぼす影響は小さいことを承した。したがっ

て，ペレットの溶1宰との濡れ性の変化によるペレット

と溶鉄との接触面積の減少，溶倖の付藩および溶倖が

多量に発生するCOガスの逃散速度を減少させること

が原因と考えられる。
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図13還元鉄ペレットの溶解に要する時闘におよぼす溶倖の塩

　　基度の影響。

　還元鉄ペレットの溶解に要する時間におよぼすペレ

ット中のCaO，　CaCO3，C，　Flux（CaOとSiO2の1：

1複合添加〉量の影響については溶澤があるときにわ

ずか長くなることが示された。

　還元鉄ペレットの溶解に要する時間におよぼすペレ

ット中のPrefused　Slag（塩基度1），　SiO2，A1203

量の影響については溶解に要する時間は溶澤によって

短縮されることが示された。これは前に述べたように，

溶解の進行によって溶解界面に濃化蓄積されて形成さ

れる難溶性のスラグが低粘性の溶倖によって溶解除去

されるためと考えられる。しかし，ペレットにこれら

の添加物が多：量になると溶倖中へ溶解する酸化鉄量が

増加することが認められる。COガス発生量は添加剤

の増加と共に減少している。ペレット中のFe203がす

べて還元されると理論的には4．21MのCOガスが発生

一10一
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するが，添加剤がないときはほぼこの値に近いことが

実験的に確認されている。したがって，溶緯のある場

合が溶解速度の見地から有利であるとは速断できな

い。このためには溶解中の酸化鉄の還元反応速度も測

定し検討する必要がある。

2．　4．　3．結言禽

　還元鉄ペレットの溶鉄中への溶解に要する時間にお

よぼす溶四隅の酒肥の影響について検討し，以下の結

果を得た。

　（1｝ペレッi・中のFe203は溶倖中へわずか溶解する

ことが確認された。男憎巾に溶解した酸化鉄の溶鉄中

炭素による還元反応を無視したペレットの溶鉄中への

溶解に要する時悶を求めた。

　（2）溶解に要する艶聞は溶澤の塩基度が1近傍で最：

小値を示した。溶解に要する時円におよぼす溶1宰の影

響は溶倖の粘性と密度から説明され，低粘性，低密度

の溶澤が望ましい。

　（3｝塩些度1の溶1宰はペレット中のFe203呈が20％

以下では溶解に要する砲門にほとんど影響をおよぼさ

ないが，Fe203：呈が30％以上になると溶倖がないとき

に比べて溶解に要する時両を増加させた。

　｛4）CaO，　CaCO3，　C，　Flux（CaOとSiO2の1：1

複杏添加）を含有する還元鉄ペレットの溶解速度にお

よぼす塩基度1の溶津の影響一は／1・さい。Prefused　Sl・

ag（塩：基度1），　Sio2，　A｝203を含有するペレットの溶

解速度は塩基度1の溶倖があるときに増大するが，溶

津中へ溶解する酸化鉄量が多くなった。

3．プロトタイプ装置によるプ日セス開発研究

3．1．連続溶解還元法の構成

　本法は直接還元法一電気炉製鋼法の製鉄システムに

おいて，連続溶解還元法の開発をジ巻盤としてその生産

性向上と省エネルギー化をはかるものであり，開発に

あたって下記の項目が検討された。

3。1，1．連続法の採用

　工程の連続化は生産性のll】1⊥，コストの低減，工程

の制御性の向」1二など多くの利点を有し，製鉄プロセス

にも盛んに導入されてきているが，本法の構成にあた

っては更に下記の項巨を溶解還元炉において実現する

必要性から達続法が採用されている。

　i＞スラグ層厚さの定常化

　ii）還元鉄または還元鉱の熱間装入の効率化

　浦）排ガス潜熱の定常的利用

　BI∫述の基礎研究において明らかなごとく還元鉄ペレ

ットはスラグ中に滞留する時門が長くなると，表面に

緻密な難溶性スラグを形成し溶解性が極端に低ドする。

回分法においては操業llスラグ層厚さは還元鉄の持込

むスラグ成分と，塩基姓を保つため投入される石灰に

よって増加する一．一方であり，これが操業後期還元鉄の

溶解性を低下せしめ冠力原単位，鉄歩留などに悪影響

をもたらしている。本法ではこれらの欠点を除くため

連続法の採用によって連続排繹を可能にし操業中連装

される還元鉄ペレットがスラグ層を貫通して溶湯に達

するように常に一定のスラグ層厚さを保持している。

また連続法の採用によって還九十ペレットの熱問装入

が排ガスの潜熱を効率的に利用することにより定常化

され，更に後述の溶湯炭素量の規定とあいまって熱聞

装入された還元鉄ペレットの轡酸化が防止さオrし良好な

鉄歩留りがそ、fられる。

3。1．2．炉床移動式溶解還元炉の開発

　溶解還元炉の開発は本研究の最も重要な課題の・．・つ

である。従来法によればスクラップ溶解用亀弧炉を｝芳己

屠して還元鉄ペレットを連続装入法により溶解してい

るが，常にオープンバスの状態で操業するためその熱

効率は低い。更に還元鉄ペレットの炉内への般入場所

が一定であり，その熱伝導性の低さとも関連して溶解

牲が低下し，炉内の温度，成分の不均一を招きやすい。

このため還元鉄ペレット溶解専用炉の必要性が指摘さ

れているが，2》本法においては連続プロセスに遷合した

炉床移動式溶解還元幻」18｝を1即発してこれに当てている。

　炉床移動によって下記の効果が得られる。

　i）還元鉄ペレットの溶湯表面への均・・な装入

　ii）アークスポットから溶湯への熱伝達の均一化

　hi＞溶湯中におけるボイリング効果の平均化による

　　　熱効率の向．ヒ

　iv）アークスポットの移動によって炉壁のホットス

　　　ポットが型置し，耐火物原単位が減少する。

3．1．3．溶湯炭素璽の選定

　従来法においては補炭素溶湯を一・部十分溶製し，こ

れに還元鉄ペレットを連紅表際し今体としては半取分

法によってII標の炭素雲1二の溶湯を得ている。従って操

業械容湯炭素量は商灰索から抵炭索まで変化する。還

元鉄ペレットの溶解性は溶湯の炭素莚に強く依存し，

特に末還元鉄酸化物を含む群肝は溶解速度の取大を示

す炭素範囲が存在することは｝lil述の基礎研究の結果か

ら明らかである。従って本法においては約2．5％Cを

中心に溶湯炭素量を設定し溶解効率・の向上をはかって

いる。

　上記溶湯炭素圭の設定によって下記の効未が得られ

る。

一11
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　の還元鉄ペレットの溶解性のlrlL［：こにより，生産性，

　　　熱効率が向上する。

　iDカーボンボイルに必要な炭素源をペレット中に

　　　内装する必要がなく還元鉄製造上の嗣約を緩和

　　　する。

　hi）還元鉄ペレットの熱闘装入に際して再酸化防止

　　　に有効である。

　iv）設定された炭素含有量によって後続する連統製

　　　鋼工程の熱源が保証され，製鋼工程の附加によ

　　　り原鉱石の不純物に対する制約が緩和される。

3．1．4．装入還元鉄ペレットの残留酸素量

　還元鉄ペレット中に残留する未還元鉄酸化物は，一・

般にはその溶融還元に要する潜熱によってその量が増

加すると溶解の際の電力原単位が増加するとされてい

るが，19》翌日ラ亡率の範レ1｛で残留二一によるボイリング

効果による溶解速度の一ヒ昇もしくは電力原単位の低下

を指摘した報告も見られる。3・20）

　本法においては2．5％前後の高炭素溶湯の採用によ

って，基礎研究の結果から明らかなごとく還元鉄ペレ

ット中に20％程度の酸化鉄を含有せしめても純鉄ペレ

ットに比してその溶解性が低下しないことから，還元

鉄ペレット中に高い残留酸素量をもたせることが特長

であり，下記の利点が得られている。

　i）炉床移動，高炭素溶湯，還元鉄中の高残留酸素

　　　量によって，炉内に均一．一にしかも従来法より強

　　　力なボイリング効果を突沸現象なしに誘起せし

　　　め炉の熱効率の向一Lをはかる。

　ii）装入される還元鉄ペレットの還ブ己率が低くて済

　　　むため，予備還元工程の生紙性向上と省エネル

　　　ギー化がはかられる。

3．1．5．スラグ組成

　還元鉄ペレットに含有される脈石分は，通常3～8

％でありその組成はSio2が主体である。従来法では

スラグ塩基度を2程度に保つため必要な石灰を投入し，

スラグ生成量は200kg／t．　Steelにも達している。20｝

　本法においては基礎研究の結果から塩基度1附近に

還元鉄ペレッ1・の溶解速度最大のポイントがあり，連

続装入中塩基度1を維馴するだけの石灰の添加によっ

てスラグ量の大巾な減少をはかっている。理論的には

0．6kwh／kg　Slagと云われているが，2）実際には数倍の

電力を消費し還元鉄溶解の㎝一つの大きなエネルギー消

費源であるスラグ量の減少は電力原単位：の低1抗戎に大き

く寄与する。

3．1．6．プロセスの構成

　前記各項目を組込みプロセス構成をおこなうと図15

に示す工程となる。すなわちプロセスを予熱予備還元

（葭接還元一電気炉製鋼法）

　　　　　　　　塊鉱・粉鉱
　　　　　　ド　　コリ　ココヨ　ヨ　ア　ロ　コココ
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　に
　　　　　　l　　　　　　　　l
　　原　料　　一一⊥一う原料処jiに一謡一→　装　入　一一一一r　　　　　　　　　　　　　　　　　　　電　力
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　i
　／鉄鉱石｝　　　　1ヘレット〕　　　　　　　　　　　1
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　｝　　　　　　　「一成型／粉鉱〕一…r
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　I　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　】
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　毛　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　㍉
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　V　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　V

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　還　元　炉　一一一一一→　成品排出　　…一一ウ　現用電弧炉　　一一一一ゆ　製　Il轟　鋼

際〕〔雛i〕　叢％翫　／成品脚

（連続溶解還元法）

　　　　　　　　塊鉱・粉鉱
　　　　　　「　一一一¶一一一一一一可胃¶　　一一一．　、
　　　　　　「　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　「
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ト

　　　　　　　　　原　料　一一話一→原料処実1｛1一一⊥一ナ　装　入　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　酸素

　　　　　　　　kペレット〕

　　　　　　　　しロータリーキルン）

　　燃　料　　　　　　還｝亡カス発生　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　製贔鋼

〔鞠〔欝li〕

予熱二．！＝備還．ノ仙．i 溶解還．10炉

　　　　　　　　一V0～80％還元

X00℃

駕100％還元

Q，5％C鋼

P，550℃

発生還元ガス

図節　現行プロセスと連続溶解還元浸ξのブ．ロセスフローシート
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烹二程，溶解還元工程，．製鋼工程により構成し，金工程

を連続化して直撞還元と溶解還元の最適還元率の酉己分，

溶解還元炉の開発および溶解還元条件，工程内のエネ

ルギーバランスの最適化などをはかることによって，

直接還元一電気炉製鋼1去に比して生産性，手ネルギー

消費のすぐれたプロセスを開発せんとするものである。

3，2．実験装置および実験方法

3．2．1．予熱予備還元炉

　ノ1・耀溶解還二二に還元鉄または還元鉱を二二装入す

る際，小型実験装置として原料の加熱と予備的還元を

有効におこなわせるために，突出れんが付ロータリー

キルンを試作して用いた。2D図16はその炉体寸法を示

19
3000

2962
19

OD 漏瓢 16

璋579

齪舞1露

寡覚
管 菅 黙・‘r一

さ葺

魯 息

q o ］乞
一 o o◎○ oり 　　　の

e一o 冒「一■「辱，門囎¶「一一 一一噛 ■，魑曽静”一 「一一 一一一

9 糠 縦　断鰍
OD
1・臥し辻弧 ↓ 　　高ア�@　プラ

” ”

断熱板バ5194

cAルミナ
vラスチック

硬質シャモット系

黷�ｪ ・印測温位澱

15スタ

高アルミナ
プラスチック

す。炉体の傾斜角は0～5。，測転速度は0．0王～2．5r．p．m

である。加熱は都市ガスを向流．方式で用い最高加熱温

度は1，100℃，炉内滞留量は炉体傾斜角，囲転：数によ

って異なるがioO～圭60kgである。

　本炉の動特性を調べる目的でトレーサーを用い表2，

3に承す条件で実験をおこなった。炉内における還元

ダストペレットの平均滞留ill￥間は，炉体の傾斜角，囲

転数と良い相関を示し，図17に示す重相関式が得られ

た。更に通常の平滑ロータリーキルンの実験式22）

　　　　　　　　0．19L
　　　　　　　　　　　　　・…　…・…・………　…（1）　　　　　ts漏
　　　　　　　ND　tanθ、

　　毯し，亡、：炉内通過時措1（min＞

スタンプ財

A一A矢視図

硬質シヤモッ

B～B矢視図

　　　　　　　　　　　　　獣ナ
N．・1 @　　・・喫；鑑1ク
図16　小型う二熱予感∬塁元高の炉f本『す法

蔵2　使用した還元ダストペレットの粒度分布

粒　　径 ．璽 量 ％

20mm以」二

@20～15

@15～10

P0mm以下

N囲転数
L　炉長

D　 炉内径

θ鼎　1頃斜・角

（r．P．m）

（m）

（m）

（deg）

に炉内径＝0，455（断而季1！1を円に換算した場合の直径，

炉長一3と各実験の炉体の｛頃斜角，則転数を堀いて，

炬内通過時問を上之めると炉内通過時問Z，傾斜角X，

330
咀毒

無

螺25

20

Z罵一6．6X－11．3Y十55．8（r鑑0．99）

y：平均滞留時閾　（min＞

w：傾斜角（．）

x：國脚数（rpm）

秩F相関係数

　　　　　　20　　　　　　　　25　　　　　　　　30　　　　　　　　35

　　　　　　　　　‘㌃i幽　　舞：　　fl己〔　　（min＞

図17　ペレットの平均淵｝漸時慣｝と炉体｛頃斜角，回転数の撲lf系

表3　動特性実験粂件およひ噛結果

ロータリーキルン条件 キ’ルン内還元ペレットの粒径別平均滞留11／争聞（min＞ キルン内の混合状態
実験

D番号
傾斜角
i。〉

回転．数

ir．P。m）

全ペレ

bト

20mm
ﾈ」二
20～15 15～10

王Omm

ﾈ下

コークス

Tmm

キルン内還

ｳペレット
ﾘ　留　：i聾ヒ

@　（kg）

σ2 」 UI．．ノ2D

キルン内還

ｳペレット
ﾌ通過時1輝
@　（mm＞

221．51．5

1．25 27．54

Q0．五8

R2．07

Q2．44

25．18

P9．59

R1．34

Q1．54

28．18

P9．30

RL18

Q1．51

32．18

QL21

R2．50

Q4．06

32．18

Q3．54

R7．57

Q6．10

　一

Q5．15

R9．04

@一

139．50

P0五．50

P60．6

P13．65

0，118

O，059

O，073

O，048

8．43

P6．9

P3．5

Q0．5

7．90

P6．4

P3．1

Q0．1

28．47

Pア．56

R8．15

Q3．91

※q1式より算出 σ’：分散

」：1姦列完全混舎槽．数

u：流動線速度

L：管長

D；たて方向分散係．数
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回転数Yの間に

Z＝一15．4X－16，8Y十81……………（2）

の関係があり，平滑ロータリ…キルンの場合，炉内通

過時問にたいして炉体の傾斜角と圓転数はほぼ同程度：

の効果を有することがわかる。一方突出れんがを有す

る本炉では傾斜角の影響が著しく少いことが図17の結

果から明らかで，炉内の還元ダストペレットの混合状

態が著しく良好であることを示している。

3．2．2．小型溶解還元炉

　3．1．1，3．1．2に述べた機能を有する電弧炉の

設計をおこない，図18に示す仕様の炉が試作された。

図18小型溶解還元炉

　本炉は単相300KVA，溶湯滞留量：60～180kg（出湯口

高さにより変更），排倖［」高さ濡1容湯面一BO～60mm，

炉体反転速度0．1，0．3r．p．　m相当，炉体反転範囲漏出

湯孔中心に左右45。の仕様を有する電弧炉である。

3．2．3．実験方法

　予熱予備還元炉を用いる熱間装入実験においては，

後述する小型溶解還元炉のバッチ溶解終了時に還元鉄

ペレットの虚聞装入が開始できる様に，予熱予備還元

炉の操業条件の調整をおこなう。本実験においては，

面体の傾斜角2，3。，回転数1．25r．　p。　m還元鉄ペレッ

ト供給速度5kg／minの条件で，出口側温度90G，950，

1050℃を目標とし，炉内雰囲気は排気側でCO／（CO

÷CO2）＝45～50％とした。また還元鉄ベット内雰囲気

調整用としてコークスを0．2kg／m沁の流量で供給した。

　小型溶解還元炉の操業は，まず銑だらい粉を60～180

kgバッチ溶解し，駈定の組成の造津剤4～12kgを添加

して溶湯成分，温度を調整しておく。次に炉床移動を

おこないながら還元鉄ペレットおよびコークスを所定

の供給速度で天井に設置した供給孔より炉内へ連装す

る。この際供給される原料が溶湯上を移動するアーク

スポットに有効に接するよう供給孔位置の選定がおこ

なわれた。連装田島後連続出湯がおこなわれ，生成し

たスラグはスキンマーを介して連続排澤され出湯孔よ

り溶湯と共に炉外へ排出される。所定量の還元鉄ペレ

ットの連装が終了した時点で炉内滞留分の溶湯を炉体

傾動により排出造退して実験を終了する。バッチ溶解

終了時より連装期間中…定時間間隔で，消耗型熱電対

による測温，炉内のメタル，スラグサンプリングをお

こなった。消費電力は自記記録により後の解析に供し

た。

3．3．実験結果と考察

3．3．1。実験条件

　表4～7に本実験に用いた原料の成分を示す。ダス

トペレット実験のうちロータリーキルンを用いてホッ

トチャージを行った実験では，各繰業ごとにキルン内

での還元反応の進行程度が異ったため，表5にその各

々の成分を示した。ダストペレットはその製法のため

か，鉄鉱石を原料とする高還元率ペレットにくらべ成

分に変動が見られた。表6の鉄鉱石はハマスレー産で，

擬似還元ペレットの原料として高還元率ペレットと所

定の調合で電炉内に装入した。各原料はそれぞれ独立

した切出し装置により定量供給し，電気炉への装入孔

の直前で合流するようにした。このため、各原料を精

度よく定常的に供給することができ，また炉況に応じ

て個々の供給流量を調整することが可能であり，安定

した操業が行えた。

　高還元率ペレットの実験条件を表8に示す。第36～

42回の4操業では連続出場を行った。擬似ペレットの

実験条件を表9に示す。第32回実験から蛍石にかえて

ボーキサイトを使嗣し，CaO－Sio2－A1203系の低融

表4　使用ペレットの成分（％）

T．Fe M．蕊TF。，・、 C Sio2 A1203　CaO V205 MgO　　　P S Tio2

高温率ペレット

_ストペレット＊

93．54

V2．56

87．25

T7．35

4．28

R．77

4．22

P7．55

1．63

R．85

1．62

U．74

0．86

Q．12

1．64

R．11

0．14 0．36

O．77

0，028

O，096

0，004

O．29

0．32

o
＊第48～50圓実験に使吊（コールドチャージ〉
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表5　ホットチャージダストペレットの成分（％〉

実験番号 T．Fe M．Fe FeO Fe203 C Sio2 A1203 CaO MgO P S

51 75．07 57．37 6．43 18．19 4．06 6．64 2．64 3．32 0．82 0．14 0．31

52
74　．13

64．36 10．32 2．47 3．49 6．83 2．58 3．57 0．88 0．14 0．31

53 75．28 67．06 8．90 2．59 2．41 7．25 3．40 5．17 L21 0．14 0．29

54 78．95 63．82 11．80 8．47 3．29 6．78 2．35 5．52 1．01 0．13 0．32

55 79．15 74．86 5．26 0．27 L44 7．16 2．36 5．17 1．02 0．12 0．32

56 72．74 57．37 13．93 6．45 3．20 6．72 2．17 4．33 1．07 0．12 0．32

衷6　鉄鉱石の成分（％）

T．Fe FeO CaO Sio2 MgO A｝203 P S

66．99 0．30 0．06 3．31 0．04 1．67 0，037 0，014

衷7　コークスの成分（％〉

C 全S 灰分

86．8 0．65 1L2

表8　高還元率ペレット実験条件

初 期 装 入 連 統　　装 入

実験番号 銑　鉄
造 津 剤 還　元　ぺ レ ッ　ト コ

一 ク　ス

（kg）
供給蚤
ikg） CaO

組： 　　　　成

rio2　： CaF2
供給速度（Rg／min＞ 供給量（kg） 供給速度 （kg／min）

8 80 12 4G 43 17 2．87 95 0．11

9 80 12 40 43 17 4．07 53 0．11

11 8G 12 40 43 17 3．44 86 0，110

12 60 12 40 43 17 4．46 125 0．10

13 60 12 40 43 17 5．67 125 0．05

14 60 6 53 43 17 6．37 102 0．28

15 60 12 53 43 17 5．23 73 0．19

16 60 12 53 30 17 6．41 77 0．24

17 60 12 33 30 17 3．36 54 0．41

CaO：Sio2 ：ボーキサイ
ト

36＊ 60 6 33 43 24 4．93 227 0．30

38＊ 60 6 33 43 24 5．83 257 0．30

40＊ 80 6 33 43 24 4．80 257 0．24

42＊ 160 6 33 43 24 5．40 167 0．19

＊連続出場

点スラグの生成を目的とした。見掛けの金属化率は還

元ペレットと鉄鉱石中のT．Feの和に対する金属鉄の

割合として求めた。ダストペレットの溶解条件を衰10

に示す。この一連の実験はすべての連続出場で行なっ

た。第48～50園実験はコールドチャージで，第51回実

験以降は表中に示した温度にロータリーキルンで予熱

された原料を装入した。キルン内での予熱により還元

反応が進行したため，ホットチャージ実験については

各実験ごとの電炉装入ペレットの成分を表5に示した。

またその時の金属化率を表10に示した。この実験では

ペレットが持って入るシリカ，アルミナなどの酸化物

が多いため，第49國を除きシリカの添加はひかえ，炉

壁の損耗を軽減する目的でマグネシアを加えた。

3．3．2．実験結果と考察

　操業の一例を高還元率ペレット実験（第38回）につ

いて図19に示す。操業にあたっては，まず銑ダライ粉

（十鋼暦）を所定量装入し，炉況をみっつ溶落ちまで

　300
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董20e
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　　0
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衰9　擬似ペレット実験条件

初 期　　　装　　　入 連　　　続 装　　　｝人

実．験番号 銑　鉄
造　　海　　剤 供給速度（kg／min）

見掛けの金属化率

（kg）
洪給量
ikg＞

　　　　組　　　　成

baO　　：　SiO2　　：　CuF2
還元ペレット 鉄　鉱　石 コークス （％）

25 80 4 40　　　　：　　　　43　　　　：　　　　17 3．35 0．18 0．23 89．9

26 80 4 40　　　　：　　　　43　　　　：　　　　17 4．07 0．43 0．58 86．9

27 80 4 40　　　　：　　　　43　　　　：　　　　17 3．10 0．75 0．56 79．8

28 80 4 65　　　　　：　　　17，5　　　：　　　17．5 2．71 0．33 0．23 86．0

29 80 8 65　　　　　：　　　17．5　　　：　　　17．5 2．30 0．22 0．15 87．5

30 80 8 65　　　　　：　　　17．5　　　：　　　17．5 1．90 0．17 0．15 87．8

31 80 6 65　　　　：　　　17．5　　　：　　　17．5 3．00 0．26 026 88．0

CaO：SlO2：ボーキサイト
32 60 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 335 0．38 0．29 86．5

33 60 6 33　　　　：　　　　43　　　　：　　　　24 3．05 0．36 0．30 86．2

34 60 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 2．99 0．58 0．43 82．2

35 70 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 3．00 0．71 0．76 80．1

37 60 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 2．17 0．55 0．32 79．3

39 60 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 2．43 0．72 0．67 77．3

41 60 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 2．24 0．71 0．18 76．4

43＊ 160 6 33　　　　　：　　　　43　　　　　：　　　　24 4．25 O．34 0．21 88．4

＊連続出場

苫田　ダストペレット実験条件（連続出湯〉

初 期　　　装　　　入 連 続 装　　　入

実験番号 銑鉄十鋼層
造　　　津　　　剤 供給速度（kg／m淘

f藤織温度 金属化率

（kg）

供給：｝…圭

ikg＞

　　　　　　　組　　　　　成

ﾎ灰：ボーキサイト：マグネシア：シリカ
ダ’ストペレット コークス （℃〉 （％）

48 180 6．0 55　：　　　37　　　：　　8 3．96 ｝ 室　温 79．0

49 100 5．0 48　　：　　　　　　32　　　　　　　：　　　　　　8　　　　　　：　　　12 3．79 0．19 室　撮 79．0

50 150 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 3．34 0．20 室　温 79．0

51 130 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 4．98 0．20 897 79．4

52 130 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 5．32 0．24 981 86．8

53 150 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 5．66 0．21 1，075 88．4

54 145 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 5．69 一
948 80．8

55 150 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 5．90 0．19 1，155 9弓．6

56 150 7．2 56　：　　　36　　　：　　8 5．41 0．15 799 78．9

の閥に造津剤を適宜供給する。溶落ち後，溶湯温度が

ほぼ1，600℃に達してから連続装入を開始した。計測

は5～10分間隔で行ない，中断時はその前後とも試料

採取と測温を行なった。Cはコークスによる三炭効果

と，各実験条件で決まる酸化鉄流入量の関係から操業

中の増減がみられたが，SiとMnは図19にみられるよ

うに優先酸化され漸減の傾向がみられた。実験結果の

検討にあたっては，定常操重時（20～40分）の平均値

を用いることとした。

　各実験のペレット供給速度と電力原単位の関係を図

20に示す。擬似ペレットとダストペレットは金属化率

が低く，酸化鉄の還元にも電力が消費されるが，図20

に示した供給速度は，この電力量を高還元率ペレット

の溶解に用いたとして表9あるいは表10の供給速度に

加えた値である。またホットチャージダストペレット

の場合は，その予熱分を差し引いた値を供給速度とし

た。電力原単位は，この換算供給速度で毎分の電力を

除して求めた。図中の直線は高還元率ペレットについ

て求めた鴎帰直線で次式で与えられる。E：電力原単

位（kwh／kg），　Q　：供給速度（kg／min）

E竺一〇．225Q一←1。99（r一一〇．955）・……・・（1｝

各実験とも最大電力がかかるように制衡したため，供

給量がませば，電力原：単位が下るという当然の帰結が

一16一
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2．0　　　3，0　　　4．0　　　5．0　　 6．0　　 7．0

　　ペレット供給速度（kg／min）

ペレット供給速度と電力原単位：との関係

8．0

得られたが，相関係数が一G．955と高い値を幽したこ

とは，高還元率ペレットの溶解実験ではいずれも安定

した電力供給がなされていたといえる。ダストペレッ

トの各点も團帰直線に沿って存在しており，高還元ペ

レット操業と同等の電力供給が行われたといえる。し

かし擬似ペレットではほとんどの点が回帰直：線の下側

に偏在する結果となった。これは前二者にくらべ電力

がかかりにくかったためと悪われる。この園から本実験

での最大溶解能力は高還元箪ペレット換算で6．5～7

kg／minで，そのll寺の電力原単位は0．5kwh／kgペレット

といえる。ダストペレットのホットチャージの供給速

度は5～6kg／minの範囲で行ったが，換算供給速度と

して7～8kg／mlnを目標とすべきだったといえる。ダ

ストペレットは20％近い不純物を含有しているため，

スラグ生成に電力が消費され，また多蚤の発泡スラグ

の存在による炉況への影響が考えられたが，癩20によ

ると高還元率ペレットと同程度に溶かすことができる

といえる。さらに不純物（各種酸化物）の比熱は金属

鉄より高いことを考慮すると，熱効率的には高還元率

ペレット実験より高い操業を行ったといえる。

　ペレットが持って入る酸化鉄に結合している酸素の

流入速度と電力原単位の関係を図21に示す。高還元率

ペレットについては持って入る酸素量が，ペレットの

溶解の限界で決まる結果となったが，擬似およびダス

トペレットの場合は酸素供給速度が増すと電力原単位

の低下がゆるやかになる傾向にある。このことから酸

素供給速度の限界は0．3～0．4kg／min，　Fe203換算で1

～1．3kg　Fe203／狙inの範囲にあるといえる。

　擬似ペレットおよびダストペレットの溶解に要した
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図21　酸素供給速度と電力原単位との関係

電力と酸化鉄の還元に要した電力の和を供給電力で割

った値を電力効率と定義し，酸素供給速度との関係を

図22に示す。この図は図21の縦軸を逆転したような傾

向を示すが，電力効率の意味は供給電力の何％が有効

利用されたかを判定するための指標といえる。擬似ペ

レットについてみると，図20で述べたように電力のか

かりにくい操業が多かったが，ペレット供給速度4kg

／min以上の操業では45％以上の電力効率が得られてお

り，電力の低いなりに効率的な操業が行われたといえ

る。図22か日，ペレット供給速度との関連もあり一概

にはいえぬが，酸素供給量が多い方が（02月目／min以

上）電力効率としては良い結果が得られたといえる。

このことは，酸素供給速度の増加により還元反応（C

Oボイル）が盛んになり，溶湯の掩絆が強化されたこ

とにより，アークからの熱が溶湯中に十分伝達された

ことによると考えられる。ホットチャージの場合はよ

り多くの酸素供給が可能であることを図22は示唆して

おり，固体予備還元プロセスと電弧炉の直結システム

では，金属化率のより低いペレットあるいはより多く

のペレットの電気炉への供給が可能になるといえる。

　以上の検討から，本実験の範囲では低金属化率のぺ
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レットを用いても電力効率が低下することはなく，む

しろある程度の酸化鉄を含んだペレットの方が望まし

いことが認められた。この未還元酸化鉄を含むペレッ

トを溶解する上で問題となるのが，還元剤として投入

するコークスの量である。多量のコークスを投入し，

二次燃焼熱を利馬する方法もあるが，本実験の範囲外

であり，…義的には，コークスの多用は熱損の増加を

もたらすこととなる。このため高還元率ペレットにつ

いてコークス比（投入コークス量／溶湯重量×100）と

炭素効率（酸化鉄の還元と加炭に供されたコークス量

／投入コークス量×1GG＞の関係をプロットしたのが図

23である。図から炭素効率は70％どまりで，コークス

比は4％以内で十分であることがわかる。このコーク

ス比はペレットの金属化率の減少に伴い増加する。
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図23　炭素効率に対するコークス比の影響（高還元率ペレット〉

　擬似ペレット実験について，0／C比（供給酸素量／

投入コークス量：重量比）と溶湯C％の変化量の関係

を図24に示す。図から還元反応を行わせ，かつ溶湯中

の炭素濃度を一定に保つには，供給酸素量の1．5倍（モ

ル比で2倍）のコークスを投入する必要があるといえ

る。炉内の還元は良好であり0／C比0．7以下で90％以

上の還元率が得られた。また鉄収支より求めた鉄歩留

りは98％前後であった。

　以上，滞留量100～150kgの熱的に1ま非常に制約の多

い炉にもかかわらず，各種ペレットを用いて広範な操

業条件のもとで溶解実験を重ねた結果は，大型炉実験

を行う上で，実験条件の設定あるいは炉況の解析に際

しその基礎データとして重要な意味を持っている。ま

た，従来スクラップ溶解を主体としてきた電弧炉が，

本実験で試みたような低金属化率のペレットの溶解に

おいても電力効率を落さずに操業しうることが明らか

となったことは，過去の電気製銑炉に代る生産性の高
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図24　溶湯炭素最変化におよぼす0／C比の影響（擬似ペレッD

い溶解還元炉の出現を示唆するものであり，電弧炉の

適応性の広さを意相するものといえる。

4．スケールアッププラントの建設

　プロトタイプ炉の操業実績に基づき，5倍スケール

のプラント設計がなされた。本プラントは，スケール

効果の有無を把握するための炉内動特性，伝熱，物質

移動等の各因子を調べることのほか，小規模装置では

定量化の困難な電力，耐火物，電極等の諸原単位の把

握を目的に建設されたものである。設置は昭和51年度

から3年計画で連続溶解還元炉，排ガス制御装置，予

熱予備還元炉の順におこなわれた。各装置の仕様は以

下の通りである。

4．1．原料供給装鍍

　本装置は連続溶解還元炉または予熱予備還元炉へ原

料を定量供給するための原料貯蔵ホッパー，定量切出

装置，供給管からなる。

　ホッパ内容積

　　　還元鉄用　　　3m3

　　　還元剤用　　　L2m3

　定量供給速度

　　　還元鉄用　最大60kg／min（精度±5％以内）

　　　還元剤用　最：大15kg／min（精度±5％以内）

一18一
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4．2．予熱予備還元炉

　本炉は還元鉄または還元鉱ペレットを所定温度に加

熱し，連続溶解還元炉に熱間装入するため設計された

特殊ロータリーキルンで，熱効率の向上を計るため内

部原料充損率を最高70％まで高めているのが特長であ

る。23）図25は本炉の断面図を示す。

都市ガス

燃焼室

　　原量
　　装入〔］
⑨鞭

める必要性から炉床移動式の特殊電弧炉が検討され，

その結果試作開発されたものである。i8，

　煩殻形状は連続出湯を容易にし，かつアークスポッ

トを炉内に均一一に分布せしめるため，図26に示すよう

な大円弧と小円弧に囲まれた断面形状を有し，大円壇

上で五体國転軸に最も近い場所に雌．1湯孔を設けた所が

特長である。

　　二品
16G　驚

φ30D

排出口

塵垂謹藝高アルミナ系不定形酎火物

圏幽幽霞シャモ・ソト質煉瓦

図25　予熱予備還元炉断面1窯1

原料炉内滞留量：

炉内充填率

熱間原料切出量

炉体回転数

炉体傾斜角度

原料加熱温度：

1，200～1，500kg

60～70％

最大　50kg／mln

O～2r．P．m

30～50。

最高　900℃

4．3．排ガス制御装置

　連続溶解還元煙に未還元鉄酸化物を比較的多量に含

む還元鉱ペレットを装入すると，その排ガス組成はC

Oガスを多量に含むものとなり，その潜熱の有効利用

は系の省エネルギーに寄与する。本装践は排ガスの緩

流器，炉内圧制御装置（高温プロアー，カーボンチャ

ンバ『〉，燃焼室，ガス流量静1御，燃焼制御機器などに

より成立っており，連続溶解還元炉よりの排ガス流蚤

の計測と制御および成分分析をおこなう。

排ガス処理量

温度

集塵効率

炉内圧制御

店ガス分析

最：大10Nm3／min

最：高　1，600℃

70～80％

一5～十5mmAg
CO，　CO2赤外線分析計

N2，H2　ガスクロマトグラフ

4．4，連続溶解還元炉

　転炉はオープンバス方式で原料の連装と溶鉄，溶倖

の連続排出をおこない，かつ炉の熱効率を最大限に高

湯孔

勇、。。1ず

1

i勉
．一

図26　連続溶解還元炉平1直1図

溶湯滞留箪：

連続出湯能力

炉体反転速度

炉体反転範囲

原料装入

三三ホ1｛　L500KVA

1，000～3，000kg

茸麦ソく　　50kg／min

O．08～0．5r．　p．　mホロ当

出湯孔中心に左右45。

圏定天井装入口（電極孔間2ケ

所）より連続装入

4．5．プラントのレイアウトと操業

　本プラントを構成する各装置のレイアウトを図27に

示す。原料供給装置は，還元鉄ペレット，鉄鉱石，コ

ークス等の原料を連続溶解還元炉へ冷間と熱間の両条

件で供給する場合を考慮して，達続溶解還元炉と予熱

予備還元炉の中間に設置されている。原料は各装置間

をベルトコンベヤー，バケットエレベーター，回転式

シューターで移送される。

　本プラントの操業は，昭和51年度より現在まで23操

業，すなわち還元鉄ペレットの冷間装入を高還元率還

元鉄4操業，低還元率還元鉄7操業，熱間装入を高還

元率還元鉄4操業，低還元率還元鉄8操業実施した。

今後約20操業，主として低還元率還元鉄の熱間装入実

験を計画しており，全ての資料が提出された所で諸原

単位の把握と各影響因子を相関分析により解析，抽出
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図27　スケールアッププラントのレイアウト

し本法の最終評価をおこなう予定である。従って現時

点で最終的な判断はできないが，以下現在得られた結

果の範囲でプロセスの熱経済に関与する闇題について

述べる。

　オープンバス中へ還元鉄ペレットを連装して操業を

おこなう方法は，一般的に輻射放熱が多いため熱効率

が低いと考えられている。そこで溶湯の国国を基準に

した場合の熱効率についての検討をおこなってみた。

表11は還元鉄ペレットの冷間，熱間装入口における実

験条件と熱効率の結果を示すものである。バッチ昇平

時の熱効率は，オープンバスの溶湯を昇官する際の熱

効率を示すものであり，結果のばらつきはあるが低い

水準（おおむね20％程度）であることがわかる。これ

にたいして高還元率還元鉄の冷間装入の場合は40％台

の熱効率となり大巾な改善が見られ，本装置の規模か

ら考慮すると良好な値を示している。また熱間装入（約

500℃）の結果では更に熱効率の向上が認められ，この

場合還元鉄ペレットが保有する顕熱は100％持込まれ

るとして計算された値であるので，メタルバス中での

熱効率が確実に上昇していると考えられる。この原因

は今後の検討を待たねばならないが，いずれにしても

熱間装入の有利性が示されている。一方低還元率還元

鉄の冷間装入は，熱効率が30％台と低くなる結果が示

されているが，この場合還元鉄ペレット中の脈石量が

高還元率還元鉄に比して10％程度多い原料であることが

悪影響を与えている。図28は連装時における供給電力と

鋼津含熱量の関係を示すものであるが，脈石丁丁量の多

少は鋼倖量と密接な関係を持ち，非常に電力消費を増

大せしめることがわかる。また図29は，連装時におけ

る供給電力と溶湯含熱量，未還元鉄酸化物の還元に必

要な吸熱反応熱との関係を示すが，吸熱反応熱はほぼ

1対1で対応しており効率の良い反応をしていること

が示唆されている。これに比して溶湯含熱量は電力消

費が大きく効率的にはより改善の余地があると云える

が，本実験の範囲では前述の脈石含有量の影響が包含

衷11大型操業における実験条件と熱効率（溶湯顕熱基準）

連　　　　　装　　　　　時

装入
実験

ﾔ号

連装速度

ikg／min＞

ペレット

c留酸素

@（％）

ペレット

ｬ　　石
@（％〉

バッチ昇温

M　効　率

@（％）

溶湯温度
@（℃）

消費電力

iKwh）

ペレット装
?量　（kg）

熱効率
@（％）

1 27．1 1．1 3．7 21ユ 1，400 1，⑪30 1，220 40．1

2 27．6 1．1 3．7 25．5 L485 1，640 2，000 43．8

高還元率

3 27．0 L1 3．7 9．4 1，525 1，710 1，930 41．6

4 27．5 1．1 3．7 28．9 1，555 L740 1，980 42．7

5 18．5 5．2 15．5 18．1 1，550 1，700 1，500 33．0

6 19．2 12．5 14．3 18．1 1，560 2，390 2，002 31．6

7 20．5 12．0 14．1
一

1，500 1，900 1，640 31．3

8 18．8 12．4 14．3 10．唾 1，630 2，090 1，558 29．3

9 20．2 5．7 8．3 2L5 1，610 2，090 1，805 33．6

10 18．9 10．3 15．9 21．0 L575 2，060 1，622 29．9

11 19．1 10．5 14．2
一

L465 1，680 1，466 30．8

12 30．3 L1 3．4 253 1，590 1，490 2，034 47．9
熱　間

高還元率

13 36．7 3．6 3．3 13．6 L530 760 1，139 46．3

14 37．2 4．3 3．4 18．6 1，500 860 L342 43．7
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還元鉱の連続溶解還元技術に関する研究
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図29　連装時の供給電力と溶湯含熱量，吸熱反応熱の関係

されているため定量的な判断はできない。

　これらの結果から鉱澤量の減少と溶湯含熱量を与え

る際の熱効率の向上が，一つの大きな省エネルギーの

ポイントであると考えられ，基礎実験で得られた成果

を本プラントで実現し，これの最適化を推進すること

が今後の課題である。

　　　　　　　5．本研究のまとめ

　直接還元法は，エネルギー資源立地の性格が強く主

として開発途上国を中心に発達しつつあるが，将来の

発展のためには生産性向上，省エネルギー，対象鉱石

の拡大などが必須の条件となると考えられ，この観点

から新らしい技術開発が強く要望されている。本研究

は直接還元法を基点として新らしい溶解還元法を開発

してシステム化しこれに応えると共に，技術立圏を見

ざす我国の将来の技術転移に備えんとするものである。

　基礎研究においては，従来法と異なり直接還ブ乙鉄の

本質を究めて還元鉄本来の最適溶解条件を把握し，プ

ロセス構成に必要な棊礎資料の提出をおこなった。プ

ロセス構成にあたっては，プロトタイプ装置の設計，

試作および操業実験により悲礎実験の実証をおこなう

と共に，装置のスケールアップ資料を提出し製鉄シス

テムとして，生産性，エネルギー消費の観点から優れ

たプロセスとなる可能性を示した。プロトタイプ装置

の実績に基づくスケールアッププラントの設計，試作

がなされ，現在本装置を用いた定量的な実証試験操藁

に入っている。

　終りに本研究を遂行するにあたり，終始熱心に協力

いただいた金属化学研究部分析黛，管理部技術課，工

業化研究部溶圧室の方々に厚くお礼を串上げます。
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原子炉用バナジウム合金に関する研究（第2報）

原子力研究

原子炉材料研究部

渡辺亮治，＊鈴木正，岩尾暢彦潜貝沼紀夫

野田哲二

昭和45年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　この研究は，液体金属冷却高速増殖炉の燃料被覆管材料として高温特性および液体ナトリウ

ム中の共存性がすぐれたバナジウム合金を開発することをおもな藍三｛標にして行った。第1報D

では，おもにVおよび固溶強化型V基二元合金の溶解および加」二階，1000℃までの温度範囲に

おける引張およびクリープ特姓を求め，V－Nb，　V－TaおよびV－Ti合金の加工性ならびにV－

Nb，　V－TaおよびV－Mo合金の高温における強さがすく“れていること，また液体Na中の共存

性の熱力学的検討および酸素を飽和した液体Na中の共存性の検討を行い，　V－Mo合金がすぐ

れていることを明らかにした。

　この報告では，最初に第1報に示した結果をもとにしてV－2GNbおよびV－10Ta（wt％）合

金にそれぞれ第三元素を添加した下押強化型三元合金の一．一次加工性および中腎，700℃における

機械的性質を検討してV－20Nb－5Ai，　V－20Nb－5Cr，　V－20Nb－10Mo，　V－10Ta－10AiおよびV－

25Cr－0．8Zr（wt％）合金が加工性，強さ，延性などの点ですく“れていることを述べ，一方析出

強化型の二元合金については時効硬化性，機械的性質などの検譜結果を述べた。ついで，Vは

侵入型不純物，0，NおよびC，との親和性が極めて強く，これらの吸収によって機械的性質

が著しく変化するため，VおよびV基二元合金にそれぞれ0，　NおよびCを級収させ，これら

の濃度と機械的性質との関係などを明らかにした。高純度Na中の共存性では，　V基濡元合金

の酸素濃度約しOppm以ド，温度700℃の液体Na中の耐食性を検ll寸し，腐食損および侵入型不純

物の級収の抑制のため添IJ［沈素としてMoが良好であるが，　V－Mo合金の場合にもNa中へ浸

せきすると室温における延性が失われることを示した後，Na中の共存性が良好でしかも中性f

照射により放射性核種をつくりにくいMoの薄膜をイオンプレーティング法により被覆したV

－Mo合金をNa中に浸せきして、　Moの被覆により共存性の確保に兇通しが得られたことを明

らかにした。選抜した5合金の諸特性では，弓i張およびクリープ特性ならひ．に溶接性を示し，

これらの結果からさらにV－2GNb－5CrおよびV－20Nb－10Mo（wt％）の2合金，とくに後者，

がすぐれていることまたMoの薄膜を被覆することによってNa中の共存性確保の角通しを得

たこと，∫日生予照射の機械的性質に及ぼす影響に関する乎備的実験について述べた。最後に，

この研究の結果を総括した。

1．緒 言

　本研究は高温強さが大きくNa共存性の優れたV基

合金の開発を主な目的として行った。2．では三元合

金等の溶解と加工，3．では固溶型三元合金および析

出硬化型合金の機械的性質，4，ではV及びV合金の

脆化の主な原凶である侵入型不純物の影響，5．では

＊　現在非鉄金属材料研究部

＊＊現在材料強さ研究部

二元合金およびこれにMoを被覆したものの高純度液

体Na中の共存性，また6，では本研究の結果から選

抜された5合金の諸特性の試験結果について述べる。

　固溶型V基三允合金の選択は高温強さの大きかった

V－Nb2》，V－Ta3｝合金を基としこれにNa中の共存性を

改善すると考えられたCr4｝～6｝Mo4）およびA16》をそれ

ぞれ添加した三元合金およびV－Cr合金の一次舶工性を

Zr添加で改良したV－Cr－Zr倉金の圧延材について機

械的性質を検討した。V－Ti系合金は米屡l　ANL　7『9｝

において詳細な研究が行われたので本研究では除外す
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ることにした。Nb，　Taは高速中性子吸収断面積が比較

的大きい1。｝，Na中の共存性がさほど良好でないことな

どを考慮して添加量をそれぞれ20および10wt％とした。

　本研究に卜いた合金の組成は第1報では原子％で示

したが，本報告では重量％で示した。

2．試料の溶解および潴工

　本研究に卜いたV素材は第1報のものと同様である。

用いた合金元素は高純度A1（99．998％），スポンジTi

（99．8％），スポンジZr（99％），スポンジHf（99％），

Nb粉（99．8％），　Ta粉（99．9％），電解Cr（99．5％），Mo

粉（99．99％），電解Fe（99。9％），および電解Ni（99．95

％）の10種であるが，このうちTi，　Zr，　Hf，　Nb，　Ta，

Mo，　Niはあらかじめ電子ビーム溶解したものを用いた。

　合金の溶製はタングステン電極アルゴンアーク溶解

法により，2．7×10－3Pa以下の真空圧まで十分予備排

気した後，約50Paの超高純度Ar雰囲気中で行なった。

2。1．三死合金の一次加工性

　V－Nb，　V一Ta基合金：V－20NbおよびV－10Ta合金

を基としそれぞれA1（5，7．5，10wt％），Cr（5，10，

15wt％），　Mo（5，10，　15，20wt％〉を含むインゴッ

トについて圧延による一次加工性を検討した。一次加

工性の試験法は第1報と同様である。

　図1にその結果を示した。本実験の組成範囲ではV

－20Nbに15wt％Crあるいは20wt％Moを加えたもの

は熱間圧延によっても板状試料が得られなかったが，

V－20Nb一麗o

V－20Nb－Cr

V－20Nb－A1

V－10Ta－Mo

V－10Ta－Cr

V－10Ta－Ai

■■■■圧延不可能

濫M間圧娃／700冒～1000℃）によll

怏ｷ間圧延（250℃）によ

?冷間圧延可能

　　　　可能

濶ﾂ能

二 …

重　　　　　≡

ニ　　　　　　　　　　ニ

ヨ
；

三 …

0 5　　　　　10　　　　　15
第三ツ亡・索｝農度　 （、vt％　）

20

図1　V－20Nb．　V－10Ta．基岡目三元合金インゴットの圧延によ

　　る一次加工性と第三元素濃度との関係

これらを除き他の組成の合金では板状試料が得られた。

この結果からこれらの合金の一次加工性はMo添加合

金で比較的良く，CrあるいはA1を添加した合金では

やや劣ることがわかる。

　V－Cr－Zr合金：第1報でV－Cr合金に少量のZrを

加えるとインゴットの一次加工性が改善されることを

報告したが，この合金系の更にCr量の多いインゴッ

トは熱間圧延で鋳造組織を破壊した後，温間圧延，中

間焼鈍および冷間圧延によってV－15Cr－0．5Zr，　V－

20Cr－0．5Zr，V－25Cr－0．8Zr合金の圧延材が得られた。

2．2．析出硬化型合金の溶解と加工

　V－Ni（20wt％），V－Zr（0．5，1，2，4，8wt％），V－

Hf（1，2，4，8wt％）合金のインゴット（各々約30　g）

を三元合金と岡様の方法で溶製および圧延を行った。

しかし，V－8Zrは熱間圧延で，またV－4Zrは月間

圧延で破損して板状試料は得られなかった。

3．V基三元合金および玉出硬化型V基二元合金

　　の機械的性質

　従来研究されて来たV基の三元および多元合金は高

温脆性改善のためV－Tiを基としたものが多い9）。し

かし，最近Vの製造技術の進歩とともに純度も向上

して合金製造時の汚染も極めて少なく，十分延性の

ある合金が得られる様になった1）。V－Ti基合金に次い

で多く研究されたものは高温強さの大きいV－Nb基合

金であるが，それらは多量のNbを含むものが多く，Cr，
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図2　析出硬化型V基二元合金の固溶曲線ユ4，
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Mo，　Alを添加したものはほとんど無い。また高温強さ

の大きいV－Ta基合金の研究もほとんど見られない9》。

　ここでは，第1報から得られた様に高温強さの大き

いV－20Nb，　V－10Ta合金を基にした周四型’三元合金お

よびV－Cr－Zr合金の圧延材について引張試．験を行な

った。

　また，V基合金の場合にも中性子照射によるボイド

スエリングやHeバブルによる脆化の問題が考えられ

る。これらを防ぐ方法の一つとして第2相を細かく分

散させた組織が有効な場合も考えられるので，この種

の合金の析出硬化挙動を明らかにしょうとした。析禺

硬化型V基合金の時効硬化に関する研究は少ない｝D～13）。

ここでは析出硬化型V基合金（図2）14｝の中からV－M正5），

V－HfI6），V－Zr17）合金を選び時効硬化性，引張特性，

組織などを検討した。

3．1．実験法

　引張試験に用いた合金の組成および均一な結晶粒

度（約40μm）を得るための焼鈍温度を表1に示した。

　粥長試験法は第1報と同様であり，用いた試験片は

図3に示す形状のものである。

　析拙硬化型合金にはV－2Zr，　V－8HfおよびV－20Ni

合金を用いた。これらの試料の焼入温度は高真空熱処

理炉（加熱時で4×10－4Pa以下）中で1000～1500

℃に30分加熱し，アルゴンガスを吹付けて急冷し

た場合の硬さおよび組織から決定した。時効硬化は焼

5r

～0．4

図3　弓i張試験片

入れた試料を600～1000℃で0，5～100時聞時効し，蓋

温におけるビッカース硬さおよび一部の合金では引張

試験によって検討した。また，顕微鏡組織透過電子

顕微鏡組織の観察も行なった。

3．　2．結果と考察

3．2．1．固溶強化型三元合金

　V－20NbおよびV－10Ta基三元合金の室温および

700℃における機械的性質と第三元素濃度との関係を

図4および5に示す。いずれの合金系および試験温．度

においても第三元素の増加と共に強さは増加する。伸

びは室温，700℃共に約5wt％の添加で基材より大き

い値を示すものが多く，5wt％以上では第三元素量の

増加と共に低下する。これらの合金の引張試験結果を

表2にまとめて示す。この表から室温と高温で強さお

よび伸びの大きい合金はV－20Nb－5Al，V－20Nb－5Cr，

V－20Nb－10Mo，　V－10Ta－10A1およびV－25Cr－0．8Zr

であることがわかる。

表l　V基三元舎金の組成と焼鈍温度

配 合　　　麺 分　析　値 焼鈍温度
／N口　　金

wt％ at％ wt％ ℃

V－20Nb－5A1 20Nb－5Ai 1L5Nb－9．9Ai 2LONb－4．7Al 1，300

V－20Nb－10A1 20Nb－10Al U．ONb－18．9Ai ｝
L300

V－20Nb－5Cr 20Nb－5Cr 12．1Nb－5．4Cr 21．4Nb－5．7Cr L300

V－20Nb－10Cr 20Nb－10Cr 12．1Nb－10．8Cr 』 1，400

V－20Nb－5Mo 20Nb－5Mo 12．4Nb－3．OMo 21．3Nb－5．3Mo L300

V－20Nb－10Mo 20Nb－10Mo 12．7Nb－6．2Mo 21，3Nb－10。7Mo L300

V－20Nb－15Mo 20Nb－15Mo 14．4Nb－10．5Mo 一
1，400

V40Ta－5A1 10Ta－5Al 2．9Ta－9．7Al 10．3Ta－4．2Al 1，200

V－10Ta－7，5A1 10Ta－7．5Al 2．8Ta－14．2Al 11．OTa－7．7Al 1，300

V－10Ta－10Al 10Ta－10Al 2．8Ta－18．6A1
皿

1，300

V－10Ta－10Cr 10Ta－10Cr 3．OTa－10．6Cr 9．4Ta－9．ICr 1，300

V－10Ta－15Cr 10Ta－15Cr 3．OTa－15．9Cr ｝ 1β00

V40Ta－5Mo 10Ta－5Mo 3．OTa－2．9Mo 12．OTa－6．1Mo 1，300

V－10Ta－10Mo 10Ta－10Mo 3，2Ta－6．OMo 1L3Ta－10．7Mo 1，300

V－10Ta－15Mo 10Ta－15Mo 3．3Ta－93Mo 一
1，400

V－10Ta－20Mo 10Ta－20Mo 3．4Ta－12．7Mo 一
1，400

V45Cr－0．5Zr 15Cr－0．5Zr 14．8Cr－0．28Zr 15．3Cr－0．22Zr 1，100

V－20Cr－0．5Zr 20Cr－0．5Zr 19．7Cr－0．28Zr 一 1，200

V－25Cr－0．8Zr 25Cr－0．8Zr 24．7Cr－0．45Zr 一 1，200
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　　　械的性質に及ほ．す第三元素添舶の影響

衷2　V基三元合金の室温およひ700℃における機i．械的性質

2％耐力
汲〟^mm2）

引張強さ
ikg／mm2）

伸び（％）

温 7⑪0℃ 室温 700℃ 室温 700℃
．8 32．3 63．1 49．6 28 22

．8 36．9 71．9 51．8 23 30

．9 41．9 80．0 51．9 11 16

．6 39．5 69．7 57．0 28 28

．8 43．7 76．6 64．2 18 16

．0 34．1 68．8 53．7 32 24

．o 37．4 75．4 57．7 26 23

．9 4L7 77．8 57．8 16 15

．6 16．5 37．5 28．7 20 19

．9 16．5 44．4 29．1 29 27

．6 23．0 53．6 34．1 19 23

．0 27．6 64．6 36．9 11 27

．3 23．1 51．3 36．9 25 19

．8 27．9 57．4 46．2 17 15

．0 16．6 45．6 29．7 28 22

．6 18．4 50．1 30．4 26 23

．3 21．9 58．1 33．0 27 13

．6 26．5 65．9 荏2．1 21 17

．9 18．9 45．6 3L8 29 16

．8 21．3 5L2 35．2 30 22

．o 24．9 58．5 ⊥40．6 24 19

　0

｛60k亥≦≦ll…
鮭＿4＝誕二二：ン論
1・・

　合　　　金

V－20Nb

V－20Nb－5Al

V－20Nb40Al

V－20Nb－5Cr

V－20Nb－10Cr

V－20Nb－5Mo

V－20Nb－10Mo

V－20Nb－15Mo

V－10Ta

V－10Ta－5Al

V40Ta－7，5Ai

V－10Ta－10Al

V－10「Fa＿10Cr

V－10Ta－15Cr

V－10Ta－5Mo
V－10「ra＿10Nlo

V－10Ta－15聖）10

V＿10T、a－20昏｛o

V－15Cr－0，5Zr

V－20Cr－0．5Zr

V－25Cr－0．8Zr

室

52．8

68．8

73．9

57．6

688
57．0

64．0

69．9

28．6

38．9

52．6

64．0

40．3

46．8

35．0

39．6

47．3

55．6

32．9

35．8

46．0

£0 @　　　　　　α

蚤・・レ≦≠1レ咄
碁、。L皐ど三三ill二＝＝：三レ身

蚤。

　　　05101520　　　　　　第三元素濃度（X；Al，　Cr，　Mo　wt％）

図5　V－20wt％Nb，　V－10wt％Ta基三元合金の700℃における

　　　機械的性質に及ぼす第三元素添加の影響

3．2．2．析出硬化型合金

　V－20Ni，V－2ZrおよびV－8Hf合金の600～1000

℃における時効硬化曲線をそれぞれ図6～8に示す。

V－20Ni合金は顕著な時効硬化性を示すが，　V－2Zrと

V－8Hf合金では600と700℃時効でわずかな硬化を示

すのみで，800～沁00℃時効では軟化を示す。これら

の合金の各時効段階での機械的性質を表3にまとめて

示す。V－20M合金の顕著な時効硬化段階では強度は

大きいが脆化する。この脆化は粒内に均一に析出する

多くの転位を伴なった粗大析出物（V3NDに起因する

bO　800
二

ll　700

≒享600

菊

幽樹500
憲

；400

き300

　　　　　　　　　　　　　　　

⊃焼入れ材『　　1　　　　　　10　　　　　　100

　　　　　　　　　時効時間（h）

　　　　図6　V－20Ni合金の時効硬化噛線
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V－8Hf

鱒煮ぐ穿合斎1＼流

焼入れ材　　　1　　　　　　　10　　　　　　100

　　　　　　　　時効時間（h）

　　　図8　V－8座合金の時効硬化曲線

衰3　V－20Ni，V－2ZrおよびV－8班合金の焼入れ材と時効処理材の室温と700℃における弓i張性質

室 温 700℃

合　金 処理条件 0．2％耐力

ikg／mm’）

引張強さ
ikg／mm’〉

坤 　　び
i％）

0．2％耐力

ikg／mm2）

引張強さ
ikg／mm’）

伸 　　び
i％）

焼入れ材 62．6 91．4 2L3 55．1 55．6 23．3

800℃　1h 158．7
｝

0 133．3 138．0 20．7

800℃　4h 107．8 一
0

国｝ 一 ～
V－20Ni

800℃　16h 80．8 一
0 120．9 ｝

0

1000℃　30min 101．1 一
0 107．8 124．0 3．5

1000℃　4h 100．0 ｝
0

㎜ 一 ～

焼入れ材 21．7 31．6 19．3 17．6 3L8 18．0

V－2Zr 700℃　16h 22．9 33．0 11．3 23．4 25．9 4．7

900℃　16h 12．1 24．6 12．0 13．1 16．9 9．3

焼入れ材 38．1 50．1 18．0 30．7 47．1 15．3

V－8Hf 700℃　16h 47．1 55．4 10．0 32．2 41．8 4．7

900℃　16h 17．2 44．0 16．0 16．0 24．1 18．7

ものである（写糞1〈a））。V－2ZrとV－8Hf合金では

わずかな硬化のピークを示す段階の室温伸びは約10％，

700℃では約5％と小さい値を示す。両合金ともに硬化

段階では粒内に微細な析幽物（写真1絢，（c））が密に

分布しており，軟化段階では粗：大高出物が粗に分布し

ている。

3．3．まとめ

　V－20NbおよびV－10Taを基とし，　Al，Cr，　Moを5

～20wt％の範囲でそれぞれ添加した周溶硬化型三元合

金およびV－Cr－Zr系合金の室温．および高温の機械的

性質を調べた結果，室温と700℃において強さと伸

びがともに大きい合金はV－20Nb－5Al，V－20Nb－5Cr，

V－20Nb－10Mo，　V－10Ta－10AlおよびV－25Cr－0。8Zr

であった。したがって，これらを本研究における選抜

5合金と決めた。これらの諸性質は6．で述べる。

　また，V－20Nl，V－2ZrおよびV－8Hf合金の焼入

試料の時効硬化性を調べた結果，V－20Ni合金は著

しい時効硬化を示すが，脆化も著しいこと，V－2Zr

およびV－8Hf合金は600と700℃の時効では僅かに

硬化したが，800～玉000℃の時効では軟化することを

明らかにした。

4．VおよびV合金の脆化に及ぼす侵入型元素の
　　影響＊

　Vは侵入型不純物である0，NおよびCとの親和性

が強いため，これらの元素を吸収して延性を失いやす

いことが知られている181～25）。したがって液体Na中

に含有する微量のこれら元素を吸収して脆化しやすい

ので，脆化を起す侵入型不純物の濃度のしきい値を明

らかにする必要がある。

　ここでは，VおよびMoを25at％まで含有するV－

Mo合金の室温の機i械的性質に及ぼす0，NおよびC

の添加の影響を調べ，その結果を後述する液体Na中

＊　内容の大部分はT．Kainuma，N．　lwao，T．　Suzuki　and　R．

　Watanabe：J．NucL　Mat．．80（1979）339、　に発表した。
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la｝V－2GNi，700℃43　h時効

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　はウ

　　　　　（b）V－2Zr，700℃16h時効

…。＿ま遜

譲さ　霜
　　　　　　蓄』

　　　　　　↓

4．1．実験法

　VおよびV－15at％Nb，　V－15at％Cr，　V－15at％Fe

およびV一≦25at％Mo合金の引張試験片を用いた。0，

NおよびCの添加は内径15mmの透明石英管にそれぞ

れ02，N2およびプロパンガスを0．5気圧，試験片と共に

封入し，02の場合は500℃，またその他の場合は700℃

で1～40h加熱して行った。試験片の均質化およびC

を添加した試料の脱水素処理には900。または1100℃，

1時間の真空中熱処理を行い，室温で引張試験をした。

　これら試験片中の0，Nは酸素・窒素同時分析器

（Leco社，　TC－30型）を用い不活性ガス溶融法で，ま

たCは炭素分析器（Leco社，　IR－12型）を用いて燃焼法

で求めた。

4．2。結果と考察

4．2．　1．V

　Vの機械的性質に及ぼす0，NおよびCの影響を図
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写真1　時効硬化段階におけるV－20Ni，V－2ZrおよびV－8Hf

　　　合金の透過電子顕微鏡組織

のV－Mo合金の腐食結果と比較した。また，15at％の

添加元素を固溶するV－Nb，V－Cr，V－FeおよびV－Mo

合金の室温の機械的性質に及ぼす0添加の影響も検討

した。
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図9　Vの室温機械的性質に及ぼす0，NおよびCの濃度の影響
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9に示す。0またはNの増加と共に0．2％耐力および

硬さが増加し，伸びも減少する。硬さが斜線で示す250

～260（Hv）以上の場合には脆化することが明らかにな

り，脆化を起す0およびNの濃度のしきい値はそれぞ

れ0．48および0．24wt％である。また，　C添加の場合に

はC量と共に硬さは上昇し，伸びは減少するが，C量

が0．16wt％以上では硬さは斜線以下の一定値にほぼ

飽和し，伸びも20％位の値を保持して脆化しない。C

量が0．16wt％以下ではCの固溶強化により硬さは上

昇するが，これ以上のC量では粒界に粗大なV2Cが認

められ（写真2），硬さが斜線以下で飽和するために脆

化しない。
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二。～敏締諮
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　篤、

　　　　一

　　　　　　　　　　ロロわ　　　　　　　　バむ　ミス恥副鵬・駁監～　i脳一一鴇δ

写真；2　V－0．15wt％C合金の透過電顕組織

　　　〔a）明視野像　　　〔b）粒界の粗大析出物の回国像

　　　〔c）回析像のKey　diagram
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図10V－15at％Mo合金の室温機械的性質に及ぼす0，　Nおよ

　　びCの濃度の影響

N
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4．2．2．V－Mo合金
　Moを5，10，15at％含有するV－Mo合金の室温の機

械的性質に及ぼす0，NおよびC．の影響の代表的な結

果を図10に示す。V45％Mo合金では，0，　Nおよび

Cの増加により，いずれも硬さが上昇し，硬さが約250

～265（斜線部）以上になると脆化が起こる。脆化を起

こす0，NおよびCの量のしきい値とMo濃度との関

係を図11に示す。これらのしきい値はMo濃度の増加

と共に減少し，この傾向はCが最も顕著であり，次い

でN，0の順である。C量の増加と共に粒界には粗大

な炭化物は認められず，粒内に均一に分布した微細な

炭化物が析出するため強度を上昇させ，脆化が顕著に

なると考えられる（写真3）。
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図11　V－Mo合金系で室温の脆化を起こす0，　NおよびC濃度

　　のしきい値とMo濃度との関係
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写真3　V－15at％Mo－0．16wt％C合金の透過電子顕微鏡組織

4．2，3．V基2元合金の脆化とO濃度との関係

　15at％のNb，　Fe，　Cr，　Moを含有するV基2元合金

の機械的性質に及ぼす0濃度の影響を図12に示す。0

量の増加と共に硬さが増加し，伸びが減少する。伸び

が認められなくなる硬さ及び0濃度のしきい値はそれ

ぞれの合金系について異なった値になり，硬さのしき
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図12　V－15at％M（M：Nb，　Cr，　Mo，　Fe）およびVのi肇温機械的

　　性質に及ぼす0濃度の影響

い値：はV－Fe＞V－Nb＞V－Mo＞V＞V－Crの順に，また

O濃度のしきい値はV＞V－Nb＞V－Mo＞V－Fe＞V－Cr

の順である。それぞれの合金系について脆惟面面を走

査電子顕微鏡で観察するとV－15％Cr合金のみが粒界

破壊を、他の合金系はすべて勢開破壊を示す。壁開破

壊による脆化を示すV基合金系において，脆化の0

濃度のしきい値は合金元素の原子半径の小さいものほ

ど小さく，大きいものほど大きくなる。すなわち脆化

を起こす0濃度のしきい値の順序は合金元素の原子半

径効果によるものと考えられる。

4．2．4．Naに浸せきしたV－Mo合金の脆化との

　　　　　　比較

　後述する高純度Na中に浸せきしたV－Mo合金の脆

化と比較するため，V－Mo合金に侵入型元素を添加し

た系の全伸び一侵入型元素の濃度一Mo濃度の関係を

立体的に図13～15に示す。これらの國にはNa中に浸

せきしたV－Mo合金に関するデーターをも示す26）。図

13においてNa中に浸せきした後のV－Mo合金の延性

図13　0を含むV－Mo合金系の伸び一〇濃渡」Mo濃度の関係
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図14　Nを含むV－Mo合金系の旧び一N濃度一Mo濃度の関係

がO濃度のみにより説明できるならば，約15at％以上の

Moを含有する合金は延性をもつことになる。また，

図14と15において延性がNまたはCの濃度のみにより

説明できるならば，全合金が延性をもつことになる。

したがって，約15～30at％のMoを含むV－Mo合金を

Na中に浸せきした後の室温における脆化は吸収した

O，NおよびCの複合効果に起因すると考えられる。

4．3．まとめ

　VおよびV基二元合金（V－Mo，V－Fe，　V－Nb，V－Cr）

の脆化に及ぼす侵入型元素の影響を調べ，固溶強化お
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れるもので，現在動力炉・核燃料開発事業団の実験用高

速炉“常陽に用いられているNaと同種のものである。

不純物の分析値は表43。）のようで，K，0およびC以

外の不純物は非常に少ない。

衷4　用いたNa中の不純物の分欄翻ω

元素 CHONCIBKCaFe
含有量（ppm）　14　0，5　29．1 7く5170く5＜5

Mg　Mn　Al　Cu　Cr　M　　SI　Na

＜5　 ＜5　＜5　く5　＜5　〈10　－99．95％

グ

図15　Cを含むV－Mo合金系の伸び一C濃度一Mo濃度の関係

よび析出強化により強度が上昇し，粒界破壊を示すV

－Cr－0を除いて壁開破壊を起こすこと，またV－Cの

みが脆化を示さないのは粒界に粗大なV2Cが析出し，

壁開破壊を起こす強度に達しないことを明らかにした。

5．V基二元合金の高純度液体Na中の腐食

　Vは侵入型不純物，0，NおよびC，との親和性が

強いため，液体Na中に浸せきしたV合金はこれらの

元素を吸収し，同時にこれらと反応して腐食生成物をつ

くりやすい。とくに，Na中の0を吸収し，さらに0と

反応して表面に酸化物をつくり，酸化物は合金の表薗

から離れてNa中に移行するため重量が減少しやすい。
27｝噌29｝ ｵかし，V合金ではステンレス秘中のFe，　Ni

およびCoからそれぞれ生成する54M駐，58Coおよび
6。

boのような放射性核種がNa中で質量移行を起す恐

れは少ない28）。

　ここでは，高速増殖炉のNa一次話中の燃料被覆管

の環境にできるだけ近い高純度Na中のV基二元合金

およびこれにMoをイオンプレーティング法により被

覆したものの共存性の検討の結果を述べる。

5．1．実験法＊

5．1，1，用いたNa
　Naは“ダウンズ法”により食塩から電解製造して電

解過程で混入するCaを除いた“特殊精製品”と呼ば

＊おもに鈴木　正，野田哲二：防食技術，24（1975＞529，593．

　を参考にした。

5。1．2．Na中の不純物の分析

　この研究では，Na中の0およびCの定壁を平衡法で

調べた。0の分析に採配した“V線平衡法”はSmith

ら3i）・32）が開発したもので，　VのNaに対する0の分配

係数が大きいため，一・定温度のNa中で0をVに分配

させた後，V中の0を定量して換算表32）からNa中の

0濃度を間接的に求める。700℃のNaおよび酸径0．25

mmのV線を用いる場合，0の分配の99％平衡への到

達時間は約8h，またNa中の0濃度の測建一L限値は

約5．7ppmである。＊

　Na中のCの定量の平衡法には，絶対値を求めようと

するNatesanら351’36）および304ステンレス鋼中の平

衡時のC濃度を基準にするShielsら371のものがある

が，後者を採用した。Shielsらは704℃（1300。F）のNa

に浸せきした304ステンレス鋼箔の平衡炭素濃1変（ppm）

を“Naの炭素ポテンシャル”と名付けて基準にするが，

ここでは厚さ約50μmの市販の304ステンレス鋼箔を

脱浸炭速度が小さくなることを「さけるため真空中，1050

℃において焼鈍したものを700℃のNa中に浸せきし
た。38）

5．1．3．NaループおよびNaカプセル

　高純度Na中への試料の浸せきには図16に概要を示

すNaループを用いた。このループのNaインベント

リーは約5kg，また試料部の課aの温1皇：は燃料被覆管

のホット・スポ・ソトの温度，7GO℃，および試料部にお

けるNa流速は電磁ポンプおよび流量計に許容される

温度とループの高温部の温1変との釣合から約280m1／分

（約1cm／秒）を基準にした。　304ステンレス鋼網を詰

＊厳密には問題もある方法と思われるが，33，実用的に優れた方

法であり，アルゴンヌ研究所の実験用高速炉，EBR－H，に

採用されて0濃度の測定の蒸準にされ，この方法によりNa

一次系は通常1，1pp鵬で，また上限2．Oppmで運転されている。34｝
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図！6Naループの概要

図！7Naカプセル

めたコールド・トラップにはNaの全量の約1／6を流し，

温度を約115～120℃に調節してNa中の0濃度を約1．O

ppmに保つのを通常とした。コールド・トラップによ

るよりもさらに0濃度を低くする場合はZr箔を詰め

たホット・トラップを650℃に加熱してこの中にNaを

流した。

　Naコンテナーはフランジ部から着脱胃能な構造にし，

Naを移す場合にはArカバーガスの圧を調節して押し

入れる。また，試料は3圭6ステンレス鋼の細線を用い

てホルダーに周定し，Naの温度を300℃以下にしてAr

ガスを流しながらホルダーをループに呂：、し入れした。

　Naカプセルを図17に示す。カプセル内の汚染を避け

るため，0および水分が少ないAr雰囲気のグローブ

・ボックス中で，Na，試料，　V線および304ステンレ

ス鋼箔を入れた後，端栓を溶接した。電気炉内で高温に

加熱した後の開封もグローブ・ボックス中で行なっ

た。

5．2．共存性に及ぼす合金元素の影響

　V基二元合金のNa中の共存性に及ぼす合金元素の

影響をNb，　Cr，　Mo，　Fe，　Niをそれぞれ15at％添加し

た合金について調べた結果およびV－Mo合金（5～75

at％Mo）とMoについて共存性を調べた結果を述べる。

5．2．1．合金元素の影響＊

　V－Nb，　V－CrおよびV－Mo系はそれぞれ全域置1溶型

の合金を，またV－FeおよびV－Ni系はそれぞれ金属

間化合物をつくる系である。V－Nb，　V－CrおよびV－Mo

合金のNa申の腐食についてはすでに実験報告があるが，

5～1。）Na環境の違いのため結果の定量的な比較はむず

かしい。

実験方法　　引張試験片は第1報Dと岡様の方法でつ

くった。

　Naループの運転条件を表5に示す。　Na中の0濃度，

Co（N、），はコールド・トラップを約115～120℃で．連続

に働かせた場合に約1．Oppm，また約110～115℃で働か

表5　Naループの運転条件

Naインベントリー

試料部における温度

700℃における運．転時間

試料部におけるNaの流速

コールド・トラップの温度

Cθ｛Nの

NarトのC活量

約5kg

700±5℃

約500h

約1cm／sec

約115～120℃　約110～115℃で20h，

連続　　　　　その後締め切り

約1．Oppm　　　　約0．6→0，06ppm

304ステンレス鋼が700℃において

脱炭する条件（ステンレス鋼中のC

濃壌：が約440～460ppmlこなった）

＊おもにT．Suzuki，N．　Iwao，　T、　Kalnuma　and　R．　Watanabe：

　“Proc．　Second　Int．Conf．on　Llquid　Metal　Technology　in

　Energy　Production”，　U．　S，　DOE　Technica董Information

　Center，　P．0．　Box　62，0ak　Ridge，　TN，（1980），印刷中．

　を参考にした。
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せ，試料を入れて高温にしてから20h後に締め切った

場合には初めに約0。6ppm，終｝♪に約0。06ppmである。

Na中のC活量は700℃のNa中に浸せきした304ステン

レス鋼の脱炭性の条件である（ステンレス鋼中の平衡

C2農ノ隻　：糸勺440～460ppm）o

結果と考察　　図18にNa浸せき1・ll∫後のV合金中のO

NおよびCの濃度，Co，CNおよびCc，を承す。0，

NおよびCの吸収はV－Nbで0》N》C，　V－Crおよ

びV－Moで0＞N㌶C，またV－FeおよびV－Niで0

駕N駕Cである。また，0吸収はCo（N、）値の減少によ

って減少し，合金の順はV－Nb》V－Cr窺V－MQ＞V－

Fe駕V－Niであるが，　NおよびCの吸収はCo（N、）値お

1：凡成分酸化物を生成することが知られ（表6），4賦4nこ

れらの標準生成1系｛由エネルギーはそれぞれの二成分酸

化物よりも卑な値をもつと考えられる。したがって，

；謡本金属の1寓食損はllll体金属のNa中への溶角牟度，三

月分酸化物の生成およびNa中へその離脱の傾向によ

って1説明できると思われる。

表6　液体Na中で’安定な議交分および二．孔成分酸化物

V4ω Nb40） Cr4ω　　　Mo4ω F♂ω Ni　41｝

よび合金元素にほとんど依存しない。

。齢　 き画譜饗C・（・・％）C・（・・％〉
　　　　　（ppm）　0　　0．2　0，4　G．6　　00，｛｝20．040

　V．．15at％Nb　前

　　　　　　寛1．O

　V－15atヲ6Cr　　肖1∫

　　　　　ξ1：l
V．15。、％M。扇

　　　　　ξ1：9
　V－15。・％F。筋

　　　　　　窯ユ．0
　　　　　≦0．6
　V－15at％Ni　　箭

　　　　　二こ1．0
　　　　　　‘o．6

VO　　　　Na3NbO4　NaCrO2　NaMoO2厭　　Na4FeO3　NaNiO2照

NaVO2　　　　　　　Na2MoO4嵐雇

Na4　VO4　　　　　　　NaぐMoO♂

Cc（wt％）

　G．02

図18　Na浸せき前後の合金中の0，NおよびCの濃度，　Co，

　　GYおよびCc

置体金属の腐食損　　図19に合金の重量変化，4W，お

よび合金中の圃体金属の腐食損，＊∠W一（∠Wo÷4臥v

十4Wc），を示す。ここで，4Wo，∠WA・および∠Wc

はそれぞれ0，NおよびCの吸収に相当する重量増加

最である。固体金属の腐食損の合金の順はv－Ni＞V－

Fe＞V－Nb＞V－Cr＞V－Moになる。

　V，Nb，　Cr，　Mo，　FeおよびN1はいずれもNaを含む

　　　　　　　　△W（mglcm2）（α2）
　　　　　　△W・．《△W。尋一△WN一．1△Wc）（mg／cm2）（Z）

　　　　Na中への浸せき
v合金　　c・（N・）
　　　　　（ppm＞　一2．0　　　　－1．〔｝　　　　　　O　　　　　十1．O

V－15at96　Nb　　窺1．0

V－15ε巳tヲ6Cr　　窓1．0

V－15at％Mo　窺1．0

　　　　　≦0．6

V－15atヲ6　Fe　，嵩1．0

V－15at％Ni　　㌶1．0

　　　　　≦9．6

図19　合金の重．量変化，6W，および合金中の固体金属の腐食

　　損，4W一ωWO率4Wぎ十414！C＞

汽不確実なもの，　脳400℃まで安定，600℃で不安定

顕微鏡組織　　試料断面の顕1敷鏡組織の観察から，V－

NbおよびV－Feの表面近傍の粒界浸食，またV－Niで

は金属聞化合物の析II：玉が認められた。

引張試験　　Co（N、）殖が約1．OppmのNaに浸せきした

5合金および約0．06ppm以下のNaに浸せきしたV－Mo

およびV－Niは察温においていずれも降伏点以下で破断

した。また，V－Nb，　V－Mo，　V－Feでは粒界およびへ

き開破壊，V－Crでは粒界破壊のみが，またV－Niで

は表面に劣化層が認められた。

　V－15at％Nb，　V－15at％MoおよびV－15at％Feの室

温．における延性の喪失のための0濃度の’ししきい値”

はそれぞれ約0．28，0．23および0．17wt％である　（4．

3参照）。これらを図王8のCθ値と比較すると，V合金

の曇a浸せきによる延性の喪失は0吸収のみならず，

表面近傍の粒界に沿って起こる，いわゆるいNa腐食；’

NおよびCの吸収などに起因するのではないかと考え

られる。

5．2．2．V－Mo合金およびMo＊＊

　CrおよびMoはNa中の溶解度が小さく，．．二成分酸

化物の標準生成【孟田、iエネルギーもNa20に比べて．貴な

値をもち，しかも0，NおよびCの溶解度も非’li‡に小

さいためNa中の耐食性の改善に優れた添加元素と考

えられる。しかし，600℃以．しのNa中でMoはNaを

含む二．．こ成分酸化物が不安定であるが，CrはNaCrO2

を生成し易いためMoがより優れていると考えられる。

このため，V－Mo合金の全組成域およびMoについて

調べた。

＊　この値は［鵡体金属の腐食損の近似f直を序す。

＊＊おもにT．Suzuki，N．豆wao，　T．　Noda，　K．　Ohno　and　R，

　Watanabe＝J．醤uci．Mat．，78　q978）257．を参考にした。
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実験方法一アーク溶解したままのV－Moから試験片

（約20×10×lmm）を一切り鵡し，またアーク溶解後，

5．2．1と同様に引張試験片をつくった。また，Moは

市販の粉末冶金法で製造した板を冷間圧延して同様の

引張試験片をつくった。

　Naループの運転条件は表5のOo（N。｝値を約しOppm

にした場合と同様である。

結果と考察一図20にNa浸せき前後の合金中のO，

NおよびCの濃度，Co，　CNおよびCc，とMo濃度と

の関係を示す。0吸収はMo濃度が小さい場合に顕著

であり，Mo濃度の増加とともに吸収量が減少する。

0．05

0．04

奨0．03

ε

6
80．02
0

0．0ユ

0

11亀

11

C。（after）

＼　＼Oo＼ム

、、

C。（before）

．トミ，螺

＼苓、

C、（after）　　　1

b，（before＞

Aこト、　　　、、こ、

燭哺6ミ＝P禰一●

V 20 40 60 80　　Mo（at％）

0．5

0．4

（0β
遣

3

む

⇔0．2

0．1

G　v

●

o

C。（after）

■

　　　θ

Fx？簡κ　、

C。（before）

。＼　　9

20 40 60 8b　Mo（at％）

V2040　60　80
　　　　　　　Mo濃度

0．05

a

Mo（wt％）

0．04

婆0．03

ε

δ
一〇，02

6

17rq（aftel）
琶

1

1
、

、

Co（before）

V　20　40　　60 80 Mo（wt％）

　　　　　　　　　　　　C

　十：Na浸せき前のアーク溶解したままの合金

　○：Na浸せき後のアーク溶解したままの合金

　×：Na浸せき前の圧延および焼鈍した合金

　①：Na浸せき後の圧延および焼鈍した合金

図20　Na浸せき前後の合金中の0濃度，　a，0およびNの濃度，

　　　b，ならびに0およびCの濃度，c，とMo濃度との関

　　係

0，0工

O　V

＼

＼

り

曳卜＼’

。。「憶

炉孝2L．；Lx

＼

CN（after）

CN（before）

　　

1＆翠＼＿
●

x

20 40 60 80　　Mo（at％）

V　20　40　　bO　　　80

　　　　　　　Mo濃度

b

Mo／wt％）

一方，NおよびCの吸収は0に比べて少ないが，　Mo濃

度の増加により岡様に吸収量が減少する。

固体金属の腐食損　　5．2．1の場合と同様に固体金

属の腐食損の近似値，』W一（∠Wo÷4WN十JWc），

を求め，アーク溶解のままおよび圧延した試料につい

てMo濃度5，20，4Gおよび100at％でそれぞれ面一

〇．85，一〇．4，一〇．1および一〇．Olmg／cm2になること

を確かめた。

蛍光X線分析による合金の表面近傍のMo濃度一一Na

　　　二部

3
60

譲

鵠，

驚40
乙

瀦
毫

　20

V

ε

40

20

VV

t　／／

＿ン
！

1　ノ
／

6／
ロ　　1
【　／
／
レ

一一I
！

｛！

謄∠

I

20 40　（at％）

V 20　　　　40
Mo濃度（Na浸せき前）

60（wt％）

図21Na浸せき前後のV－Mo合金の表面付近のMo濃度の関係

　　（ロ：表面から約8μ珊までの平均値，○：表面から約

　　3．5μmまでの平均値）
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浸せき前後の表面付近のMo濃度の平均値を，　VK。お

よびMoLα線を用い，臨助出さがそれぞれ約8．0およ

び3．5μmまでについてVとMoとの質量分率の和が1

になると仮定して求めた。結果を図21に示す。Na浸せ

き後のMo濃度の増加が顕著であり，合金の表面でV

が選択的に腐食してNa中へ溶出することがわかる。

機械的性質一Na浸せき後に700℃において強さの増

加および延性の低下が認められ，また釜温．においては

降伏点以下の応力で破断した。一方，MoではNa浸せ

きの影響がほとんど認められず，室温．において浸せき

後にも40％以上の伸びが認められた。

5．3，Mo被覆によるNa中の共存性の改善＊

　Moは，5．2に述べたようにNa中の共存性が良好

であり，Vと全組成域で圏溶体をつくり，しかもVと

同様に核変換により放射性核種をつくりにくい利点が

ある。そこで，腿。の被覆によるNa中の共存性の改善

を検討した。

　Moの被覆法として化学蒸着，プラズマ溶射，真空蒸

着，イオンプレーティングなどが考えられるので，こ

れらの方法によりV板上にMoの被覆を試みた。化学

蒸着では密着性が良好な被膜が得られるが，Mo以外

の元素の混入によりVが脆化し，プラズマ溶射では均

一な被膜がつくりにくい，また真空蒸着では被膜の密

着性が悪いため，イオンプレーティングを採用し，V

合金にはNa中の共存性が比較的良好なV一幣。合金を

用いて実験した。

実験方法一用いた合金はV－5at％MoおよびV－15

at％Moで5．2で用いたものと同様である。図3に示

した試験片にMo被覆を行った後，　Na中に浸せきして

重量，機械的性質，断面硬さ分布，侵入型不純物量お

よび組織を調べた。

　Moの被覆には電子ビーム舶熱によって蒸発させた

Mo蒸気を高周波放電によってイオン化するイオンプ

レーティング法を用い，合金基板の蒸着面をMo蒸発

源に対して垂直方向に保持して行った。Moの被覆は

二通りの方法で行った。最初はMo蒸気の側面へのつ

きまわりを期待して試験片の両圧延面のみに被覆した

（両面被覆試料）が，Na中に浸せきした後に試験片端

部の被覆が不十分なことがわかった。そこで，つぎの

被覆では図22に示す様に試験片の角を削り丸みをつけ

ると同時に，合計6方向からの被覆により全面にMo

をつけた試験片（全面被覆試料）を用いた。

（1）

（2）

図22　Moのイオンプレーティングに用いた引張試片ならびに

　　イォンプレーティングの方向と順序

衷7　イオンプレーティングの条件

両面被覆試料 全面被覆試料

ヌ、肘

p処ツ理

ブタい燗波電力（w）レおアルゴン圧（t…）

@　　バイアス電圧（kV＞

@　　バイアス電流（mA＞

隠250

墲U×10－2

妤黶Z．8

�ｱ300

駕150～200

ﾚ8～10×10－3

f一〇．6

ﾚ100～150

イ　1電予ビーム電力（kW）
ｺ　　i　i白∫周享皮歪EプJ　　　　　（w）

ﾖ被覆前圧力　（・・r・／

ｨ被覆中州三山　（・・rr）

ﾒ繍班織、

霜4
ｶ200

冾S～8×10－6

ｶ6～9×10－5

妤黷k2

d1～2

舘2，5～3

墲P50～200

墲S～8×10－6

嘯Q～5×10－4

f一〇．5

f4～7

衷8　Naカプセルの運転条件

Naインベントリー

試験温度

運転時間（700℃）

温度サイクル

Na中の0濃度，　C‘，〔Nal

Na中のC活量

約0．1kg

700±5℃

約500h
70〔｝一→＜50（｝→700℃

糸勺2｝1／［IJ］，　50［団

糸くノ3，3ppm

700℃において304ステンレス

鋼の浸炭と脱炭の澄移状態

（ステンレス鋼中のC濃度が約
680～700ppmになった｝

＊おもにN．lwao，　T．　Suzuki，MFukutomi，M．Okada　and　R．

Waεaηabe　J．　Nucl．M盈L，73〔ユ978）1D5．およびN．！wao，

T．Suzuki，M．Fukuto鵬i，T．　Kainuma，M．Okada　and　R，

Watanabe：L圏Proc．Second　Int．Conf．on　Liquid　Metai

　Technology　in　Energy　Productioバ，　U．　S，　DOE

Technical　Informatlon　Center，　P，　O．　Box　62，0ak

　我idge，　TN，（1980），印刷中．を参考にした。

　イオンプレーティングは表7に示す条件で行った。

被覆したMo曙の厚さは重量の測定によって求めたが，

VKα線を嗣いる螢光X線法からも確めた。

　Na浸せきの条件はNaループの場合に表5のCo（M

値が約1ppmのさいと同様であり，またNaカプセル

の場合には表8に示すようにCo（N、）およびCc（N、）値

を大きくし，さらに熱サイクルを加えてその影響も調べた。
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表9　MQ被覆試験片およびMo試験ll‘のNa浸せき前後の重量変化、酸素量、窒素量，炭素量および顕体金属の腐

　　　食損

出　　金
被膜厚さ

iμm）

重量変化ω剛
@（瓢9／cm2）

酸素量（Co）

@（wt％〉

窒

0
一

（0．033）

0 一〇．34 0，500

㌶1．3，㌶2，1 一
（0．034）

V－5at％M。
〃　　　　　　〃 十〇，15 0，150

㌶2．6，㌶2．8 一
（0．034＞

〃　　　　　　〃 十〇．11 0，120

0
　

（0．017）

0 一〇．44 O，170

㌶1．7，舘1．7 一
（0．020）

V－15at％氏10
〃　　　　　　〃 0．00 0，049

㌶3．3，舘4．1 一
（0．020）

’「　　　　　　η 十〇．01 0，G46

　　　　　　　窒素量（αv）

　　　　　　　　（wt％）

両　面　被　覆　試　．料

　　　　　　　　（0．003）

　　　　　　　　0．013

　　　　　　　　（0．002＞

　　　　　　　　0．007

　　　　　　　　（0．002）

　　　　　　　　0．009

　　　　　　　　（0．001）

　　　　　　　　0．012

　　　　　　　　（0．001＞

　　　　　　　　0．005

　　　　　　　　（0．001）

　　　　　　　　0．005

全面被覆試料

炭素量（Cc）

　（wt％〉

國体金属の腐食損＊＊

　　（mg／cm2）

一〇．78

十〇，02

十〇。01

－0．62

－0，05

－0．G2

V
窩2．8 ｝

（0．032） （0．007） （0．008）
一

’1 一〇．02 0，033 0，007 0，016 一〇．03

㌶3．3 ｝
（0．024＞ （0．004） （0．010）

一

V－5at％Mo 〃 十〇．09 0，049 0，007 0，011 十〇，04

〃
十〇．05＊ 0．G29＊ 0．007＊ 0．018＊ 十〇，03ネ

0
　

（0．001） （0．001＞ （0．001＞
一

Mo 1’ 一〇．02 o，GOl o，GO1 0，002 一〇．02

〃 一〇，05＊ 0．002＊ 0．000＊ 0．000＊ 一〇．05＊

注（　）　Na浸せき前の値　　　　　　　　＊：Naカプセル試験

　＊＊　　両面被覆試料の場合JW一（∠WO十コWN）

　　　　全：癒被覆試料の場舎4W一（4冊0十」WN十4WC）

結果と考察一イオンプレーティングによってMoを被

覆した試験片はNa浸せきによる被覆のき裂や剥離な

ど外観の変化は認められなかった。

　これらの試験片のNa浸せき前後の重量変化ωw），

Co，　CN，　Cc値および固体金属の腐食損JW一（6Wo＋

・4Wκ十」Wc）または」W一（jWo十」Wκ），を表9に，

またNa浸せき前後の機械的性質を表10に示した。表

9および10から母材とMo被覆材のNa浸せき前に

おけるO含有量がほぼ等しく，機械的性質にも大き

い差が無いことから，Moの被覆による0などの混入が

少ないことがわかる。いずれの試験片においてもNa

浸せきによって一般にCo，　CNおよびCc値が増して

いるが，その増加量はCoで大きく，CA・およびCcで

少ない。従ってNa浸せきによる侵入型不純物の影響

はCo値の変化によってほぼ代表し得ると考えられる。

　両面被覆試料では△WおよびCo値の増擁が著る

しく減少しており，さらに被膜が厚い試験片でとくに

小さい事から，Mo被覆の効果は明らかである。しかし，

引張試験の結果降伏点以下の応力で破断し，ほとんど

瓢，300

謬

卜

帆200

和300
鐸
卜

区200

0 　　　　1
試料端からの距離（mm）

（の板輻万向の硬さ分布

0　　　　0．1　　　0．2

試料表面からの距離（mm）

（b）塵≠さ乃’1司の｛i吏さ分・府ゴ

2

図23　両面をMoで被覆後，　Na（ループ）中に浸せきしたV－5

　　％Mo合金試験片断面のヌープ硬さ分布

　　一一一Na浸せき前，　　　Na浸せき後
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表10　Mo被覆試験片’およびMO試験1・11一のNa浸せき前後の機械

　　白勺・1ゾ1三質

合　金
被膜厚さ

@（μm）

0．2％耐力

ikg／mm2）

引張強さ

ikg／mm2り

伸　び
i％）

両　面　被　覆　試　料

一
（28） （35） （27）

一
18＊

『
0

V－5at％Mo
鳶1．3，霜2．1 （24） （31） （23＞

”　　　　　〃 46＊
『 〈1

駕2．6，電2．8 （30） （37） （25）

〃　　　　　〃 49 48＊ 1

一
（50） （61） （22）

一
28＊

『
0

V－15at％Mo
駕1．7，霜1．7 （47） （60） （22）

’F　　　　　Fl 55＊
『 〈1

富3．7，㌶4．1 （52） （60） （26）

〃　　　　　　FF 60蟻
『 く1

300

ぬ

醒

9卜200
1

OO　O　　　　　　　O

　　　　o　o　　　o
o

や

100

　0

o　　　　　　　　　o

　　　　　l

全　面　被　覆　試　料

V
霜2．8

@　〃

（16＞

P9

（22）

Q5

（28）

Q5

V－5at％Mo

㌶3．3

@　〃

@　〃

（37）

R7

R4＊＊

（43）

S2

S3＊＊

（23）

Q5

Q3＊＊

Mo

一一一
（29）

R0

Q8＊＊

（48）

S7

S0＊＊

（43）

S4

S4＊＊

（）：Na浸せき前の値

＊　：破断応力

＊＊：Naカプセル試験

伸びを示さなかったこと（表10），Naに浸せきした試

験片の切断面のヌープ硬さ分布（図23）から硬さは試

験片の端部でやや大きく上昇し，かつ全体に幾分高い

値を示しており，試験片端部の被覆が不十分であった

ことがわかる。

　V，V－5at％Mo合金の全面被覆試料およびMoの結

果も表9および10に示した。Mo被覆したV－5at％Mo

合金の結果を両面被覆の場合の結果と比べるとCo値

の増加がなく，機械的性質もNa浸せき前と顕著な変

化が認められず，被覆が良好であったことが明らかで

ある。しかし，Naに浸せきした試験片の断面のヌープ

硬さ分布（図24）から試験の端部にわずかな硬化が認

められる。

　V－5at％Mo全面被覆試験片のNaカプセル試験で

はNaループ試験に比べてCc値がわずか増加してい

るが，その他の値はほとんど変らず，またNaループ

の場合よりもCo（N。）およびCc｛N。）値を大きくしたこ

とによる影響，熱サイクルの影響がほとんど認められ

ない。

300

め

要

目200
1

　　　　1．0

試料端からの距離（mm）

100
　0　　　　　0．1　　　　0．2　　　　0．3

　　試料表面からの距離（mm）

2，0

図24　金面をMo被覆後，　Na浸せきしたV－5at％Mo合金試験

　　片断面のヌープ硬さ分布

　　一一一一：Na浸せき前，　　　：Na浸せき後

　写真4は全面にMoを被覆した後，　Naループに浸せき

したV－5at％Mo合金で，（a）は表面のSEM像であ｝）、

イオンプレーティングしたMoは直径約1μmのドー

ム状になっていることがわかる。この表面状態はNa

浸せきの前後でほとんど変化しない。また，（b）はMo

被膜破面のSEM像で，被膜はMo柱状晶の集合体に

なっていることがわかる。

　写真5は写真4と同様の試験片の室温．における引張

破面のSEM像で，ディンプルを伴った延性破断が認

められ，大きい塑性変形にもかかわらずMo膜の密着

性が良好なことがわかる。

　以上の結果からMoのイオンプレーティングによって

V合金のNa中の共存性が著るしく向上することがわ

かった。しかし，全面に被覆した場合にも，Co値，硬

さなどの増加に見られる様に0の吸収の阻止は完全でな

　　　　　　　　　　　　　幣こ．謹鱒

　　難．ゴ，．一1酋犠．

　　　　　〔a）　　　　　　　　　　　〔bl

写真4　Moを全面被覆後，　Naループ中に浸せきしたV－5at

　　　％Mo合金のSEM像、（a）表面，（b）被膜破面

趣

』竺．1
　　　．　匡
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瀦騰璽．　潔

．戴

　10μm

写真5　Moを全面被覆後，　Naループ中に浸せきしたV－5at％

　　　Mo合金の室温における引張破面のSEM古

い。これはMo被膜の構造が柱状であるため結晶粒界

を通した0の拡散が生じ易いことおよび柱状結晶の成

長過程で貫通した欠陥を作り易いことに関連すると思

われる。

　一般に耐食性におよぼす蒸着膜の構造は柱状組織よ

りも等方晶組織の方が良いと云われているが，42）等方

晶組織は蒸着金属の0．45賑以上に加熱した基板上で

生成することが報告されている。42）冒43》本研究に用い

たイオンプレーティングでは蒸着中に試験片温度を制

御しなかったために柱状晶となったが，何らかの方法

により等方晶被膜を形成させる，被覆の中間で表面を

研磨した後再被覆するなど欠陥の生成を少なくするた

めの改良を加えることによって更にNa中の共存性が

向上するであろう。また，イオンプレーティングでは

’つきまわりが良いと云われているが，441これはAr等

のガスを入れてイオン化するために金属蒸気がガス分

子と衝突して散乱するためと考えられる。本研究にお

いてはArガス中の不純物による汚染を避けるために

高真空中で金属蒸気を直接高周波放電によってイオン

化したために金属蒸気が散乱せず直進して側面へのつ

きまわりが少なかったものと考えられる。

5．4．まとめ

　V基合金は高速炉の燃料被覆管として数多くの利点

をもつが，侵入型不純物の0．NおよびCとの親和性

が強いため，液体Na中の共存性，酸化物燃料との共

存性45）など，とくにNa中の共存性に問題があって実

用に至っていない。

　この章では，Na一次系の燃料被覆管の環境に近い，

温度700℃，またNa中の0濃度約1．Oppm以下の高純

度Na中のV基二元合金の共存性をV－15at％M（M一

Nb，　Cr，　Mo，　FeおよびNi）合金について検討し，合

金元素として燃料被覆管のホット・スポットの温度

（700℃）においてNaを含む三成分酸化物をつくらな

いため耐食性が良好であり，しかも侵入型不純物を吸

収しにくいMoが最も優れていることを明らかにした。

ついで，V－Mo合金の全組成域およびMoについて共

存性を調べ，V－MoではVのみが表面で選択的に腐食

されること，またMo濃度が大きいほど侵入型不純物

の吸収も少ないこと，しかしNa浸せき後に室温にお

いて延性が認められないことを明らかにし，Vの合金

化のみではNa中の共存性の確保が期待できないこと

を示した。

　MoはNa中の共：存性が良好であるばかりでなく，V

と同様に高速中性子の照射により放射性の核種をつく

りにくい利点がある。そこで，V－Mo合金にMoの薄

膜を被覆することを試みた結果，イオンプレーティン

グ法により成功したので，これをNa中に浸せきして

Na中の良好な共存性を確保できる見通しを得た。被

覆を注意深く行えば，密着性の良好な被膜をほぼ均一

につくりうること，これにより腐食損および侵入型不純

物の吸収が十分に抑制しうることを明らかにし，さらに

実用上問題になる，Na中の一時的な侵入型不純物濃度の

増加及び熱サイクルも被膜の密着性に影響しないこと

も実験条件の範囲内で確かめた。なお，この方法は300

系ステンレス鋼製の燃料被覆管の腐食抑制法として最

近話題になっているMo被覆46）にも応用できるもので

ある。

6．選抜したV基三元合金の諸特性

　本研究で実施したV基三元合金の加工性および引張

試験結果から，700℃における引張強さが約40kg／mm2

以上で伸びが約20％以上を有することを基準＊として

V－20Nb－5A1，V－20Nb－5Cr，　V－20Nb－10Mo，　V－10

Ta－10A1およびV－25Cr－0．8Zrの5合金を選抜して室

温および700～1000℃における引張，700℃クリープ，

溶接性の試験を行った。また，これらの結果からと

くにすぐれたV－20Nb－10MoとV－20Nb－5Crの2合

金について高純度Na中の共存性および照射特性を検

討した。

　6．1．実験方法

　用いた試験片は引張とクリープの試験では3．と同

一のロットのものを，また溶接性，Na中の共存性およ

び照射試験には約150gのインゴットから新たに調製

＊表12に示すVanstar－9合金の値を参考にした。
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表11　V基三元合金の分析値

合　金 配　合　量 分 析　　　値
A口　　金

wt％ at％ wt％ 酸素量　wt％

V－20Nb－5A1 20Nb－5Al 1L5Nb－9．9Al 20．3Nb－4．4A1 0，023

V－20Nb－5Cr 20Nb－5Cr 12．1Nb－5，4Cr 19．9Nb－5．OCr 0，026

V－20Nb－10Mo 20Nb－10Mo 12．7Nb－6．2Mo 19，9Nb－10．4Mo 0，026

V－10Ta－10Al 10Ta－10Al 2．8Ta48．6A1 9．9Ta－15．6AI
㎜

V－25Cr－0．8Zr 25Cr－0．8Zr 24，7Cr－0．45Zr 一 一

したものを用いた。後者の組成および分析値を表11に

示す。

　引張試験は3，1と岡様の方法で，試験温度を室温

および700～1000℃の範囲で，またクリープおよび溶

接性試験は第1報と同様の方法で行った。クリープ試

験片を図25に示す。

4φ

～0．4　　5r

○
ヨ

40

6

》

11 20 11 6

54

図25　クリープ試験片

　Na中の共存性試験は5．と同様の方法で（Na中の

0濃度約1．Oppm），またMoを全面に被覆した試験片

について5．3と同様の方法で行った。

6．2．結果と考察

6．2．1．引張試験

　選抜された5合金の室温および700～1000℃の温度

範閉における機械的姓質の温度依存：性を図26に示す。

　これらの結果からV－20Nb－10Mo，＊V－20Nb－5Crお

よびV－20Nb－5Alの3合金が高温強さと延性にすぐ

れている。

　各合金共に温度上昇に従って耐力，引張強さが低下

しているが，900℃までは比較的に大きい値を保ってお

り，また伸びはV－NbおよびV－Ta基合金では温度

上昇に1半って低下して900～1000℃ではかなり低い値

となるが，V－25Cr－0．8Zr合金＊＊ではむしろ800～

1000℃で大きい値を示し，Zr添加による延性の改善が

認められる。

＊　　員沼紀夫，渡辺亮治，岩屋暢彦，永田徳雄：日本特許第

　　956522号（昭和54年）。

＊＊：岩尾暢彦，渡辺亮治，貝沼紀夫：日本特許第956513号

　　　（昭和54年〉。
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図26　V基三元合金の室温および7000～1000℃における機械的

　　　性質

　表12は700℃における選抜5合金の機械的性質およ

び比較のために米国で研究されて来たV－20Ti，　Van－

star－9，V－15Tl－7．5Cr合金および316型ステンレス鋼

のデーダ5）を示す。この表からV－20Nb－5Crおよ
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びV－20Nb・・「・10M（〉合金はV－Ti系およびVanstar－9

合金を凌ぐ強度をもつことがわかる。

表12　V基．．：．∂己合金：，その．他ノ）V合金45♪およひ．316ステンレ

　　　ス鋼4馴の700℃における．機：械的暫1質

　　合　　金

V－20Nb－5Ai

XJ－20N聖）一．．5Cr

V－20醤b．一互0匹’韮o

V－10Ta－10Ai

V－25Cr．・一〇．8Zr

、」一20「ri

、し15「1■i－7．5（．）i－

、ノar聖5t～玄訂・一．9

316ヌ．テニ．し：

　　　　　π
涛ｬ－．力 「ノ

．1

沿ﾅ闇さ 伸 び

／翻nz） （kg／m醗2） （％〉

37 52 30

40 57 28

38 57 23

28 37 27

25皿㎜．．．．「π．「r．「、「． 41 19

32 48 45

38 56
一一

32 53 24

13 35 42
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図27　V－20Nb－10Mo合金の700℃タリー．一プ1．垂線
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6．6．2，クリープ特性
700℃クリープ．．一．．一．．．．一．一．V基．、1．．．ラ．乱国伸び）代表的な700℃クリ

ーー v曲線を図27にylミす、、低応ソ．」側のクリーープi撫線には

．．：：：二乙段階の変化が認められる。このようなクリープ曲線

を．基に選抜した．：：：．．．づ亡く｝金のクリーフ．結．果を衷13にまと

めて不し，比較のため700℃弱張試験の結果も示す。

1 10　　　　　100

　破断時間（h）

1000

図28　V基．．ラC合金の70⑪℃クリープにおける応力と破断時間

　　　との関係

　まず選抜された5種のV基3元合金の700℃のクリ

ープ破断応カー破附1時間，および．最小クリープ速度…

表】3　V基．．1．己目合．金の700。と1000℃におけるクll一プおよひ1引張試．験の結果

V－20Nb－10Mo

V一．20聾b－5Cr

V－20Nb＿5Ai

V一．10Ta．一10Al

＼二「．．・25（⊃1・．一〇．8Zr・

V．．・20：＼ξb．『10蓑1（〉

700℃ 引　張 1μ試　験 700℃ ク リ　一 プ 試　．験

0，2％醗プ」

ikg／矯m2）

弓i張強さ

ikg／mm2）

伸　　び

@（％）

啓　　力

ikg／n1置の

破断時間

@（h／

破断伸び

@（％）

般・1・クリープ速度

i％／h）

100時聞クリ
[プ破断応力
ikg／mm2＞

49．0 三．9 28．0 7．2

45．5 22．5 29．0 0．67
37．4 57．7 23

43．8 41．4 22．5 0．33
荏3．0

42．0 215．1 25．3 0，068

49．0 5．3 14．0 1．35

39．5 57．0 28 45．5 68．8 16．5 0．29 45．1

嘆4．0 243．7 17．3 0，031

42．0 3．8 10．2 1．6

38．5 38．3 8．5 o，G71
36．9 51．8 30

36．8 74．4 7．5 0，029
36．0

35．0 138．8 10．0 0，025

2嘆．5 17．2 9．5 1．15

27．6 36．9 27 23．0 43．7 21．0 0，195 22．0

22．0 142．2 13．0 0，073

30．0 5L6 16．0 0．17

24．9 40．6 19 28．0 93．4 12．7 0．0婆1 27．8

26．0 185．9 8．6 0，028
r．．．．．」一一．．．．．．．．．．．．

@　　1000℃ 引　張 Iiｮ　験 1000℃ ク リ　一 フ“ 試　．験

26．0 1．4 14．0 9．5

29．8 35．4 3．7 16．0 ！7．5 35．4 L6 11．0

13．0 33．4 40．1 0．40
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応力の関係を図28と29に示す。これらの合金のうちで

クリープ破断応力が高く，直線の勾配が小さくかつ最

小クリープ速度の小さい，すなわちクリープ特性のす

ぐれたものはV－20Nb－5CrとV－20Nb－10Mo合金であ

る。

　これらの2合金と他の機関で研究されたV基合

金や316ステンレス鋼などとクリープ特性を比較し

たものを図30と3147）に示す。この比較から明らかなよ

うに，V－20Nb－5CrとV－20Nb－10Moぐ｝金ゴまV－20Ti，

Vanstar－8，V－3Zr－15Nbおよび316ステンレス鋼よ

りも700℃のクリープ破断応力が亡きく，破断応カー

　50
　圭40．

竃
bD　30

ぎ

殺

麺20

　10

＝薪ノκ
x

＿。イ「
・墾璽」

700℃
（1　×10．’．．’毒mmHg）

　　0．001　　　　0．01　　　　　0．1　　　　　　1　　　　　　10

　　　　　　　　f技ノ」・クリープ速度　（％／h）

図29　V．基．三：ラC合金の700℃クリーープにおける最・」・タリー．．一プ速

　　　度と応力との関係

　70
　60

　50
£． S0
∈

琶

遍30
5
斡
泊20
瞬

　10
　　　　1　　　　　　　10　　　　　　100　　　　　1000

　　　　　　　　　　　破1歓時閥｛h）

図30　V－20M）一10Mo合金と地の機関で研究されたV合金の

　　　700℃クリープ破断応力の／1ヒ較

レ．．．

@　3b．．　　　　　　ノ01Vム． 700DC

■一■u一一唱。
o　　　　　　　　　　　　o

5e，、rず　　　　δ，

o

＼ミ．：士郵妨田、
　　　　　　　　　　「一

●

．ノ飾る・吻ノ

レ　207㌃。：＼　　　　　　　　　　　o

　0

R！6ε

V－20Nb．．． 5CT

V
D2・Nb．．10Mo

v．
Bnste「．．．

一

“

　　　　　，’
@　，’C　’

’

700℃　1
@「

V．．20Ti

破断時湖の1白：線関．係の勾配がゆるやかで，また最小タ

リー一一ブ速度が小さく，クリ…一プ特性がすぐれているこ

とがわかる。ただしV－3Ti－10Nb－5Cr合．金の短時間

側のクリ．…フ．破断1芯力に劣るが，長時賜側ではこの合

金よりも良好である。

10◎0℃クリープー一・700℃クリープ特性が最もすぐれ

ているV－20Nb－10Mo奔金グ．）みについて1000℃のタリ

ー．一一 v特性をしらべ流二結果を．表13の未尾1こまとめて示す、，

1000℃のタリー一．．…ヅ曲紡とで’は700℃の場合と比較して2

次タリー．．．一一フ己か．短かくて3次クリープか』長く，また破断

イ申びが人きい、、また，　クリーープ．｛波断1，占ソJ一破断時闘、

および最小タリー．．一プ速度一応力の関係を700℃の結果

と比較し．．、て図32に示す、、1000℃のクリープ特性は700

℃と比較し．．てタリー－．フ“破断応力は低く，かつ勾配も大

きい、，また，最小タリー．．．一プ速度は速くかっ勾配も．大き

いことがわかる、、

　50

　40
£
霞30
章

塁

宍20
碧

　10
　　0．001　　　0．01　　　　0．1　　　　　1　　　　　　10

　　　　　　　最小クリープ速度　（％／h）

図31　V－20Nb－5CrおよびV－20Nb－10Mo合金とf也の機関で’研

　　　究されたV合金の700℃クリープにおける最小クリープ．

　　速度の比較
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図32　7000およひ．1000℃におけるV－20Nb－10Moで｝金グ）タリー

　　　フ．破断応力と最小クリーーフi邊三度（ε）と｛波断i貯問

高温度および長時間におけるクリープ．一．一．一．．．．一八／－20Nb－

10Mo合・金の700。と1000℃のクリープ特性を知るた．め

にLarson－Millerのパラ．メ…タ

P＝T（c÷lo9’垂‘〉

を1：｛．響いて長時闘の破1膨1応力を推定した。ここで、Tは

温度（K），亡Hは破断時μ．｝．賀h＞，またCは合金に特イ．∫な

定．数で約20になる場合が多い。図33481にCを20と仮定

した場奔のV－20湿）40実正。合金と他の授隻関で俳j発され

たV合金の破断応力とLarsonハ’linerのパラメ・一タと

の膜lf系を示す。　V一・20Nb－10Mo合金1ま高llrrt，長時間で

グ．j破断応力は最も高く，f也のV合金よりもはるかにす

ぐれ、ていることカζ1男らかであるD

組織観察一．．一一．．．．．．．．一．．．．．V基3元合金の700℃クリーープ破断部付

近の顕微鏡組織で．はV－20Nb－5A1合金のみが結晶粒
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　　　　　　　　P＝T（K）（20十10g’B）×10－3

図33V－20Nb－10Mo合金ど他の機関で研究されたV合金の破

　　断応力とLarson－Millerのパラメータとの関係

界，とくに荷重と直角方向の結晶粒界に析出物が認め

られる，他のすべての合金では荷重方向に結晶粒が

伸びた組織と結晶粒界の三重点にボイドが認められ

た。

　1000℃のV－20Nb－10Mo合金では700℃の場合と同

様に結晶粒界の三重点にボイドが認められるほかに負

荷方向に結晶粒の伸びた組織は得られず，再結晶粒と

その内部に亜結晶粒が観察された。

　一方走査型電子顕微鏡を用いたクリープ破断面観察

によると（写真6），V－20Nb－5Cr合金のみが粒界破

断であり，他のすべての合金では延性破断であった。

辮鷲’

網：獅聾．

耀・漂藝　迦L

憲馨

気．、

纒・
』‘．

離．1
　　　　総1

．籔．．　　　’．」一一一一」

V－20Nb－5Cr　44．Okg／mm2，243．7hr　V－20Nb－5Al　35．Okg／mm2，138，8hデ

　　　　　　　　　　700℃

V－20Nb－10Mo，13kg／mm2，33．4hr

　　　』1000℃

写真6　V基三元合金の7006と1000℃におけるクリープ破断面

　　　の走査電顕組織

6，2．3．溶接性

　電子ビーム溶接の溶融部を含む試験片の室温および

700℃における引張試験結果を母材の値と共に表14に

示す。V－20Nb－5CrおよびV－20Nb－10Mo合金では

母材部で破断が起っており，溶接部の脆化が無くて良

好であるが，V－20Nb－5Al合金の室温での破断は熱

影響部で起こった。また，V－10Ta－10A1合金の破断は

700℃では熱影響部で，室温では溶融部で起こり溶接部

の脆化が著しいことがわかる。

　溶接部断面の硬さ分布測定結果を図34に示す。図

からV－20Nb－10Moを除き溶融部が軟かく，またAl

を含む合金では熱影響幅で硬化している。

表14　V基三元合金の溶接材の室温および700℃における機械的性質

室　　　　　温 700℃

合　　　金 0．2％耐力 引張強さ 伸　　び 0，2％耐力 引張強さ 伸　　び

（kg／mm2） （kg／mm2） （％〉 （kg／mm2） （kg／mm2） （％）

67＊ 70＊ 4＊ 40 51 16

V－20Nb－5Al
（69） （72） （23） （37＞ （52） （30）

58 67 8 37 60 18

V－20Nb－5Cr
（63＞ （75＞ （29） 〔40） （59） （28）

59 73 10 37 56 16

V－20Nb－10Mo
（66） （78） （30） （38） （57） （31）

51＊＊ 57林 2榊 28＊ 38家 12＊

V－10Ta－10A1
（64） （65） （11） （28） （37） （27）

（　）母材の値，＊熱影響部で破断，

その他は母材部で破断。

＊＊溶接部で破断，
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260

240

V－20薔b－5Al

k／／㌧＼♂
弓．

V－20Nb－5Cr

L．／ピ『司『
1

V－Tiでとくに著しい。　Na浸せき後の各試料のCo値

の順は合金元素の0溶解度の大きさの順，Ti＞V＞

Nb＞Mo＞Cr，によって説明が可能である。また，

Co（N、）の滅少によってCo値も著しく減少した。

　　　　　　　Na浸せき
　　　　　　　（C。でぎ。｝ppm）　　　α

つ
巴

胸

謬

240

220

280

260

V－20Nb－10Mo

撚／＼ゾ～＿

　　　　　前
V－20Nb－10Mo　駕1．0

　　　　　≦0．6

。．2。N、．5C，嬰1．・

　　　　　＜e．6

　　　　　肖1∫
V－20Ti　　　　窺LO

　　　　　≦0．6

V線　　　　　竃1．0

　　　　　≦O．6

幽曲（1．5）

　　　　　0　0．20．40，60，81．0　（w亡％）

図35Na浸せき前後の試料中の0濃度，　Co

260

240

220

V－10Ta－10A1

1　／
　　む／＼。，。一。

矢印より左側は溶融部

0 0，2　　　 0．4　　　 0．6　　　 0．8　　　 1．0

溶接中心からの距離（mm）

図34　V基三元合金溶接材断面の硬さ分布

　組織観察の結果いずれも溶：接割れや気泡などの異常

は認められなかった。

　以上の結果から溶接性はV－20Nb－5CrおよびV－

20Nb－10Mo合金は良好であるが，　Alを含む合金では

劣ることがわかる。

6．3．高純度Na中の共存性＊

　V－20Nb－10Mo，　V－20Nb－5Cr合金，および比較のた

め，おもにアルゴンヌ研究所で開発されたV－20wt％

Ti合金7｝の高純度Na中の共存性を調べた。

実験方法一Naループの運転条件は表5のNa中の

0濃度約1．Oppmの場合とほぼ同様である。

結果と考察一Naに浸せきした後の合金の外観は2

合金では薄灰色の薄膜で表面が覆われる程度で比較的

良好であったが，V－20Ti合金は密着性が悪い黒色の

膜で覆われ，試料にわずかな屈曲も認められた。

　図35にNa浸せき前後の合金およびV中の0濃度，

Co，を示す。いずれの試料も顕著な0吸収を示すが，

＊おもにT．Suzuki，T．　Noda，NJwao，　T．　Kainuma　and　R．

Watanabe：J．　Nuc1．Mat．，62（1976）205．を参考にした。

　図36にNa浸せきによる重量変化，』W，および圃

体金属の腐食損，∠W一∠Wo，を示す。腐食損はV－

Nb－Moで最も小さく，V－Tlで最も大きいこと，また

Co（N、｝値の減少により小さくなることがわかる。　V，

Nb，　CrおよびMoは表6に示した酸化物を，またTi

はNaTio240）を生成する。これらの酸化物の生成自由

エネルギーはTi＞V＞Nb＞Cr＞酸。になると考えら

れることから腐食損に関する合金の順，V－Ti＞V－Nb

－Cr＞V－Nb－Mo，が理解できる。

　　　　　　Na浸せき　△W（劔）or△W一△W・（二＝i）

　　　　　　（C。〔MPP㎞）

　　　　　靴1．O
V－20Nb－10Mo
　　　　　≦0，6

　　　　　窺LO
V－2〔｝Nb皿5Cr　≦；0，6

V－20Ti ㌃1．0

≦0．6

　　　［
（一3．0）

〔コに二

［＝＝＝

［1＝

　　　　　　　　　　　　1　0　＋1（mg／cm2）

図36　Na浸せきによる重量変化，　jw，およひ’間体金属の腐

　　食損，」W－JWo

　回路7にCo（N、）値約LOppmのNaに浸せきした試

料断面の組織を示す。V－Nb－Moでは表面付近の粒界

浸食が，またV－Tiでは表面付近が2層に分かれ，表

面層には割れが認められ，硬さが著しく大きかった。

　Na浸せき前後の合金の引張特性（表15）から、

2合金では強さが増して延性が減り，Co（N、》値約0．6

ppm以下の場合にも室温では伸びがほとんど認められ

ないこと，またV－Tiでは強さおよび延性がともに滅

り，表面付近に生成する内部酸化層は引張特性に寄与

一43一



金属材料技術石｝F究所研究報告集　口F｛示［156年版

表15Na浸せき前後の機械的性質（ひずみ速度：1．1×10－3sec『1）

700℃の場合

合　金
Na浸せき0．2％耐力　引張強さ
（Co〔Nal　PPm）（kg／mm2）（kg／㎜2）

V－20Nb－10Mo

伸　び
（％）

V－20Nb－10丁目

V－20Nb－5Cr

V－20wt％Ti

前

霜1，0

≦0．6

前

霜1．0

≦0．6
二
印」

霜1，0

≦0．6

38

57

55

40

61

45

48

44

57

67

76

59

74

64

58

48

31

4

17

28

17

29

12

5

　　　　　　　　　　　，、酬聯

　　　　　義犠訟勲

V－20Nb－5Cr

室温の場合

合　金
Na浸せき　　0．2％耐力　引張強さ　伸び
（Co〔N、）PPm）　　（kg／mml）　　（kg／mm2）　（％）

V－20Nb－10Mo

V－20Nb－5Cr

V－20wt％Ti

前

駕1．0

≦0，6

前

窩1．0

≦0，6

前

口1．0

≦0，6

66

12（破断）

41（破断）

63

33（破断）

79

75

53

78

75

79

78

54

30

0

0

29

0

0．5

13

0．3

　　V－20Ti

写真7　Co〔Na〕値約1．OppmのNa中に浸せきしたV合金の断

　　　面の組織

しないことがわかる。

6．4．Mo被覆によるNa中の共存性の改善

　イオンプレーティング法によりMoを全面に被覆し

たV－5at％Mo合金が良好なNa中の共存性を有する

ことを5．で述べた。ここでは高温強さとクリープ強

さのすぐれたV－20Nb－10MoとV－20Nb－5Cr合金の

Na中の共存性に対するMoの全面イオンプレーティン

グ被覆の効果を調べた。

　Moの全面被覆およびNaループ中への浸せきは5．

3と同じ条件で行った。

表16Moを全面被覆した2合金試験片『のNa浸せき前後の重量変化，酸素量，窒素量，炭素量および固体金属の腐食損

A　　　金
皮膜厚さ 重量変化国w） 酸素量（Co＞ 窒素量（CN） 炭素量（Cc） 固体金属腐食損＊

口 （μm＞ （mg／cm2） （wt％） （wt％） 〔wt％ン （mg／cmユ）

0
一

（0．030）
一 　 一

〃 十〇，25 0，560
一 一

一〇．45

V－20Nb－10Mo
電4，2

一
（0．031） （0．005） 〔0．006）

　
〃

十〇．02 0，046 0，005 0，011 一〇，01

0
一皿

（0．030）
一 一 一

μ 一G，40 0，420
一 一

一〇．85

V－20Nb－5Cr
舘3，5 一

（0．049） （0．004） （0．007）
　

〃 十〇，04 0，063 0．00 0，011 十〇．01

（）Na浸せき前の値を示す。

＊　この値は4W一（4WO十JWN十4WC）または訓V一訓yoで固体金属の腐食損の近似値を示す。
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図37全面Mo被覆後Na浸せきしたV－20Nb－10Mo，　V－20Nb－

　　　5Cr合金試験片断面（板幅方向）のヌープ硬さ分布

表17Moを全面被覆した2合金試験片のNa浸せき前後の室温

　　における機械的性質

合　　金
被膜厚さ
iμm）

0．2％耐力

ikg／mmつ

引張強さ
ikg／mm2）

伸　　び
@（％）

0 （66） （78） （30）

〃 12＊
一

0

V－20Nb－10Mo
～4．2 （66） （74） （23）

〃 70 79 25

0 （63） （75） （29）

〃 33＊
一

0

V－20Nb－5Cr
～3，5 （64） （71） （16）

〃 81 82 7

（　）Na浸せき前の値，＊破断応力

　これらの試験片のNa浸せき前後の重量変化（∠W），

Co，　CN，　Cc値および固体金属の腐食損，∠W一（」H！o

十4WN十∠Wc），を表16に，またNa浸せき前後の機

械的性質を表17に示した。これらの値は全面にMoを

被覆したV－5at％Mo合金の挙動と同様の傾向を示し，

Moの全面被覆によって重量，0濃度などの増加は著

るしく減少し，機械的性質では延性の低下が非常に少

なくなっている。しかし，応力では若干の増加が見ら

れ，V－20Nb－5Crでは伸びも幾分減少している。これ

らの試験片のNa浸せき前後の断面硬さ分布を図37に

示した。全体について硬さにわずかな上昇があり，ま

たV－20Nb－10Mo合金は端部でも上昇が見られる。

　Moの全面被覆後，　Na浸せきした試験片の引張破面

のSEM像では，写真8（a），（b｝に示す様にディンプル

を伴なった延性を示しているが，V－20Nb－5Cr合金の

破面の端部に（c）のような微小な壁開破面が認められた。

これは5。3で述べたようなMo被膜の微細な欠陥に

起因するものと思われる。

6，5．照射による機械的性質の変化

　高速増殖炉の燃料被覆管の高速中性子（E＞0．1MeV）

照射量の目標値は2．5×1023n／cm2とされている。49）V

合金におよぼす高速中性子の照射の影響に関する研究

は照射後の焼鈍による硬化，ボイドの生成およびボイ

ドによるスエリング，照射による機械的性質の変化な

どに分けられる。機械的性質の変化はV－Ti系合金な

どについて研究され，10）またV合金一般には脆化しに

くいことが報告されている。45）

　ここでは，V－20Nb－5Cr，　V－20Nb－10Mo合金，お

よびVの板状引張試験片（12（ゲージ長さ）×4×1mm）

をFe－Ni－Cr系合金の試験片とともに日本原子力研究

所の材料試験炉（JMTR）を用いて550℃において熱

中性子3．3×1020n／cm2および高速中性子（E≧0．1Me

V）3．8×1020n／cm2の照射を行い，その影響を調べた

V－20Nb－10Mo V－20Nb－5Cr

　　　　　　　（a）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（b）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　〔c）

写真8　Moの全面被覆後，　Naループ中に浸せきしたV－20Nb－10MoおよびV－20Nb－5Cr合金の引張破面のSEM像
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結果を述べる。

　照射はFe－Ni－Cr系合金の照射に用いた304ステン

レス鋼製カプセルの空間の一部を利補して行った。試

料はアルミナ製の容器に入れた後カプセルに入れ，排

気した後Arガスを入れて溶接により密封した。

　照射後にV合金は表面が金属光沢をもっていた。V

合金の照射前後の機械的性質を表18に示す。Na中へ浸

せきした場合と同様に高温においては強さが増して延

性が減り，また蓋温では試験片の肩部につけたピン穴

の部分で破断して延性をもたなかった。また，破面は

粒内破断を示した。照射初期のカプセル中には0など

の侵入型不純物が含まれ，V合金に吸収されているの

ではないかと考えられる。したがって，表18のV合金

の照射後の結果は照射のみならず，侵入型不純物の吸

収の影響も示していると思われる。

表18　照射前後の機械的性質（ひずみ速度：4．2×1r4　seゼ1）

高温の場合（照射前：700℃，照射後：650℃〉

　　　0，2％耐力　引張強さ　伸び照射
　　　（kg／mm2）　　　（kg／mm2）　　　（％）

V－20Nb－10Mo

V－20Nb－5Cr

V

前

後

前

後

前

後

38

58

40

55

5

10

57

79

57

78

9

12

31

22

28

24

53

46

がすぐれていることを明らかにし，さらにV－20Nb－10

Mo合金については1000℃においてもクリープ特性を

調べて高温および長時間における特性が他のV合金に

比べてもっともすぐれていることを明らかにした。

　溶接性の検討からV－20Nb－5CrおよびV－20Nb－10

Mo合金が良妊であり，Alを含むものは妊ましくない

ことを示した。

　機械的性質の検討によって良好であったV－20Nb－5

CrおよびV－20Nb－10Mo合金について，高速炉の燃料

被覆管の環境に近い高純度Na中の共存性を検討し，

Na中の0濃度を約1．Oppmから約0．06ppm以下にする

と，0の吸収及び腐食損が少なくなるが，約0．06ppm

以下の場合にも室温における延性がほとんど失われる

ことから合金化のみではNa中の共存性が確保されな

いこと，また5．3と同様にイオンプレーティング法

によりMoを全面に被覆した後，　Na中に浸せきし，こ

れらの2合金についてもV－Mo合金の場合とほぼ同様

にNa中の良好な共存性を確保できる見通しを得た。

　また，照射による機械的性質の変化は，V－20Nb－5

Cr，　V－20Nb－10Mo合金，およびVについて高速中性

子（E≧0．1MeV）を3．8×1020n／cm2までの照射を行っ

た後，引張試験によって検討したが，侵入型不純物の

吸収が同時に起ったため十分な評価が行えなかった。

7．総 括

四温の場合

試料
　　　0．2％耐力　　引張強さ　　伸　び
照射
　　　（kg／mm2）　（kg／mm2）　（％〉

V－20Nb－10Mo

V－20Nb－5Cr

V

前

後＊

前

後＊

前

後聯

66

58

2Q

20

78

70

26

26

30

28

37

28

＊ピン穴で破断，＊＊JIS規格のB部で破断

6．6，まとめ

　3．で選抜した【司溶強化型V基三元合金，V－20Nb－

5Al，　V＿20Nb－5Cr，　V－20Nb－10Mo，　V－10Ta－10A1

およびV－Cr合金にZrを少量添加したV－25Cr－0．8

Zr合金について諸性質を調べた。

　室温および700。～1000℃における引張特性から，V－

20Nb－5Al，V－20Nb－5CrおよびV－20Nb－10MQ合金

が良好なこと，また700。Cにおけるクリープ特性から

V－20Nb－5CrおよびV－20Nb－10Mo合金，とくに後者，

　V合金の液体Na冷却高速増殖炉の燃料被覆管材料

および核融合炉材料の第…壁およびブランケットの構

造材料としての利点を挙げた後，この研究の結果をま

とめる。

7．1．窩速増殖炉の燃料被覆管材料

　実験炉，実証炉などに316ステンレス鋼が用いられ

てきたが，高温における強さ，熱伝達姓，照射損傷（と

くにスエリング）49）に関する耐性などが不十分なため，

Ti，　Zr，　V，‘Nb，　Ta，　Mo，　Mなどの合金が考えられて

きた。Ti合金は高速中性子の吸収断面積は小さいが，

50Q℃以上の温度における強さが劣り，　Zr合金はクリ

ープ強さおよび熱伝達性が劣っている。Nb，　Taおよ

びMoは高温における強さおよび熱伝導性が大きく，

しかも熱膨張が小さい利点はあるが，高速中性子の吸

収断面積が大きい欠点がある。

　Rorstら50｝は非ベント型の燃料被覆管は熱伝達が

良い圧力容器としての特性が重要であると考えて，熱

膨張係数，ヤング率，ボアッソン比，熱伝導度：および

降伏応力をそれぞれα，E，り，んおよびσとした場

合にαE／（1－tノ）んσ｛直力ごノJ・さいことカf望ましいとし，
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この値を300系ステンレス鋼，Ni合金，　V合金および

Nb合金について求めて比較した結果，　NbおよびV合

金が好ましいとした。また，条件を一・定にした高速増

殖炉の燃料被覆管をこれらの合金で設計した場合の彫

塑挙動を比較し，全増殖比が大きい，冷却材喪失時の

反応度の温度変化，ドップラー効渠による反応度の温

度変化および過剰反応度が小さい，燃料．交換期問が長

いなどの点からステンレス鋼が好ましく，NiおよびV

合金がこれにつぎ，Nb合金は好ましくないとした後，

総合的に圧力容器材料としての利点が大きいV合金が

良好であると結論した。

　また，Edisonら45）は非ベント型燃料被覆管をVa駐・

star－7　（V－9Cr－3Fe－1．3Zr－0．05C），　Vanstar－9

（V－8Cr－10Ta－1．3Zr－0．05C）合金および316ステン

レス鋼にした場奔の炉を設計して核的解析を｝lorstら50｝

とほぼ岡様に行った。彼らの計算はNa中の腐食減量

をステンレス鋼で約25μin／年，またV合金でなしと仮

回している点などに問題があるが，V合金が316ステ

ンレス鋼よりもすぐれていることを明らかにしている。

　最近では，ステンレス鋼被覆管から54Fe（π，p）お

よび59Co（π，γ）反応によりそれぞれ生成する放射性

の54Mnおよび60Coが腐食生成物となってNa．一次系

内で質量移行を起こしてNa一次系内の各部に沈潔し，

炉の保守および修繕の障害になることが重大な問題に

なっている。V合金を用いれば放射性核種の生成は著

しく軽減され，この点からもV合金が注目されている。51｝

7．2．核融合炉の第一壁およびブランケット用材料

　実用化が最も早いとされている核融合炉はトカマク

灘のものである。この炉の第一壁およびブランケット

用構造材料として問題になる点は表面の侵食，照射損

傷，ブランケットおよび冷却材との共存性，中性f照射に

よる崩壊熱および残留．放射能などである。V合金はすぐ

れた点が多いため有力な候補材料になっている。52ト54）

　粒子による表面幽の侵食は，トカマク型の炉の場合第

…一一 ﾇに衝突する荷電粒子をダイバータに集める，第一．・

壁表面の形状に工夫を加える，原イ・番号が小さい物質

をプラズマと第一一壁との間に置くまたは第一．．．一壁を被覆

するなどの設計側の工夫により軽減されると思わオ’しる。

　核融合炉の巾性子は第一．．．．一壁において約25％以、．上が10

MeV以上のエネルギーをもち，核分裂炉の場合よりも

大きいため，（η，α）および（π，ρ）反応の吸収断面

積が大きくなって材料内ではHeおよびH2ガスの生成が

問題になる。この点から，V，NbおよびMoがステン

レス鋼およびNi合金に比べて好ましい。　Mattasら53）

は中性子負荷，スエリング，伸びなどの条件を決めて

316ステンレス鋼およびV合金の配．予測プ：郵育を求めてV

合金が優れていることを示している（図38帆，
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図38　中’i’li　j’・負荷を2MW／cmZに，またその他の条件を記入の

　　ように決めた場合の316ステンレス鋼およひ’V合金のチ

　　渕痔命と温度との関係53）

　トリチウムの増殖材，および冷却材を液材｛Liに限

定した場合，液体Liとの共存性からオーステナイト

系ステンレス鋼およびフェライト鋼の最高使用ll、【渡は

それぞれ約450およひ1500℃とされ，一方V合金および

Nb合金では合金およびLi　lトの侵入型不皐；巨物，0，　N

およびC，の濃度が小さいことを条件にして700℃以

．ヒとされている。55）

　Steiner52｝はステンレス鋼，　Ni合金（PE16），　Vお

よひ’Nb合金（Nb－lwt％Zr）　の第一壁をもつ核融合

炉を考え，中性」㌦負荷を1M、V／m2にして炉を停止し

た時の崩壊熱密度，それを決める放射性核種，生物学

的危険度などを求めた。崩壊熱の減衰は・iiしいものから

V，Fe合金およびNi合金，　Nb合金の順になり，　Vで

は数週間程度で不純物によって決まるようになるか’，

・方Nb合金では半減期13．6年の93mNbによって決ま

り、減衰が非常に遅いことを明らかにしている。また，

生物学的危険度も・」・さし、ものからV，Fe合金およびNi

合金，Nb合金の順になる。

　このような利点から，アルゴンヌ研’究所’ではV－15Cr

－5Ti（wt％）合金を第．・壁およびブランケットの構造
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材料としたD－T－Li系トカマク炉の設計を行い，構造

が簡単で，しかも高温で使用可能なため効率が良いと

報告している。54）

7．3．この研究の総括

　この研究は液体金属冷却高速増殖炉の燃料被覆管用

のV合金を開発することを目的に昭和45年度から9年

間行ってきたものである。

　開始時期は，同じ目的で行われていたアメリカのア

ルゴンヌ研究所およびウエスチングハウス社，西ドイ

ツのカールスルーエ研究所におけるV合金の開発研究

がおもに液体Na中の共存性の点で行きづまってきた

頃であった。そこで，高温における強さが大きいこと

と同時に，液体Na中の良好な共存性の確保を重点に

して研究を進めてきた。

　溶融塩電解法により精製した高純度Vを原料とし，

アーク溶解による合金の溶製，圧延による加工性，板

状試験片による引張およびクリープ特性，液体Na中

の共存性などをおもな検討項目として検討を進めた。

合金は瞬溶強化型のものを中心にして二元合金，つい

でこの結果をもとに三元合金へと発展させ，高強度の

li｝II溶強化型V基三元合金，　V－20Nb－10MoおよびV－20

Nb－5Cr，を開発した。高温および長時間におけるク

リープ強さにはMoの添加が有効なため，これら2合

金のうちでもV－20Nb－10Mo合金がよりすぐれている。

高速増殖炉の燃料被覆管の環境に近い高純度Na中の

共存性についてもMoの添加が有効であるが，　Na中に

含まれる微量の侵入型不純物などによる脆化を抑制で

きないことを明らかにした後，イオンプレーティング

法によりMoの薄膜を被覆してNa中の良好な共存性

を確保できることを明らかにした。また，VおよびV

合金中の機械的姓質と侵入型不純物の濃度との関係な

ども明らかにした。燃料との共存性にふれなかったが，

V合金と酸素あるいは炭素との相互作用を考えれば，

酸化物燃料に比べて炭化物燃料が共存性の点からより

適していると考えられる。
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ステンレス鋼強度に及ぼす中性子照射等の影響に関する研究

原子力研究

原子炉材料研究部

玉石春樹，鈴木　正，

平野敏幸，岸本直樹，

渡辺亮治

鐸召牙…目47年～55年

貝沼紀夫，新野　仁

木本高義，山本徳和

1．研究巨的

　石油危機にともなって代替エネルギーの開発が緊急

に要請されている。原子力エネルギは諸種の代替エネ

ルギ源のなかでも最も実用化の確度が高く期待されて

いるものである。現在，軽水炉に続く次代の原子炉と

して高速増殖炉や核融合炉の開発が世界各国で競って

行われている。これらの炉の開発すべき課題の中で最

重要なものの一つは炉心の構造材料に関する問題であ

る。軽水炉においては中性子照射による材料の損傷は

炉の実現を左右するほどの問題ではなかった。しかし，

現在開発を進めている新型原子炉では材料問題が成否

の鍵をにぎっている。これを軽水炉と高速増鼻棘を比

較しながら示すと，

1）高速増殖炉では核分裂で発生する高エネルギの中

性子をそのまま利用するので，材料の原子がはじき出

される損傷や，核反応によって材料原子が異種原子に

変化する（へりウムの発生など）反応などの新しいタ

イプの損傷が生じる。さらに，材料への照射線量を比

較すると100倍も高速炉のほうが大きい。

2）軽水炉の運転温度は300℃であるが，高速増殖炉

では600～700℃が予定されている。

3）高速炉では冷却材として化学的に活牲な液体金属

ナトリウムを使用するので腐食が問題になる。

　核融合炉は，現在，臨界プラズマ条件の達成に向っ

て炉物理的な方面において研究が精力的に進められて

いるが，臨界プラズマ条件の実現は最早確実視される

に到っている。しかし，核融合炉においては炉心構造

材料の問題はさらに深刻である。核融合炉における中

性子のエネルギは高速増殖炉よりさらに一桁高く，材

料中に多量のヘリウムを発生させ，材料特性を著しく

劣化させる。しかも高速増殖炉では，中性子照射条件

の最も苛酷な燃料被耳管やラッパー鴬；は1～2年で定

期的に交換されるものであるのにくらべて，核融合炉

の炉心を構成している第一一壁材料やブランケット構造

材料は炉の寿命と考えられる20～30年の硬用に耐えな

ければならない。しかもこれらの構造部は放：射化され

るので，もし故障が発生してもその修理は容易なもの

でない。したがって，材料特性そのものに非常に高い

信頼性が要求される。高速増殖炉の中性イ・照射才員傷に

関するこれまでの経験から，核融合炉に対して在来の

材料を適用することは不可能であり，また，新材料の

開発にしても一朝一・夕に出来るものでないことが予想

されている。

　中性子照射によって材料が受ける損傷の主なものは

次の3つである。

　1　＞　擢｛身寸月詣でヒ

　2＞スエリング

　3＞照射クリープ

　照射｝脆化は中性f照射を受けると材料が脆くなる現

象で，極端な場合にはガラスのように全く塑性変形を

示さなくなる。構造物が外部からの力に耐え得る能力

は，狭い意味のカでなく，力と変形の積，即ち，破壊

に必要なエネルギによって表わされる。従って，実用

材料としては，少なくとも1～5％程度の塑性変形し

得ることが必要とされている。スエリングは材料中に

ボイドと1呼ばれる孔や核反応の結果生成するヘリウム

による気泡が多数形成されることによって材料がいわ

ば軽石状になって体積が膨張することである。照射ク

リープは，スエリングのように体積変化はともなわな

いが，応力下で変形が進む現象である。一般に，クリ

ープ現象は高温，例えば，オーステナイト系のステン

レス鋼の場合，500～550℃以上の温度で生じるが，照

射クリープはすでに300℃においても生じることが知
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られている。スエリングや照射クリープは，冷却材の

流路断面積を減少させたり，燃料集合体を変形させて，

燃料集合体や制御棒の挿入や謬論きを不可能にするな

ど炉の運転にとって大きな障害を引き起す。

　高速増殖実験炉や源1型炉においてはおもに20％冷問

加工316ステンレス鋼が場いられてきた。しかし，照

射データの蓄積につれて，316鋼は，ボイドスエリング

が大きく，また，照射下で析出が生じ，相安定性に欠

けるなどの欠陥が明らかになってきた。そこで，現在，

世界各国で316鋼に代る材料の開発が積極的に進めら

れている。開発の方向としては次の3つが考えられて

いる。

i）316鋼の改良，これは316鋼の化学成分を微調整す

ることによって，とくにスエリング特性を改良しよう

とするものである。

2＞高NiのFe－Ni－Cr系合金の開発，この分野はす

でに超合金（Super　alloys）として既存の商用合金が

多数存在するが，Ni量：の高い合金はボイドスエリング

特性にすぐれていることが明らかにされている。しか

し，高Ni合金は照射脆化しやすいのが欠点とされてい

る。

3＞フェライト系合金など新材料の開発

　10年程度の比較的近い将来の開発目標としては，上

記1）がおもにとり上げられている。さらに抜本的に性

能向上をはかるために，やや長期的な計画の下に上記

2）および3）の開発が進められている。当研究では，日

本原子力研究所の材料試験炉を用いた中性子照射試験

を中心にして，上記1）および2）項に関する実験的調査

を行っている。研究内容から見て，3つの研究期間に

分けられる。

1期　昭秘47～49年度，316鋼の改良に関する研究

II期　昭和50～52年度，高Ni合金とくにA286および

　　　亙ncoloy　800系統の材料の照射脆化の評価

III期　昭和53～55年度，高Nl合金の照射脆化機構の解

　　　明に関する研究

II期における研究およびその時点における所外の研究

成果などを参考にすると，中性子照射は極めて複雑な

現象であることが明らかになった。そこで第田期では，

1）Fe－Ni－Cr系において，最適なベース組成の決定

2）Fe－Ni－Cr系への添加元素効果

3）Fe－Ni－Cr系における析出強化と照射前の冷間加

工や時効の効果などを系統的に調べることにした。さ

らに，中性子照射では実験が長期間にわたらざるを得

ないので，短期間に照射特性の評価を行うためのイオ

ン照射によるシシュレーション試験法の開発を田期に

おいて始めた。また，II1期では対象合金はおもに高Ni

合金であるが，この合金はナトリウム耐食性が問題と

されている。そこでそのための予備評価を行っている。

m期の仕事は現在進行中であるので，この中間報告で

は1期およびII期の結果についてのみ述べる。1期お

よびII期は内容的に異なるので，互いに分けたかたち

でまとめてある。

　現在まで中性子照射実験はおもに商用ステンレス鋼

の旧姓試験ということで行われている。種々の冶金学

的因子の影響を調べてステンレス鋼の耐照射性（とく

に機械的性質）を改善しようとする研究は少ない。冷

間加工，時効あるいは合金組成の手直しなどに関する

研究が行われているが，未だ不十分である。そこで，

当研究では，316鋼を基準にした場合，かなり大巾にパ

ラメータを変化させて，316鋼改良の上限を探る目的の

実験を行なった。調査項目は下記に4つになる。

1）強加工と低温再結晶の組合せ。これによって，高

密度の転位や結晶粒微細化の効果を調べる。

2＞低炭素量化。高温における照射脆化は粒界におけ

るHe気泡の形成にともなう粒界脆化であることが知

られている。炭化物とくに粒界炭化物は粒界すべりの

抑止など粒界脆化に深く関与していると考えられるの

で，逆に炭素を合金より除くことによってこの効果を

調べる。

3）Tiの添加によって，炭化物安定化の効果を調べる。

4）電子ビーム再溶解によって，おもに酸素などのガ

ス不純物の低語の効果を調べる。

　高NiのFe－Ni－Cr系合金の調査項目は下記の通｝）

である。

1）高Ni化の効果

2）Ti，　AI添加の効果

3）低炭素量化の効果

4）50％冷間加工の効果

2，研究方法

2．1．316鋼および316修正鋪

　電解鉄，低コバルトニッケル，電解クロム等の素材

を高周波誘導炉で真空溶解した。但し，Nq　2材は，　NQ

1材を電子ビームによって再溶解して作製した。イン

ゴットは，熱間鍛造，熱間圧延，冷間圧延によって最

終的に厚み1mmの板材とした。引張試験片はこの板材

より機i械加工によって作製した。

　表1に試料の化学組成を示す。電子ビーム溶解の結

果，酸素が著しく低下している。但し，このとき，Mn

も低下していることに注意が必要である。全ての試料
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表1　316および316改良鋼の化学組成（重量％）

言式験片 C Cr Ni Mn Si Mo Ti B ○ N P S

No．1 0，043 16．1 13．9 1．42 0．44 2．50 ｝ 0．0006 0．0058 0．0035 0，005 0，OlO

2 0，037 16．3 14．1 0．21 ・0．44 2．59
｝ 0．0006 0．0005 0．0035 0，003 0，006

3 0，001 15．9 13．4 1．40 0．44 2．49
一 0．0003 0．0052 0．0032 0，003 0，009

4～6 0，043 16．1 13．9 1．42 0．44 2．50
㎜ 0．0006 0．0058 0．0035 0，005 0，010

7 0，045 15．7 14．1 L41 0．44 2．49 0．25 0．0004 0．0018 0．0033 0，003 0，007

表2　316およびその改良鋼の照射前処理とミクロ組織

試験片番号 調　査　屋　的 照　射　前　処　理 平均結晶粒径（μm） σ相面積比

1 基準材 1323K，1h 38 0

2 電子ビーム再溶解 1323K，1h 46 0

3 低炭素量化 1323K，1h 35 0

4 高密度職位 90％寸延十873K，100h時効 来再結晶 0，158

5 超微細粒 90％冷延十973K，100h 2～3 0，142

6 微細粒 90％冷延十1073K，100h 5 0，072

7 超微細粒・Ti添加 90％冷延十973K，100h 2～3 0，124

のB量は3～6ppmである。

　表2は最終領国加工と熱処理条件を示す。引張試験

片は板状でゲージ部の寸法は長さ14mm，巾4mm，厚

み1mmである。引張試験はインストロンタイプの試験

機を用い，歪速度1．2×10－4／Sで行った。照射材の試

験は大気中で行ったが，非照射材のそれは1r6Torrの

真空中で行った。非照射材については，照射材と熱履

歴をそろえるために，823Kと923Kで時射疇間と同一

時間の焼鈍を行っている。当報告の中で述べる全伸び

の値は破断試験片を実測することによって求めたもの

である。

　試料は日本原子力研究所の材料試験炉（JMTR）に

よって中性子照射された。照射用キャブセルは外郭と

内筒より構成されている。外接と内筒の間の真空度を

調節することによって照射温度を制御する。引張試験

片と電子顕微鏡観察用試料はそれぞれ積み重ねて内筒

庫に装入し，内部の空隙はHeで置換して封入する。

試験片はγ加熱によって昇温される。8本のアルメル

ークロメル熱電対を試料部に装入して照射中の温度を

連続測定記録した。カプセル中の試料の装入位置を図

1に示す。熱電対は積み重ねられた試験片の表面に接

触している。積み重ねられた試験片の表面と中心部の

温度差は24Kと計算された。図1に示されている温度

はこの中心部におけるものである。また，園1には高

速および熱中性子照射線量の分布も示している。当初

計画した温．度は低温照射カプセル（72M－1G）が823
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図i　照射カプセル中の試料位羅と中1でll子照射線量と照身寸温度

　　分布

K，高温照射カプセルが923Kであった。しかし，そ

れぞれのカプセルにおいて，中心部と上および下端部
　ち

の間では約100Kの温度差がついてしまった。しかし，

それぞれの対応する試料の低温カプセルと高温カプセ

ルの間には，68～106Kの温度差があるので，相対的な

照射温度効果を調べることは可能であった。

　引張試験後，光学顕微鏡によって照射試験片の金相

組織の観察を行った。また，熱履歴コントロール材に

ついては，透過電子顕微鏡および走査型電子顕微鏡に

よって，金属組織および破子の観察を行った。

2．2．高Niオーステナイト系合金

　高Niオーステナイト系合金の化学組成を表3に示す。
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表3　高Niオーステナイト系合金の化学組成（．唯量％）

試料番号 C Ni Cr Si Mn Mo Ti Al B

7501 0，058 25．0 14．8 0．47 L40 L66
皿 　 〈0，0002

7503 0，068 25．0 14．8 0．47 1．43 L62 0．91 0．23 〈0，0002

7506 0，057 35．1 14．7 0．45 1．41 1．59
　 ｝ ＜0．0002

7508 0，069 34．1 14．9 0．50 1．43 1．66 0．94 022 く0，0002

7509 0，007 35．4 15．0 0．51 1．00 1．74 0．92 0．24 ＜0，0002

7510 0，063 35．6 14．9 0．51 0．94 1．71 1．79 0．24 0．0002

表4　高Nトォーステナイト系合金のJMTR照射実験手耀｛

　真空高周波、誘導溶角争　17kg，75mn1］インゴット

　　　！

　熱闘鍛造，熱間1王延　～1500K，10mm竃板
　　　！

　冷間圧延　2mmL板
　　　↓

　焼　　 霊屯　1，323KI為
　　　／

　冷間圧延　1mm【板

L庶∵1h…鷲糠畷

　　　，＿＿＿＿」＿　　　ソ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　

　照射　ハITR　　　　　　　　　　　　　コントロール

　線量　1，7－2．5×1024n／m2，　E＞lMeV　時効処理

　温度　853－923K　　　　　　　　　　　　923K，0，102，103，

　　　L＿＿＿ド＿一h
弓1張、試験　 室温，923K，　歪速度　 3×10－4／S

　　l

金相試験／光顕）

表5　74M－12Gカプセル内各部のギャップ

　ノード
飼宦_＼ 1－2 3－4 5－6 7－8

mm mm 瓶m mm
電　顕 0．1±0．02 0．08±0．05 0．17±0．05 α．17士0．05

ノノ 〃 〆〆 0．17±0．05 0．17±0．05

引　張 〃 ノ， 0．15士0．05 0．15±0．05

〃 〃 〃 0．13±0．05 0．13±0．05

電　顕 〃 〃 0．09±0．05 0．09土0．05

一
ノノ 戸〆 ！ノ 0．09±0．05 0．09±0．05

↑

弓1　張 ’ノ ノノ 0．08±0．05 0．08±0．05 唱、

、
〃 〃 ノノ 0．08±0。05 0．08±0．05 旨

ム　霞

〃 ノノ 〃 0．09±0．05 0．09±0。05 、　罎
早vo

電　顕 ，ノ ノノ 0．13±0．05 0．13±0。05
。　ト

g寸
㌢ぼ

〃 ノ〆 〃 0．16±0．05 0．16±0，05 癖灸

　D
　書

023456・8

ノードは左記位置である。

A：試料

B：Fe熱な某体

C：内筒

D：Ai熱媒体

E：外筒

キヤプセル内構造模式図

弓1張試験片・1『法［mm〕

卜14→1

4

L＿＿竺46＿＿＿」

囲1
h
　2

　表4に試料作製の手順，照射条件，引張試験等の条

件を示す。また，これらは繭項の316鋼の場合とほぼ

同じである。但し，316鋼の場合にはカプセル軸方向に

かなり大きな温度差が認められたので，この点の改善

を試みた。カブ．セル内の構造は表5に模式的に示すよ

うに内部から順に，；試料，Fe熱媒イ本，内筒，　A｝熱媒イ本，

外筒となっており，それぞれの問にはギャップが設け

られている。凍子炉内では上下端部ほどγ一発熱量が

小さくなる。従って，試料温度を中心部と上…ド端部で

同一．一にするためには，上下端部ほど熱の逃げをふせが

なければならない。このため，ギャップの大きさを上

下端部ほど大きくとらなければならない。熱計算によ

って求めたギャップの値を表5中に示してある。実際

の温度測定結果を図2に示す。カプセルの上端部にお

いては，中心部とほぼ等しい温度にすることができた。

下端部では，とくに電子顕微鏡試験片において大きな

温度差が認められる。前回の316鋼の場合も同じであ

るが，電顕試片の場合，0．2mm厚みの薄板試料を約20

枚位積み重ねている。試料作製中の試験片のそりなど

も加わって，これら試験片相互間のギャップを正確に

制御できない。従って，電顕四四における温度のバラ

ツキはやむを得ないものと考えられる。
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図2　74M12Gキャブセルの実測照射温度：，指定ギャップおよ

　　びγ発熱との間の関係

3．実験結果

　照射の効果を正しく把握するためには非照射材につ

いて，比較の基準となるデータを十分精度良く求めて

おく必要がある。ここで非照射材について調査した項

目は，再結晶挙動，硬度測定による時効挙動，光学顕

微鏡や電子顕微鏡による析出の観察など広範囲にわた

るが，紙数に限りもあるので，照射挙動を解釈するの

に必要なデータおよび従来の文献等に未だ報告がなく

とくに注目すべき点などに話を限ることにする。

3．1．316鋼および316修正鋼に関する結果

3．1．1．熱履歴コントロール材のミクロ組織と破

　　　　　　壊様式

　溶体化処理材の結果についてはとくに目新しいこと

がないので省略する。冷間加工および時効した試料（Nα

4～7）のミクロ組織の特徴は以下のようである。No

4試料では大部分の領域は未再結晶のままである。Nα

5試料では殆んど再結晶は終了しており，平均結晶粒

径は2～3μmであった。写真1に示すように，炭化

物が微細に分散しており，しかもこの分散状態は一様

ではなかった。この分散の不均一性は再結晶組織と関

係がないように見える。従って，炭化物析出は再結晶

より先行して生じたもののように思われる。Nα6試料

では結晶粒の成長と，炭化物の粗大化が見られる。Ti

添加した試料（Nα7）は，熱処理はNα5と同じである

が再結晶はかなり遅れており，一部分に未再結晶領域

が認められた。

　当実験の加工熱処理の特徴は冷間加工度が著しく高

いことである。多分，このためと思われるが，全ての

時効材において，結晶粒界や粒界三重点において多量

のσ相の形成が認められた。これらの粒界析出物は透

　　　　　贈率、

㌦、

写真1

鞭　繍
凶欺

糟

一溜藤
轡．

藤

難

写真2

過電顕観察によってσ相と同定されたものである。冷

間加工によってσ相の形成が促進されるのはすでによ

く知られている。D平均結晶粒径とσ相面積率の測定デ

ータは表2に示してある。

　写真2は引張試験後の二面と試験片表面の走査型電

顕による観察結果を示す。この写真中の粒状の組織は

光学および透過電子顕微鏡観察結果との対応から結晶

粒であると判定される。この試料の試験温．度は1023K

であり，また，全伸びは200％を越えている。これは

結晶粒が細かく，粒界すべりが生じやすいために引き

起される超塑性のためである。このような大きな変形

の後では非常に多くのギャップが欝欝に形成されてい

る。

3．1．2．代表的試料の機械的性質の照射による変

　　　　　　化

　当研究における試料は冶金学的観点から2つのグル

ープに大別される。1）容体化処理されたもの，2）

冷間加工，再結晶および時効されたもの。今後，前者

をST試料，後者をCRA試料と呼ぶことにする。　C
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表6 823K（550℃）JMTR照射材および熱履歴コントロール材の引張．試験結果

試験
　　　温度
Ai．式科

P．虞．．7

温 823K （550℃）

0，2％耐’カ 引張強度 均一．一一伸び 全伸び 0，2％耐力 引張強度 均一伸び 全伸び

No，1
214Mpa
i184＞

564Mpa
i549）

59．2　％
i64．7）

65．3　％
i71．6）

127Mpa
i94．1）

填22Mpa
i414）

3L4　％
i35．5）

34，0　％
i38．0）

2
206 552 5喋．3 59．0 114 407 29．7 32．0
（194） （5嘆9） （56．6） （62。3＞ （111） 〈429） （34．5） （36，8）

3
209 537 57．6 64．8 133 343 28．4 33．6
（158） （516） （66．0） （74，1） （73．6） （345） （30．1＞ （34，2）

4
683 872 8．9 2L1 393 462 17．3 23．2
（713＞ （934） （7．6） （18．8） （461） （521） （14，8） （28．4＞

5
437 783 29．5 34．8 269 419 23．4 32．7
（436） 〈755＞ （30．7） （353） （283） （424＞ （26．3） （37．8）

6
358 708 35．0 39．8 225 420 25．6 30．1
（380） （709） （37．4＞ （43．3） （254） （422） （26．7） （34，6）

7
520 813 26．5 3LO 313 435 18．7 29．9
（479） （768＞ （29．4） （34．2＞ （325＞ （445） （2L7） （36．2）

試験
　　　温度

似ｿ
923K （650℃） 1023K （750℃〉

No．1
U2
i84．3）

292
i306）

24．7

i3L5）
29．7

i6L5）

9唾．1

i106）

178
i184＞

17．4

i20．7）

28．9
i87．4）

114 289 28．3 39．8 102 181 15．9 3L32
（104） （314） （27．7） （60．0） （97．1） （182） （19．6） （86．7）

104 265 17．5 20．0 82．4 160 12．9 L6．63
（79．4＞ （281） （31．8） （48，2） （77．5＞ （171） （25．8＞ （87．4＞

204 270 13．2 37．8 922 124 8．1 82．04
（296） （330） （8．8） （76．3＞ （116） （141＞ （4、2） （211）

206 258 13．8 37．8 90．2 119 8．9 57．75
（211） （265） （19．7） （103） （110） （127） （7．6） （200）

184 276 16．3 21．9 94．1 121 7．2 50．06
（215） （282＞ （22．1） （92．0） （125＞ （138） （7．4＞ （171）

205 268 12．3 392 99．1 127 7．2 85．87
（232） （286） （15．8） （94．2＞ （118） （146＞ （5．9） （200）

（

）　内：熱履糎iコントローノレ霜オ

表7 923K（650℃）JMTR照射材および熱履歴コン｝・ロール材の弘張試験結果

試験
’量度 案 混 823K （550℃〉

試料

0．2％耐力 弓1張強度 均一．．．．・伸び

全伸び 0．2％耐力 引張強度 均一．一伸び 全伸び

No．1
211Mpa
i173＞

585Mpa
i557）

49．9　％
i60．1）

54．7　％
i66．8＞

124Mpa
i101）

403Mpa
i371＞

26．8　％
i29．2）

28．9　％
i32．5）

218 599 45．2 50．3 143 412 25．4 27．42
（180） （5？1） （52．9） （57．0） （119） （367） （27．9） （31．8）

201 536 58．0 63．8 109 342 29．6 32．73
（151） （519＞ （66，2） （72．8） （77．5＞ （3荏4） （3LO＞ （35．7）

455 768 26．8 30．9 298 453 173 22．54
（503） （796） （25．4） （29．7） （326） （448＞ （21．8） （39．2）

445 772 28．2 32．8 295 438 18．3 23．35
（438＞ （768） （28．8） （32．4＞ （279） （418＞ （20．9） （38．8＞

385 716 33．6 38．8 269 428 2L4 27．36
（357） （7G9） （34．5） （38．8） （243） （425） （23，9） （36．0）

438 801 24．2 27．5 312 475 18．7 24．17
（469） （788） （28．5） （33．2＞ （325＞ （453） （工9．5） （33．0）

試験
温度 923K （650℃〉 1023K （750℃〉

試料

No．1
106
i90．2）

301
i295）

26．6
i32．1）

39．1
i56．3）

85．3
i95．1＞

185
i190）

16．7
i19，1）

34．7
i88．5）

127 305 23．0 4L2 127 191 13．8 33．32
（玉22） （299） （25．5） （52．5） （94，1） （180＞ （21．0） （87．8）

70．6 275 16．5 23．8 80．4 160 12．5 16．33
（75．5＞ （279） （3L4）． ＜55．2） （73．6） （171） （23．6） （87．1）

211 267 10．8 24．5 69．6 123 8．2 68．84
（229） （274） （13．5＞ （102） （110） （131） （6．4＞ （204）

202 270 11．1 23．7 66．7 119 12．0 69．65
（210） （259） （17．6） （104） （104＞ （124） 〈6．6） （174＞

206 265 11．4 22．6 79．4 122 9．7 56．06
（191＞ （265） （19．0） （77，7＞ （U7） （13Q） （7．7） （186）

223 300 13．1 46．3 102 134 8．8 85．87
（239） （284） （13．0＞ （109） （120） （140） （4．8） （204＞

（

〉内：熱履歴コントロール材
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ステンレス鋼強度に及ぼす中性了・照身寸等の影響に関する研究

RA試料では結晶粒内に炭化物が微細に分散している

ことが特徴である。

　表6および7にJMTR照射材および熱履歴コント

ロール材の機械的性質を示す。ここでは全ての試料に

ついての結果を述べることはあまり意味がないと思わ

れるので，上記2グループの中より一種類つつの試料

をピックアップして，照射による機械的姓質の変化の絶

対値がどのくらいになるかについて述べる。図3は標

準材（Nα1）の結果を示す。強度については殆んど変

化がない。これは照射温度が高いためである。均一伸

びも照射によって殆んど低下しない。全伸びは試験温

度が高くなるほど照射による低下が大きくなる。しか

し，中性子線量がこのレベルでは，30～40％の伸びは

確保されている。超微細粒Ti添加316鋼の結果を図4

に示す。強度および均一伸びの照射による変化は標準

材と同じで小さい。超微細粒鋼（CRA鋼）の特徴は

試験温度が高いほど全伸び値が大きく，1023Kの非照

射材のそれは200％を越している。この場合，照射材

においても全伸び値：は80％に達している。CRA鋼の

他の特徴は，ST鋼よりも低温（823K以下）における

強度とくに，0．2％耐力が高く，十分高い均…伸び（20

％）を有していることである。（表6および7）しかし，

試験温度が高くなるにつれ，CRA鋼の強度は急激に

低下し，ST鋼よりも弱くなる。即ち，高温において

全伸び僚はCRA処理によって改善されるが強度は低

億
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図3　溶体化処理された316鋼の機械II勺性質の中｛lil子照射によ

　　る変化，照射温度891－915K，照躯線量

　　2．6×1024n／m2（E＞王MeV）

図4　冷間旗］二，再結晶およひ’時効されたTi添lj11316鋼の機械

　　的性質の中性」㍉照射による変化，照射温度823－843K，

　　照射線：｝垂．12．0×102㌔／m2，　E＞1MeV

　　　　　　　対応する熱履歴コントロール材の伸び

　図5に示すように，ST材の全伸び残存率は試験1航

度の上昇につれて低下する。これはHeによって脆化

した材料の特徴である。2・3）電子ビーム樗溶解の効果

はほとんど認められない。低炭索量化は高温における

延性を標準材より劣化させる。従って溶体化処理状態

では316鋼においては，ボイドスエリングの観点から

と同様に，4）延性の点からも炭索は有益な元素と云える。

　図6に示すようにCRA材の照射脆化挙動はST材

とまったく異なっている。ST材の全伸び残存率は甕

温と823Kの問ではほぼ一定で，さらに試験温度が高

くなると単調に滅幽する。他方，CRA材の場合，典

型的にはNα4およびNα5試料において承されているよ

うに，試験温度の上昇とともに全伸び残存率は低下し，

下する。

3．1．3．照射脆化に及ぼす前処理と成分微調整の

　　　　　　効果

　各種処理をほどこした諸種の材料間で照射脆化を比

較するためには，以下に定義する延性残存率を用いる

のが便利である。これは，照射前の伸び値は試料問で

異なるために単純に伸び簸の変化だけでは耐照射性の

評簡は出来ないと思れるからである。

　　　　　　　　　　　　照射材の伸び
　伸び残存率＝
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図5　溶体化処埋状態において諸種の前処理を受けた316鋼の

　　照射時の延性残存率。照射温度：823－915K，照射線量

　　　：2．6×1024n／m2，（E＞1MeV）

脆化を生じることを示している。但し，全伸びの絶対

値を考えると，非照射材において，CRA材の全伸び

値はST材のそれより高温においてははるかに大きい

ので，照射材においても，延挫残存率でみるとST材

よ｝）小さいが，CRA材でも十分大きな延性（20％以

一ヒ）を有していることに言及しておきたい。Tiを添加

すると，i司じCRA状態で比較すると　（Nα5とNα7），

全伸び残存率は改善されており，とくにTiの効果は照

射温度一試験温度で著しい。しかし，残念ながら，今

回のCRA処理によっては，全伸び残存率の観点から

はST処理を上まわる結果を得ることはできなかった。

3．1．4．照射脆化に及ぼす照射温度の効果

　照射温度の効果を調べるために，923Kにおける金伸

び残存率と823Kにおける全伸び残存率の比をとっ

て，試験温度に村してプロットしたものが図7である。

照射温度が変わっても同じような照射損傷機構が鋤い

ていれば，この比の値は1になる。逆に，この値が1

より大きくはずれていることは，2つの照射温．度にお

ける照射損傷機構が異なっていることを示唆している。

同じように考えて，引張強度についての比較も行った。
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図6　強頒工，低温毒結晶および時効状態における諸種の前処

　　理を受けた316鋼の照射による延性残♂∫：率。照射温度：

　　823－928K，照射線量：（2．0～2．6＞X1020n／m2（E＞1ム韮eV＞

923Kで最低位をとった後に1023KではほぼST材のレ

ベルまで圓復する。この結果は，CRA材においては

照射温度と試験温度が一致するときに最も酷しい照射
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図7　各種の処理を受けた316鋼の金伸ひ残存率に及ぼす貝ll射

　　温度の影響
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ステンレス鋼強度に及ぼす中性子照射等の影響に関する研究

即ち，引張強度照射感受性を下式のように定義する。

　引張強度照射感受性ζ

　　　　　　　　　照射材の引張強度

　　　　対応する熱履歴コントロール材の引張強度

923Kにおける引張強度照射感受性と823Kにおけるそ

れとの比をとって試験温度に対してプロットすると図

8が得られる。図7および8より下記の結論が得られ
る。

1）低炭素量化材（Nα3）は強度増加も延性低下も示

さない。923Kにおいて強度の上昇が見られたが，他の

三つの温度では照射温度効果は認められなかったので，

923Kの上昇は実験誤差と判断した。

2）他の材料では，全て強度の増加が見られる。とく

にTi添加材において最：も著しい。

3）室温試験では，延性および強度とも，照射温度の

違いはほとんど表われない。

4）標準材（Nα1）は，照射温度が高いほど高温にお

ける脆化は表われにくい。即ち，低温で照射をして高

温で試験した場合のほうが，高温照射，高温試験より

脆化が表われやすい。

5）CRA材（Nα5）では上記標準材とは逆に照射温

度が高いほど脆化が表われやすい。但し，試験温度が

照射温度より高くなると，多分，照射による欠陥が消

失するためと考えられるが，傾向は逆になる。

6）CRA材にTiを添加すると，照射脆化に関する照

射温度依存性がほとんどなくなる。

3．1．5．照射材の破断組織の観察

　標準材とTi添加316材の823Kと1023K引張試験後

のミクロ組織を写真3および4に示す。ST材の破壊

様式は823K以下では四戒破壊であり，1023Kでは粒

界破壊である。ST材の場合，実際に試験片を破断に

までみちびいた主クラックの近傍にのみ副クラックが

認められた。CRA処理された試料は多数のσ相が生

成している。やや見にくいが，写真4において，白い

．島状の組織がσ相である。また，同じ写真中で黒い点

状のものがクラックである。クラックはσ相と地との

界面に形成されており，引張試験温度が高くなるほど

クラックの密度も増している。さらにCRA材ではS

T材と異なって破断試験片の全面にわたってクラック

の形成が認められた。これは実際に試料が破断する前

の状態においてすでにクラックが形成されていること

を意味する。

25μm
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e
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鍛

蚤：1・1
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嚢

塁
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窺
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室温 823　　　　923
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1023

図8　各種の処理を受けた316鋼の引張強度の照射感受性に及

　　ぼす照射温度の効果

写真3　中性子照射された溶体化処理316鋼の引張試験後の組

　　　織。試験温度＝（a）823K，（b｝1023K，照射温度：891－

　　　915K，中性子照射線量：2．6×102㌔／m2（E＞1MeV）

a

一
25μm

髭

，㍗．

b鍵．L鷲難．’観．

磁　掃　　　　奪

ロi25μm

吹D‘

写真4　中性子照射された，強加工，低温再結晶および時効さ

　　　れたTi添加316鋼の引張試験後の組織。試験温度：｛a）

　　　823K，（b｝1023K，照射温度：823－843K，中性子照射

　　　線量：2．0×1024n／m2（E＞1MeV）

3．2．高Niオーステナイト系合金に関する結果

3．2．1．熱履歴コントロール材についての結果

　溶体化処理状態において，Niレベルによる機械的特

性の差はほとんどない（7501と7506の比較）。50％冷間

加工材の再結晶挙動をビッカース硬度の回復から調べ

た。Ti，　Alを含まないベース材について，923　Kにお

ける結果を図9に示す。Ni量の高い7506材のほうが再
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図9　高Nlオーステナイi・系合金ベース材の923Kにおける再

　　　結晶挙動

結晶を生じやすいこと，また，今圓のJMTR照射は

923Kで1000hという条件になっているので，7506材で

は照射中に再結晶が完了するが，7501材では再結晶率

は約50％であることがわかる。

　Ti，　Alを含む材料では金属聞化合物であるγ’相が

析出する。図10および11に溶体化処理された35Ni材の

強度と延性に及ぼす添加Ti量と時効時間の影響を示

す。Ti添加鑓が2％までの範囲では，　Ti添加量の多い

ほど強度は大きく，全伸び値は低下する。さらに，最

大強度を与える時効II寺間は102～103　hの間にある。こ

の場合，JMTR照射条件は時効強度最：大の条件に非

常に近いことに注目しておく必要がある。つぎに，50
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図11溶体化処理された35Ni－15Cr－Ti－0．25Al系合金の全一

　　　びに及ぼすTiレベルの影響
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図10　溶体化処理された35Ni－15Cr－Ti－0。25Al系合金の引張強

　　度に及ぼすTiレベルの影響
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図12　50％冷間力li工された35Ni－15Cr－Ti－0．25Ai系合金の全

　　　伸びに及ぼすTiレベルの影響

％冷聞加工材に関する試験結果を図12に示す。溶体化

処理状態と50％冷間加工材とを比較すると，とくに923

Kにおいて後者のほうが強度は低いが伸び値は大きい。

この時の析出相を透過型電子顕微鏡を屠いて調べると，

写真5のように溶体化材ではγノ相がほぼ均一に微細

に分散している。これに対して冷間加工材では，針状

のη相が析出している。また，冷間加工による転位組

織が消滅していることからすでに再結晶を生じている
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写真5　7510材の923Kにおける時効組織

　　　　a）923K，103h十20％冷間加工

　　　　b）20％冷間加工十923K，103h
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図14　35Ni－15Cr－1Ti－025Al系合金の全伸びに及ぼす炭素レ

　　ベルの影響
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図13　35Ni－15Cr－1Ti－0．25Al系合金の引張強度に及ぼすCレ

　　ベルの影響

ら0　　102
間（h）

して，時効に及ぼすNiレベルの効果も調べたが，当実

験の範囲では両者にほとんど差は認められなかった。

むしろ，図13および14に示すように，炭素レベルが顕

著な影響を有している。即ち，炭素量の低い材料は，

溶体化処理状態では確かに強度は低いが，これを時効

すると炭素量の低い材料のほうが強度がより高くなり，

伸びは逆に低下する。現時点では，析出状態を透過電

顕で調べていないので，この原因は不明である。

3．2．2．高Niオーステナイト系合金の機械的性

質に及ぼす中性子照射の影響

　JMTR中性子照射材とこれに対応する熱履歴コン

トロール材の引張試験の結果を表8および9に示す。

高NiのTi，　Al添加γ’析出強化型合金では，照射脆化

が最大の問題点である。したがって，ここでは全伸び

値に注目して結果を整理することにする。

　図15に示すように溶体化処理状態で照射し，室温で

、試験を行った場合，照射脆化は全く認められない。む

しろ照射材のほうが伸びが大きくなっているが，これ

は照射材の試験は日本原子力研究所大洗研究所のホッ

トラボで実験し，熱履歴コントロール材の試験は当研

究所内で実施したので場所による差を示していると考

えられる。つぎに，923Kにおける試験結果を図16に示

す。高温試験では全ての材料において全伸び値の減少

が見られた。Ti，　AIを含まない316，7501および7506

材でNiレベルの効果を調べると，　Ni量が高いほど全

伸び値の低下が大きい。つぎにTi，　Al添加の効果を
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表8　溶体化処理した高Niオーステナイト系合金の機械的性質に

　　　及ぼす中’｛でi三子照身寸の影響

試験

ｷ度

試料

ﾔ号

0．2％雌力

iMPa＞

引張強度

iMPa）

均・イ申び

@　（％）

全伸び
@　（％〉

室　温

7501

V503

V506

V508

V509

V510

234（185）

S59（498）

Q43（200）

S77（520）

T27（539）

U70（533）

594（528＞

W62（824）

T98（566）

W34（854）

X10（863）

P085（873）

47．⑪（45．3）

Q9．0（25．7）

S3，0（42．5）

Q5．5（22．8）

Q9．0（24．2＞

Q3，5（24．1）

54．0（49．0＞

R3．5（30．4）

S9，5（47．7）

Q9．0（26．4）

R2，0（25．7）

Q7．5（27．7）

923K

7501

V503

V506

V508

V509

V510

131（125）

R54（408＞

P46（143）

R78（443）

S31（494）

S80（464）

321（313＞

S39（482）

R18（338）

S66（518＞

T14（579）

S90（577）

3LO（3L2）

R．8（11．6＞

P8．5（29．9）

R・9（12．・8）

P．4（13．3）

O．15（10．9＞

34．0（56．1）

S．2（45，0）

P9．5（59．7）

S．4（26，1＞

k8（20．9）

O．25（18．0）

注1，溶体化処理条件950℃，1h

　2，（　）内：非照射材の値

表9　50％冷聞加工された高Niオーステナイト系合金の機械的牲

　　　質に及ぼす中性子lil暢寸の影響

言式験

ｷ度

試料

ﾔ号

0，2％耐力

@（MPa）

引張強度

iMPa）

均一伸ひ噛

@　（％）

全伸ひ幽

@　（％）

室　温

7501

V503

V506

V508

V509

V510

428（310）

T32〈427＞

R24（335＞

S57（475）

U68（720）

U42（577）

672（595＞

W06（691）

U29（615）

V31（732）

X05（913）

X48（817＞

21．5（41．0）

P9．0（32．2＞

R7．5（37．6＞

Q5．0（28．0）

P3，5（14．5）

P9。0（19．3）

25．5（46．5）

Q2．0（36．4）

S4．5（42．7）

R0．0（31．8）

P5．5（17．5）

QL5（22．8）

923K

7501

V503

V506

V508

V509

V510

246（185）

R97（237）

Q07（207）

R01（282）

S77（494＞

S14（373＞

326（287＞

S52〈288）

Q96（293＞

R64〈326＞

T59（538）　　　　　　「

T08（440）

10，2（26．7）

S．5（18．8）

P0．0（23．5）

W．2（17．2）

S．2（7．7）

S．4（12．4）

11．0（80．1＞

V．8（84．7＞

P1．0（75．2＞

X，7（84．1）

T．8（37，1）

S．9（51．5）

1　）内　非照射材の1直

試料番号　　　　　　　全　伸　び　　（％）

　　0　　　　　10　　　　20　　　　30　　　　40　　　　50　　　　60　　　　70

7501

7503

7506

7508

7509

7510

図15　溶体化処理した高Niオーステナイト系合金の全伸びに及

　　　ぼす中性子照射の影響。照射線量：2，5×102㌔／m2，　E＞

　　　1MeV，照射温度：923K，引張試験温度：室温，誰速度

　　　：5＞く10壁4／s

試料番号　　　全伸び（％＞
　　0　　　　　10　　　　20　　　　30　　　　40　　　　50　　　　60　　　　70

316

7501

7503

7506

7508

7509

7510

図16　溶体化処理した高Niオスーテナイト系合金の全伸びに及

　　　ぼす中性子照射の；i珍響。照射線騒：2．5×1024n／m2，　E＞

　　　1　NIeV，　li難身亨益i∫斐　：923K，　弓1弓長；｝式験益差∫斐　：923K，　証ミ」亘｛

　　　∫変：5×10－4／s

見ると，Ti黄の多いほど脆化が著しく，とくに2％Ti

添加材ではほとんど塑性変形が認められなかった。ま

た，炭素レベルの効果を見ると，7508と7509との比較

より，炭素蚤の低いほど脆化が著しいことがわかる。

これは，もともと，熱履歴コントロール材において，

すでに強度がより高く，伸びが少ないことに起因して

いると思われる。以上，全伸び値について述べてきた

が，照射による脆化の大きい材料ほど，引張強度もよ

り大きく低下する傾向が認められる。応カー歪曲線を

照射材と熱履歴コントロール材で比較すると，曲線の

形そのものは両者で差がないが，照射材では加工硬化

が十分生じない時点で破断がおき，また，ほとんどし

ぼり変形しない。

試料番号

　　　0

7501

75G3

7506

7508

7509

7510

10
全伸び（％）
20　　30　　40 50 60

図17　50％冷間加工された轟二巧Ni帰一ステナイト系合金の全伸び

　　　に及ぼす中性チ照射の影響。照射線量：2。5×1024n／m2，

　　　E＞1MeV，照躬温度：923K，引弦乏試験温度：室温，歪

　　　」盛11斐：5＞く10皿4／s
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　50％冷間加工材の室温試験の結果を図17に示す。35

Ni材では溶体化処理材ではほとんど照射の効果は認め

られない。25Ni材では明らかに照射材のほうが伸びが

小さく，強度は高い。溶体化処理材において示したよ

うに照射脆化は室温では生じないはずであるから，25

Ni材のこの結果は照射が原因と考えられない。熱履歴コ

ントロール材の熱処理温度と照射温度を比較すると，

カプセル内の軸方向温度分布が均一でなかったために，

照射温度が目標値より約50K低くなっている。このた

め，25Ni照射材については再結晶の進行状態が熱履歴

コントロール材より遅れたために，このような結果が

得られたと思われる。50％冷間加工材の923K試験に

おける伸び値を図18に示す。溶体化処理状態との比較

を行うと，Ti，Alを含まないベース材と，　Ti，　Al添

加材では逆の結果が得られている。即ち，ベース材で

は50％冷間加工材のほうが溶体化処理材より伸びが小

さいが，Ti，Al添加材では冷問加工によって伸びが改

善され，もっとも伸びの小さい2％Ti添加材でも5％

の伸びが確保されている。この原因については明確で

ないが，ベース材では再結晶による粒界移動にともな

って，He気泡の粒界へのはき寄せ機構（Sweep－out機

構）が働いて，粒界にHe気泡が集められ，粒界脆化を

促進したと考えられる。他方，Ti，Al添加材では，析

出形態がγノ相からη相に変化することによって強度

レベルが低下し，粒界脆化が緩和されたと考えられる。

試料番号　　　　　　　全　伸　び　　（％）

　　0　　　10　　20　　30　　40　　50　　60　　70　　80　　90　　100

7501

7503

7506

7508

7509

7510

図18　50％冷間加工された高Niオーステナイト系合金の全伸び

　　に及ぼす中性子照射の影響。照射線量：2．5×1024n／m2，

　　E＞1MeV，照射温度：923K，引張試験温度：923K，

　　歪速度：5×1『4／s

3．2．3．中性子照射された高Niオーステナイト合

　　　　　　金の引張試験後のミクロ組織

　写真6に，溶体化処理材の主クラック近傍のミクロ

組織を示す。主クラックは必ずしも粒界だけでなく，

粒内をも貫通しているように思われる。しかし，主ク

ラックより内部の領域においていずれの試料において

も粒界割れが見られる。従って，破壊の起点は粒界に

存在するように思われる。低炭素材では結晶粒が著し

く粗大化している。甲骨素材で全伸びが小さい原因の

一つはこの結晶粒径の差によっていると思われる。

写真6　JMTR中性子照射材の引張試験後の光学顕微鏡組織。

　　　照射前処理：溶体化処理（1223K，1h），照射条件：

　　　923K，2．5×1024n／m2（E＞1MeV），引張試験条件：

　　　923K，歪速度：3×10－4／5

　　　a）　7506，　b）　7508，　c）　7509，　d）　7510

＼． 襲

写真7　JMTR中性子照射材の引張試験後の光学顕微鏡組織。

　　　照射前処理：50％冷間加工，照射条件：923K，2．5×

　　　1024n／m2（E＞1MeV），引張試験条件：923K，　3×

　　　10－4／s

　　　a）　7506，　b）　7508，　c）　7509，　d）　7510

　写真7は，50％冷間加工材の同様の組織を示す。冷

間加工材では，冷間加工の前の熱処理を1323Kで行っ

ている。これは溶体化処理温度より100K高いので，冷

間加工材の結晶粒度は溶体化処理材より大きい筈であ

る。これは写真7bおよび7cに示されている。写真

7aで結晶粒が細粒化して見える領域はすでに再結晶

を生じた領域と考えられる。写真7bおよび7　cでは

析出の生じている領域と白い領域に分けられる。熱履

歴コントロール材の組織，写真5bより考えると，析

出物は針状のη相であり，しかもこの領域は再結晶が

完了していることがわかる。これに対して，白い領域
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は未再結鹸の部分と考えられる。従って，η相の析出

と再結晶は岡時に進行すると考えられる。2％Ti添

加材では全面析繊が生じ，しかも組織が微細化して結

晶粒組織が良くわからないが，引張試験，ビッカース

硬度試験の結果より再結晶が生じていることは明らか

である。また，溶体化処理材の場合と岡様に，主クラ

ックより内部に粒界クラックが認められる。また，粗

大な針状晶が析出している7bや7cでは針状晶と地

との界面に綱れが発生しているように思われる。

　以上の観察結果を316鋼の結果と比較すると，脆化

はともに粒界割れが原因をなしている。従って，脆化

の機構そのものは，これら2種類の材料において変わ

っていないと思われる。

4．考 察

4．1．316および316修正鋼

　高速増殖炉の炉心構造材料の照射脆化については2

つの機構が働いていることが知られている。5）

　（1）照射欠陥によってマトリックスが硬化し，加工

硬化指数が低下することによって，変形の初期に塑性

不安定性が発生する。

　｛2）ヘリウム脆化，核反応の結果生成したヘリウム

が結熱粒界に集まり，応力下ではこのヘリウムが気泡

として粗大化し，粒界脆性をひきおこす。

　当実験では，低温（室温一823K）において見られる

脆化はマトリクス硬化機構によるものであり，高温（923

K－1023K＞に見られる脆化はヘリウムによるものと

考えられる。勿論，中古の温度領域では2つの脆化機

構が重なっている。当実験では，照射温度が高く，照

射線量が低いことから，マトリクス硬化による脆化は

あまり大きくない。

　高速増殖炉の燃料被覆管やラッパー管におけるヘリ

ウムの生成量は30ppmと見積もられている。6・7）当実

験では，ヘリウムは熱中性子と10Bおよび58Niとの核

反応により生成される。当実験の熱中性子線量によっ

て87％の10Bがヘリウムに変換されて，6）ヘリウム濃度

は5．3ppmとなる。他方，58Niよりは0．44ppmのヘリウ

ムが生成されると評価される。8）従って，ヘリウムの全

濃度は5．7ppmとなる。

　溶体化処理材（醤。，1～3）の脆化はいわゆるHe脆化

と呼ばれているものに一致する。2β）炭素を合金系より

除くことはHe脆化を促進する。炭素は炭化物として粒

界に析出し，粒界すべりを抑止することによって粒界

におけるクラックの発生をおくらせているものと思わ

れる。二段階炭化物粒界析出処理によってHe脆化が

軽減されることがすでに報告されているが，9）このよう

な特殊な処理を行わなくても，溶体化状態の材料に関

しては，炭素は粒界延性を改善していると結論される。

　強加工，低温再結晶および時効された材料（CRA

材）の脆化挙動は溶体化処理材と異なる。最：大の脆化

は照射温度と試験温度が一致したときに生じた（923

K）。己様の結果はFishらによっても得られている。10》

低炭素材以外の金ての材料において照射による強度上

昇が見られ，しかも923Kにおける強度上昇のほうが

823Kにおけるそれよりも大きい。また，　Ti添舶材が

最大の強度上昇を示した。これらの観察事実から，照

射による強度増加は照射中における炭化物析出が関与

した現象であると思われる。照射中の炭化物析出はす

でにしばしば報告されている。11～13）CRA材とST材

で脆化挙動が異なるのは一路以下のように考えられる。

CRA材では結晶粒内に炭化物が微細に分散析出して

おり，このため結晶粒内の強度が大きくなっている。

これは，結果として結晶粒界における応力集中を増し

Heによる粒界脆化を促進する。試験温度が照射温度よ

りも高くなると，炭化物（M23C6）の一部が溶解し，

領内強度を下げることによって，粒界脆化が緩和され

る。このような理由で，CRA材では923Kにおいて

全伸び値の最低値が表われる。他方，ST材では炭素

の大部分は粒界炭化物として析出している。ST材の

揚合にも粒界炭化物の再溶解は生じるが，1023Kでも

粒界すべりをおさえるに足るだけの粒界炭化物は残っ

ていると考えられる。従って，この場合には，炭化物

挙動の影響は小さく，高温ほど脆化が大きくなるとい

うHe脆化の特徴がそのまま表われたと考えられる。

　現在，照射欠陥によって引き起こされる脆化は広く

認識されている。しかし，炭化物析出と照射脆化との

関係はあまり研究者の注意を惹きつけてこなかったよ

うに思われる。ヘリウム脆化が主体になるような高温

においては，照射欠陥による強度上昇は小さくなる。

従って，炭化物析出による強度上昇が相対的に重要に

なる。γノ析出強化上高Niオーステナイト系合金がHe

脆化しやすいという事実も，炭化物析出による場合と

同様に，γ’相析出による強度上昇がHe脆化を促進し

ていると考えられる。

　当実験の結果，炭化物は2つの効果を有しているこ

とが明らかになった。

1＞粒界三拝の場合には粒界すべりを抑えることによ

って，へllウム脆化を軽減する。

2）母地内に析出する場合には母地の強度をあげるこ

とによってヘリウム脆化を促進する。
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　したがって，高温脆化をふせぐためには炭素鉱と炭

化物の分散状態を制御することが本質的に重要である。

　結晶粒を微細化することは超塑性によって｝巧温にお

ける全伸び値を著しく増加させることができ，この増

力目は照射後においても一定の比率で維持される。しか

し，結晶粒微細心によって高温強度は低下する。また，

炉の運伝時において，炉心構這物の変形：壽｝は一…短限度

以内におさえなければならない。これらのことを考え

ると，結晶粒微細化による材質改善は，あまりト4温強

度を必要とせず，延性が王要になる部材，例えばラッ

パー管などへの適用が考えられる。この場合，ラッパ

ー衙のほうが燃料被覆管より温度が低いことも有利な

条件である。また，ラッパー管では寸法安定性が敢も

要求される特性であるが，ボイドスエリングや照射ク

リープに対しても結贔粒微細化は有利な方向に働くで

あろう。

　Ti添加は延性の観点から有利であることはすでに

知られている。三伺8）当実験においても岡じ結果が得ら

れた。とくに，脆化の照射温度感受性を1成少させるこ

とを明らかにした。

　以上のような改良効果は認められたものの，例えば，

ボイドスエリングが合金元素添加によって数桁にもお

よぶ減少を示し，実際上スエリングを生じない材料が

見い出されているのに比較すると，延言の場八には，

照射材の延性残存率で比較した揚合，3～4倍の向上

が得られたにとどまっている。この結果は延性の改善

ということは，スエリングより，はるかに困難な問題

であることと示している。

　316鋼は将来の核融合炉の第一壁材料やブランケッ

ト構造材料としても有力である。核融合炉の場合，生

成ヘリウム撫が高速増殖炉より桁違いに大きいため，

f吏用限界温度は1写邊｛炉よりはるかにイ氏い773－823K

（500－550℃）以下と考えられている。19》さらに延性

の観点から20％網目加工材が最も有整視されている。2ω

当実験では20％冷間加工材の試験は行っていないが，

文献データと，当実験の素謡細粒鋼の機械的性質を比

較してみると，少なくとも非照射状態では延性の点で

後者のほうがすぐれている。また，当実験の結果によ

ると，照射直心は低いけれども，823K（550℃）以下で

は，超微細粒鋼の照射による延性の低下は小さい。従

って，低温使用を前提とした超微細粒鋼の検討を，今

後とも積極的に進める必要があると考える。

4．2．高Niオーステナイト系合金

　このタイプの合金の照射データは300系ステンレス

鋼にくらべると極端に少ない。今囲の実験によって次

の諸点が明らかにされたと考える。

1）ステンレス鋼のNi量を高めていくと，高温脆化し

やすくなる。

2＞γ’相析出強化によって合金の強度レベルを上げる

ことは，高温脆化を著しく促進する。

3）冷間加工材で再病｛1晶をともなうような場合には，

γノ相析出強化型合金の延性は冷間加工によって改等さ

れる。この原因は強度レベルが再結晶によって低下す

るためと考えられる。但し，今回は溶体化状態ではγノ

相，50％冷間力目工材ではη相が析出している。η相の

析出は，強度，延性の両方の観点から望ましくないと

考えられるので，今後はプ相の析出状態をコントロー

ルすることによって，強度と延性の最適の状態を求め

ることが必要であろう。

4）Ti，Alを含まない材料の場合，冷問加工材は再結

贔にともなって延性が低下した。

　γノ相析出強化型合金のBe脆化感受性が臨きいこと

は，強度レベルが1ギ、1い点から理解される。しかし，こ

のような強析出強化型合金でない合金における脆化の

從進（上記1）および4＞項〉に関する機構は良くわかっ

ておらず，今後に残された問題である。

4．3．高温脆化改善のための方策

　この小節では，当実験の結果から藤接的な意味では

はずれるが表記項目についていささか論じたい。

　これまで，高温脆化はヘリウムによって引きおこさ

れるものであると，諸種の状況証拠から推定して検討

を進めてきた。著者らは，核融合炉構造材料に関する

基礎的研究において，JMTR照射実験に用いた素材

と同じ試料を用いて，埋化学研究所との共同研究の下

に，ilf｝所のサイクロトロンを用いてα線照射実験を行

ってきた。この実験では，α線照射によってHeを材

料中に注入し，このHe注入材の引張試重験を行うこと

によってHeのみによる脆化の大きさを評価できる。

He注入材と中性子照射材の金伸び残存率を比較する

と表10が得られる。而Niオーステナイト系合金におい

ては，両者で前処理条件が異なるから，厳密な比較は

困難iであるけれども，絢者はほぼ一致していると考え

られる。この結果，中性子照射における高温脆化はほ

とんどHeによって引きおこされるものと結論しても
　　　もまず問違いないであろう。つぎにこの観点からの脆化

の改善について考える。

　ヘリウム脆化は現象上は，表11に示すように，結晶

粒内において生成されたHeが結1…粒界へ拡散し，そ

こにおいて成長して粗大化し，粒界クラックを発生さ

せることによって引き起されると考えられる。したが
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表10中性イ・三身勃1酬ヒとヘリウム脆化の比較

全伸び残存率
、試料 前　処　理

引張試験

ｷ度K 中性子照射 Be注入
316 ST 1023 0．39 0．33

7506 ST 923 0．33 O．34

5％PS
T0％CR

923
0．15

0．36

7510 20％CR十AGE
T0％CR

923
0．10

0．25

ST：溶体化処理，　PS：引張試験機による予備変形，

CR：冷間頒工，　AGE：時効

表ll　He脆先の諸因子と脆｛ヒ軽減の対策・調査項目

脆化の因子

1）Heの粒界への拡散

2）粒界ヘリウム気泡

　成長への1東子空孔

　の供給

3）強度レベル

対策・調査項目

Heの州内トラップ

転位：積層欠陥エネルギ，ピンニング

析出物：ミスマッチ

分散粒子：密度，大きさ，体積含有率

変形中の過剰空孔濃度

変形機構

寵速度

析出強化型：析出物分散形態の最：適化

炭化物分散：粒界すべりの抑禰

って，ヘリウム脆化をふせぐためにはそれぞれの段階

における過程を抑止することを考えれば良い。三つの

過程の中では，ヘリウムが粒界へ拡散する過程が最も

本質的である。ヘリウムの粒界への拡散をおさえるた

めには，結晶粒内にヘリウムを捕促する場所をつくっ

てやらなければならない。このような場所としては，

転位や析出物，分散粒子などの界面がある。転位がヘ

リウムを捕促することはすでに知られているが，Ni含

有量によって，ヘリウム脆化挙動が変化する原因が転

位によるものであるかどうかに興味がある。転位によ

る捕促機構は短時間変形の場合には有効であるが，ク

リープ変形の場合，転位自身が上昇運動によって動き

最終的にはヘリウムとくにヘリウム気泡を結晶粒界に

運ぶことも考えられる。転位を捕捉機構として実用上

利用するためにはこの上昇運動をおさえることがポイ

ントになる。析出物の場合には，炭化物のような非金

属元素化合物と，γ’相のような金属間化合物の場合が

ある。ヘリウム気泡の捕捉という観点からは，M23C6

やTicのような炭化物が有用であるのに反して，γノ相

はほとんど捕捉効果がない。これらの挙動には界面の

性質，とくに整合度（Coherency）が関係していると思

われるが，系統的な研究は未だなされていない。炭化

物の問題点は高温長時間で粗大化しやすいことでこの

点の改善をはかる必要がある。高温長時間における安

定性という観点からは酸化物などの分散粒子型合金が

すぐれていると思われるが，製造性の点からの検討が

必要である。

　粒界においてヘリウム気泡が成長するためには，原

子空孔の供給が必要である。したがって，変形中の過

剰の原子空孔濃度が大きな役割を演じていると考えら

れる。この意味で変形機構や歪速度，また照射下であ

れば，照射による格子間原子や原子空言の生成速度，

これらの点欠陥の再結合やシンクにおける消滅過程が

問題になるが，これらの過程をどの程度制御できるか

はっきりしない。

　強度レベルは高いほうが望ましいが，粒界における

引張応力は粒界におけるHe気泡が原子空孔を吸収す

る過程を助け，また，気泡が粒界クラックとなる過程

を律速している。このため，強度が高いほどヘリウム

脆化をおこしやすいので，強度はヘリウム脆化の改善因

子というよりは，設計上の観点から，強度と延性の組

合せの最適化ということより強度レベルをきめること

が大切で，むやみに強度レベルをあげることにのみ努

力を集中することは得策でないと思われる。ただ，巨

視的な変形応力と，実際に結団粒界に作用している局

所的な応力は異なるので，適当な炭化物を結晶粒界に

分散させて，粒界における応力集中をさけることは，

ヘリウム脆化改善の点から有用であろう。

5．結 論

　316鋼の高温照射脆化について，各種の冶金学的因

子の効果をJMTR中性子照射試験によって調べ，以

下の結論を得た。

1）加工熱処理によって結晶粒を微細化した材料（C

RA材）と通常の溶体化処理材（ST材）を比較する

と，全伸びの絶対値はCRA材のほうがすぐれている

が，全伸び残存率（照射材と非照射材の伸びの比）の

観点からはST材のほうがすぐれている。

2）ST材の高温脆化は高温になるほど大きいという，

いわゆるヘリウム脆化に一致する挙動を示した。これ

に対してCRA材の照射脆化は照射温度と引張試験温

度が一一致するときに最：も顕著であった。

3）316鋼の炭素量を下げると高温脆化が促進される。

4）電子ビーム再溶解の効果はほとんどない。

5）Tiの添加は延性改善の点から有用である。とくに，

照射温度の変化に対して，延性の点で材料を安定化さ

せることに役立っている。

6）加工熱処理によって多量のσ相が形成されたので，
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延性改善のためにはσ相の形成をおさえるような化学

成分の調整が必要であろう。

　同様に，Fe－25N量一15Cr及びFe－35Ni－15Crをベー

スとする材料について，JMTR中性子照射によって

照射脆化を評価し，つぎの結論を得た。

1）Ni含有量が大きくなるにつれ，　Ti，Alを含まな

いベース材においても照射脆化しやすくなる。とくに

Tl，A1を添加した合金では，強度の増加につれて照射

脆化が一層促進される。このため，溶体化処理状態は

妊ましくなく，照射前に過時効に相当する熱処理を加

えて強度レベルを調整することが必要である。

2）50％冷間加工によって，γノ相析出強化型合金の高

温照射脆化は軽滅できる。これは，再結晶とこれにと

もなってη相の析出が生じたためである。実用上は，

使用中に再結晶が生じることは好ましくないので，冷

間加工度を下げ，10～20％にすることが適当と考えら

れる。

　高温照射脆化（Be脆化）を改善するためには，　He

気泡を結晶粒内に捕捉することが必要であり，今後は

この捕捉効率が高く，しかも高温長時間においても安

定な分散粒子型の合金を開発することが有望であろう。
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核融合炉構造材料に関する基礎的研究＊（中間報告）

原子力研究

原子炉材料研究部

永田徳雄，白石春樹，新野　仁，古屋～夫

渡辺亮治

昭和48年度～昭和56年度

要 約

　核融合炉開発において，材料開発はその成否を支酉己するほど重要であると考えられているが，

核融合炉の構造材料の中で，最も厳しい条件に躍かれるのは第一壁およびブランケットの構造

材料であって，その材料開発が急務とされている。本研究は，これらの候補材料とされでいる316ス

テンレス鋼，Nb，　V，　Moの高融点金属およびその合金について，機械的性質，表面照射損傷，ヘリ

ウム脆化の観点から蒸礎データの蓄積および材料開発の基礎的知兇を得る團的で行ったものである。

　まずNbについて，廼MeVの中性子照射によって生じる核変換による合金化と真空中の酸化

挙動が機械的性質に及ぼす影響を調べ，第一壁の累積壁面負荷がおよそ150MW・y／m2を超え

ると，材料の延性一脆性遷移温度が蓋温を超えるようになり，健全性を損うおそれのあること，

低酸化雰囲気中では，酸素の過飽和圃溶により内部酸化が加速され，脆化が顕著になることを

明らかにした。次に核融合煙の環境を考慮して真空中の高温抵サイクル疲労試験を行い，疲労

特性の観点から材料の比較を行った。その結果，316鋼は蓋温～823Kの温度範囲で疲労寿命，

疲労強度が高く疲労特性に優れていること，Nb，　Nb－1Zrは高温の疲労強度が低く，高温構

造材料には適さないこと，Moは，973～1273Kの高温の疲労特性に優れているが，室温付近で

脆性破壊を生じ．問題点の残ることを指摘した。

　核融合反応によって発生したヘリウムなどが材料の表纈を衝撃して起きるブリスタリング現

象を，・∫・型イオン加速器を用いて3工6鋼，V，簸。について検討した。1×10z2～1×1023　Heイ

オン／m2の範囲の照射を行った結果，表面損傷の形態はいずれの材料も蜜温～523Kでは鮒離

現象を生じ，高温になるにつれて局所的剥離，ブリスタリングと変化し，1073Kでは多孔質表

面を呈しプリスタリングを生じなくなること，剥離層数の最強値はMo，316鋼，　Vの順に大き

くなり，材料のヤング率および隆伏応力に反比例する傾向があることがわかった。一方照射脆

化の面では，ヘリウム脆化を調べるためサイクロトロンによりヘリウムを濠入した316鋼の磯

張試験を行った。ヘリウムを王Oat．ppm濠差した溶体化処理材は延性が大幅に低下し，その原國

は結晶粒界にヘリウム気泡が集まるためであること，予ひずみを与えた材料は延性の低下が全

く見られず，予ひずみがヘリウム脆性の抑制に有効であること，しかし時効によってその効力

は消滅することなどが判明した。

唾．緒 言

　石油枯渇に伴うエネルギー危機を克服し，人類のエ

ネルギー不安解消の本命と期待されている核融合炉は，

21世紀の実用化へ向けて先進各国ともその技術開発に

・昭和48～49年度二核融合炉真空壁材料に関する僻究

しのぎをけずる努力が傾注されている。我が国におい

ても原子力委員会・核融合会議において，臨界プラズ

マ実験装観（JT60＞，核融合動力実験炉，原型炉の開

発を経て21世紀初頭の実証炉運転開始を目標とし，核

融合煙技術の組織的研究開発の推進が園られている。

核融合炉開発においては，炉の最終設計に至るまでに

材料開発と設計基準の確立がなされていなければなら
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ないが，材料開発は長い叫｛芝備期間を必要とするため，

その11糊着予の必．要性が1叫ばれている。

　核融合炉の構造材半こ！，とくに第…壁やブランケット

構造材料の開発上の閏題点けは，従来の核分裂炉に比

べて1桁もエネルギーか紛い14MeVの中性．rによる放

射線照射損傷，誘導放射能等の問題の飽に，核分裂炉

では経験しなかった第一義の表面損傷，すなわち，ブ

リスタリング，スハタリング等の新しい聞題がしじる

ことである　さらに，トカマク製炉のような非定常運

転の炉にあっては熱出力は闘欠的に行われるため，第

一一．一 ﾇなどの高温構造材牽：1・は激しい熱サイクルを受け，

熱疲労を生じる、，また，核融合炉の冷却四半によって

ブランケット構造材料とHeなどの気体冷却材あるい

はLiなどの液体冷却材との兵存性が問題となる、，以

しのような核融合炉材料の問題は，従来の核分裂炉材

料では経験しなかったものであり，核融合炉開発．しそ

の成否を支配する重要な因チと考えられている。した

がって，材料開発ならびに材料選択に当っては，以．し

の問題点に関するデータの蓄積を図り、それらを総合

的に検討する必要がある、、

　第一・壁やブランケット構造材料の｛1突補材料としては，

これまで，高速炉の燃料被覆メ1鳶；材料として研究されて

きたSUS　316オーステナイトステンレス鋼を中心に，

i耐熱性，1耐スエリング性に優れたNi基合金や，より高

温使用を目的としたMo，　V，　Nbなどの高融点金属お

よびその合金が候補に挙げられている。これらのうち

316鋼は，高速下用材料として豊富なデータの蓄積を有

するのに対し，Ni基合金1や高謝1点金属についてはデー

タは非常に少ない。そのヒ，ヒ述の核融合炉心創・のデ

ータはいずれの候補材柱においても材料選択や1設計に

耐えうるほどト分なものはなく，核融合炉材料として

のデータの蓄嶺が望まれている。また316鋼など既存

の鳳f炉材料は，メこ験炉のような初期の核融合下条μ｝二

には使用できても，高温運転を目指す後期の核融合炉

には使用に！帽』え得ず，新材料の開発が強く望まれてい

る。

　以．しのような理由から，本研究は316鋼，およびNb，

Nb－1Zr，　Mo，　TZM，　Vの1．ξ1融点金属および合金を候

補に選び，Nbの核変換による合金化の影響，　Nbの酸

化挙動と機械的性質，Heイオン照射によるブリスタリ

ング現象，舞eイオン注入した材替の脆化機構等の解1男

と酎He脆性材料の囲発，熱サイクルを模擬した具空

中両温疲労挙動の’怨司題について，核融合炉第一壁お

よびブランケット構造材料に関する基礎データの蓄積，

および材料開発の基礎的知見を得ることを目的として

行ったものである。対象材料は本研究発足当初の選定

であって，概念設計における候補材料はその後の変遷

とともにステンレス鋼，Mo，　T｛今金等火きくゆらい

でおり，当面は316鋼に頼らざるを得ない2｝という方

向以上の明確な結；；命は見られない。

　本報告は，昭和48年度から53年度まで実施した研究

の成果の概要であるが，本研究はなお56年度まで継続

中であり、候補材料間の総合1評価は本研究テーマ終了

時にゆずりたい。

2。核融合炉構造材料の機械的性質

2．1　Nbの機械的性質に及ぼす核変換効果および

　　　　酸化挙動の影響

2．1．1　核変換効果

　Nbはi4MeVの中性子との核反応により原r番号の

近いZrやMoなどに変換する。このため，　Nbおよび

Nb基合金を第一壁に綾用する場合・に，綾竹時間中に生

成する核変換生成物の合金化効果が問越になる。そこ

で，Blow3｝の計算に二ついて，　Nbの核変換を摸擬し

たNb－Zr－Mo三兀合金を溶製し，その機械的性質の変

化を調べた。

　実験方法一数種のNb－Zr－Mo三口合金を己子ビーム

炉およびアーク炉で繰り返し溶解し，約200gの鋳塊

　　　　　表1　Blow．9の計算による核変換生成量とNb－Zr－Mo三元で）翁鋳塊の分析値
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を得た。表1はBlowが壁面負荷を13MW／m2として

計算した核変換生成量と溶製合金の化学分析値を示す。

溶製合金はNo。1を除き計算値とのずれ・がほぼ20％以

内であった。まず鋳塊の状態から2．5mm×5mm×23mmの

曲げ試験片を切り出した。次いで，No．7の合金を除い

た圧延可能な鋳塊を973Kで圧延し，約0．5mm厚の薄板

から平行部が「】澱mm，長さ15m皿の引張試験片を作成し

た。これを1173～1773Kで真率焼鈍し，結晶粒の調整

を行った。平均粒径は約3．5×10－2mmである。

　実験結果および考察一溶製したNb－Zr－Mo三元合金

鋳塊の加工性の目安を得るために，曲げ試験片を用い

て1T曲げ試験を行った。横軸に合金量をとって，そ

の延性一脆性遷移温壌1（DBTT＞の変化を見たのが図1

である。No．4合金までは純Nbと嗣様にDBTTは77K

以下であったが，合金量が増すとDBTTが急激に上

昇し，No．6合金では約473Kに達し，　No．7合金は1273

Kの高温まで全く延性を示さなかった。この結果から

No．7合金を圧延加工から除外し，残りについて圧延し

たところ，全て0．5m鵬厚の薄板に加工できた。

　1mm／minのクロスヘッド速度で引張試験を行った結

果を，図1と同様に延性に注目して，合金量または累

積壁面負荷との関係でまとめたものが図2である。10

％以上の破断延性を示す領域をプロットすると，曲げ

試験の結果とほぼ同様の傾向にあることがわかる。純

Nbの77Kの延性が低いのは，局部的な絞りが生じて破

断したために，児かけの破断伸びが低下したためで，

脆性によるものではない。No．6合金，すなわち高累積

壁面負荷になると，1173K以土の高温．でも延性が低下

したが，これは高温で粒界脆性が顕著になるためであ

る。一一方，高合金の低温域における脆化はへき開破壊

が支配的であった。

　第一壁の最低使硝温度をi器温と1反降すれば，図1お

よび2から，累積壁面負荷がおよそ150MW・y／m2を超

えるようになると，第一壁の健全性は核変換による合

金化効果のために損なわれるおそれが生じると結論さ

れる。しかし，150MW・y／m2という累積壁面負荷は，

低壁面負荷設計をとる最近の核融合炉の概念設計判か

らすれば第一壁の使用弁命を十分に超えており，核変

換だけで第一壁の健全性が損なわれるようになるとは

考え難い。むしろ，14MeV中性子による照射損傷の

方がはるかに支蕗己的である。問題は純Nbの強度が低

く，構造材料としては，通常，合金の形で用いられる

ため，有力な合金添加元素としてZrやMoが最初から

含まれている場合があることである。たとえば，Nb－

1ZrではZrを1％，　Cb－752ではZrを2。5％，D－36で
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は5％含み，Moを含む合金では一般に5％程度の合

金添儲蓄ωとなっている。したがって，これらのNb

基合金を使用した第一壁に許容される累積壁面負萄は

純Nbに比べて小さいはずであり，核変換効果を必ずし

も無視し得なくなってくるとみられる。また，高合金

化による延性低下は照射脆化の評価にも当然重畳する
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ことになり，出発合金による照射脆化の評価およびデ

ータの応用に際して，核変換効果による非照射材の延

性低下を十分考慮に入れておく必要があろう。

　本研究ではBlowの計算に従ったが，その後の報告

によれば，壁面負荷を1MW／m2程度と低く抑えてい

るものの単位時間当りの核変換生成量はZrで0．118

at％／MW・y／m261および0。121at％／MW・y／m27［と，

Blowの値0．048at％／MW・y／m2より高い値が与えられ

ている。すなわち，核変換による劣化速度は本研究の

結果より2倍以上速いことになり，低壁面負蒋により

累積値が低いとしても無視できなくなる可能性がある。

2．1．2　真空下におけるNbの酸化挙動

　NbおよびNb合金は核融合炉第1壁材料の候補材

料の一つであるが，酸素などの侵入型不純物を環境中

から吸収しやすく，このために生じる材料劣化，とく

に脆化が大きな問題になっている。第1壁材料への酸

素の侵入は，1）真空中の残留ガス，2）冷却材の2

つの経路が考えられる。従来のNbの酸化試験は，大

気中乃至は102Paのオーダーの減圧下のものが多い。

一方，核融合炉での燃料ガスを除く残留ガスの分圧は

10－6Pa以下と考えられている。このような高真空下で

の酸化挙動は，表面における酸化皮膜の形成挙動が異

なるなど，大気中とは異なっていると予想される。そ

こで，本研究では，内部摩擦法など多くの方法を用い

て，純Nbの真空下での酸化挙動を調べた。ただし，

加速試験のため（酸化時間：最大100h），真空度は1，3

×10－2Paとした。

　実験方法一純Nbの粉末を電子ビームで溶解し，そ

の後スエージと線引で1mmφの線材を作製した。この

線材を130mmの長さに切断し，1．3×10－2Pa，998Kの

条件下で1－100hの酸化処理を行った。酸化処理の前

後で，この線材の対数減衰率と相対剛性率をKeタイ

プの逆吊り型ねじり振動方法によって求めた。

　対数減衰旧びは，下式で与えられる。

　び＝（1／n）ln（A。／Aの　　　　　　　　　　　　　　（1）

　A。，A“は振動を自由滅衰させたとき，最初と（益

＋1）番目の振巾である。δを温度の函数として測定

すると，それぞれの侵入型固溶元素に固有な温度にピ

ークが現れる。これによって，0，N，　Cなどを分離

して測定できる。このピーク高さ，δpは侵入口固溶元

素量に比例している。酸素の場合には下式より固溶出

を決定できる8も

　［Owt．％〕＝1．33δP　　　　　　　（2）

　固溶出は，電気抵抗，格子定数，硬さなどによって

も求められるが，これらの量は，単に固溶量だけでな

く，析出現象によっても影響される。しかし，対数減

衰率は固溶量のみの関数であるので，析出に関係なく

固溶量を決定できることが大きな特徴である。他方，

剛性率Gは，固有振動数fの2乗に比例する関係にあ

る9賑動数の温度変化も同時に測定し，室温の剛性率

を基準にして他の温度における剛性率を相対圃性率蓑

として下式に従って求めた。

　k＝G2／Gl＝f菱／f子　　　　　　　　　　　　　　　　　（3）

　脚注〉添字は2つの異なる温度における値を意味する。

　その他，酸化前後における重量増，格子定数，マイ

クロビッカース硬度，曲げ試験による一六などを求め

た。また，酸化後に線材を切断し，光学顕微鏡により

酸化物の成長を観察し，マトリクス内部への平均的な

侵入深さを決定した。酸化物はX線回折法によって同

定を行った。最：後に，曲げ試験の破物を走査型電子顕

微鏡（SEM）によって観察した。

　実験結果と考察一図3に酸化による重量増を示す。

酸化時間50hまではほぼ直線的に増加しているが，100

hでは増加速度が小さくなっている。光学顕微鏡観察

によるとすでに20hの酸化で酸化物が形成されている。

（写真1・a）。しかし重量増の曲線には，酸化物形成を

示すような徴候は全く現れていない。
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　対数減衰率等の酸化時間による変化を図4に示す。

対数減衰率とピーク温度は固溶酸素量の変化に対応し

ている。これらの結果から，酸化物が形成される前に

酸素が過渡的に過飽和状態になっていることが結論さ

れる。相対剛性率の変化は酸化物の形成に対応してい

る。なお，この図の対数減衰率から真の酸素固溶量を

求めるには，酸化物形成に対して補正を行うことが必

要である8も酸化試験後，窒素の分析を行ったところ，

酸化時間が100hにおいても窒素量は20ppmから40ppm

に増す程度であった。したがって，重量増はほとんど

酸素によるものと結論される。格子定数の変化は対数

丁丁率の変化に良く対応している。しかし，格子定数

の変化の絶対値は固溶量から予想されるものより大き

く，酸素の濃度勾配や酸化物形成による内部応力の発

生をうかがわせる。
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　酸化時間が20h以後になると，写真1に示すように

試験片表面に塊状の酸化物が発生し，内部に向って成

長する。この酸化物はX線回折によって（NbO＋NbO2）10）

と同定された。

　図5に試料中心部におけるマイクロビッカース硬度

の酸化による変化を示す。硬度は対数減衰率や格子定

数と同様の変化を示している。また，同口中に曲げ試

験による延性評価の結果を示す。わずか5hの酸化処

理によって延性は著しく低下し，20h以後ではゼロに

なった。酸化時間が5hの場合，試料の酸素吸収量は

この温度：における固溶限の約1／2にしか達していない

ことを強調したい。脆化したものは全て粒界で破壊し，

粒界には析出物の存在が認められた（写真2）。5hお

写真1　998K，1．3×10－2Paの真空下で酸化された

　　　Nb試験1†の表面における酸化物の成長

　　　酸化時間　a）20h，　b）50h
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図5　真空下の酸化によるNb試験片のマイクロ
　　　ビッカース硬度と曲げ延性の変化

よび20h酸化した試料について，酸化後に1473kで1

hの焼鈍を行って，曲げ試験を行ったところ，5hの

酸化処理のものは完全に延性を回復したが，20hの酸

化処理のものは，全く延性を示さなかった。以上の結
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果を考えると酸化中に酸素が結晶粒界に沿って優先的

に試料内部に侵入し，全体的に見た場合には固溶限以

下の酸素吸収量でも粒界に酸化物を形成し粒界破壊が

生じたものと考えられる。

写真2　998K，1．3×10－2Paの真空下で酸化したNb
　　　試験片の曲げ試験後の講修のSEMによる観察
　　　酸イヒ目寺間　 a，b）　5　h　　　c，　d）20h

2．1，3小括
　純Nbについて，核変換による合金化と真空中の酸

化挙動が機械的性質に及ぼす影響を調べ，次の結果を

得た。

　〔1）Nbの核変換を模擬したNb－Zr－Mo三元合金の

　　延性一脆性遷移温度はZr＋Mo量の増加とともに

　　上昇し，合金量が23at％を超えると77k～1273kの

　　温度範囲で全く延性を示さなかった。

　（2）第一壁の累積壁面負荷がおよそ150MW・y／m2を

　　超えると材料の延性一脆性遷移温度が室温を超え

　　るようになり，健全性を損うおそれがある。

　（3）998K，1．3×10－2Paの高温．真空中で，　Nbは酸素

　　を固溶する形で吸収するが，20時間以上では試料

　　表面に（NbO＋NbO2）が形成され，酸化物は試料

　　内部に向って成長する。

　（4）酸化中に酸素の固溶量は固溶限を越えて上昇し，

　　過飽和度は約50％に達した。この過飽和は酸化物

　　形成とともに急速に平衡値に回復した。

　（5）酸化処理が5時間で延性が著しく低下し，20時

　　間以後は全く延性を示さたかった。これは粒界に

　　酸化物が形成され，粒界破壊を生じるようになつ

　　たためである。

2．2　低サイクル疲労特性

　核融合炉では炉の運転が間欠的に行われるため，燃

焼サイクルに対応して第1壁に発生する繰り返し熱応

力に基づく疲労損傷が大きな問題であると考えられて

いる。第1壁は片側を真空を介して高温のプラズマ，

他方を冷却材と接するため材料の疲労挙動に及ぼす環

境効果が大きく，核融合炉を模擬した環境中の疲労デ

ータが必要である。そこで本研究では，おもにプラズ

マ側の環境条件に着目し，高温高真空中疲労試験装置

を試作し，データの蓄積とそれに基づく候補材料間の

疲労特性の比較を行った。

　2．2．1　実験方法

　試験機は，油圧サーボ型を採用し，試験部に真空槽

と加熱炉を装着した。これらの組み合せで最高1273K

の温度，1．3×10一4Pa以下の真空で0．001　Hzから0．1

Hzの繰り返し速度で疲労試験を行うことができた。

試験は熱疲労を考慮に入れるため低サイクル領域で行

うこととし，平均値が零の完全両振りの三角波を用い，

ひずみ制御で行った。ひずみ速度は5×10『3s『Lを基

準に，5×104，5×10　5s　1の試験も行った。試験

温度は室温から1273Kの範囲である。

　実験に使用した材料の種類は次の2点を考慮して選

択した。（1）実験炉などの近い将来に実現する炉の構造

材料。（2）実用炉で使用されるであろう材料。（1）として

はSUS　316鋼を，（2）としてはNb，　Nb－1Zr，　Mo等の

高融点金属およびその合金を取上げた。それぞれの素

材の化学組成を表2に示す。316鋼は市販のものを購

入後1373Kで1時間溶体化処理し，図6に示す試験片

に加工した。さらに1173Kで真空焼鈍し加工による表

面ひずみを除去した。高融点金属の素材は試験片に加

工し，熱処理を行った後ただちに試験に供した。Nb，

Nb－1Zrの熱処理は1573Kで再結晶組織とし，焼結Mo

は1573Kで再結晶組織としたもの（PM－Mo－AN）と

表2　素材の化学分析値（wt％）

素材 C N 0 Mo Nb Zr

316鋼
mb

mb－1Zr

oM－Mo

0，070

O，003

O，004

O，002

　　
O，003

O，002

O，001

　｝
O，010

O，010

O，002

　Fe

aaL
p，005

O，005

O，003

　N1

P0．78

@＝

O，002

Cr

P6．24

∴

2．48

≠aa1．

　一
aaL
aa1．

@一

＝1．1一

74
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図6
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試．験片の形状

1273Kで焼鈍し応力除去したもの（PM－Mo－SR）とし
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れているためである。

　疲労試験後破断した試験片の破誰．iをSEMで観察し，
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　　図7　繰り返し数の増加に｛半う｝芯力幅の．変化（ε繍5×10－3s｝り

　　a）316鋼，蓋温（丸印）および823K（角印＞

　　b）316鋼，973K（丸印）および1073K（角印）

　　c＞Nb　d＞Nb－1Zr　e）PM－Mo－SR　f）PM－Mo－AN
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　　　　　　　　　　2000
し引．張荷重が約1／2に減少したところで試験を中断し，

疲労き裂の伝わり方を光学顕微鏡で観察した。

2．2．2　実験結果
　一般に，一定ひずみ幅で材料の繰り返し変形を行う

と，繰り返し数Nの増加に伴って応力幅△σは変化す

る。本実験で得られた△σとRの関係を図7a）～葦）に

示す。再結晶組織である316鋼，Nb，　Nb－1Zr，PM－Mo－

AN，の△σは繰り返し数の初期において増加し，その

後一定値をとる傾向にある。繰り返し硬化の害恰は，

316鋼の823Kを除いて，試験温度が低いほど大きい。

316鋼でひずみ速度の効果を見ると室温と823Kではほ

とんど変化がなく，973と1073K：ではひずみ速度の低下

に伴って定常状態の△σが低下していることがわかる。

一方，PM－Mo－SRはいずれの温度でも繰り返し加工

軟化し，．軟化の割合は高温ほど大きかった。

　このように1回の試験中に応カーひずみ関係は変化

するので代表値として破断繰り返し数Nfの1／2の点に

おける応力幅△σ，塑性ひずみ幅△εpを定め，それらの

関係を求めた。それらの結果を図8a）～c）と図9a）～c）

に示した。図からわかるように△σ一△εpおよび△εp－

Nfの関係は両対数で直線関係が成り立ち，それぞれ

次式で表わされる。

2000
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　b）NbとNb一王Zr

105

鋼のm値は室温で0．38と一番大きく，高温では0．19～

0．17でほぼ一定であった。NbとNb－1Zrは316鋼に比

べて全体的に応力幅は小さく，m値はNbの箆温で0。35

である以外はすべでの温度で0．1～0．2の聞にある。Nb

はNb－1Zrと比較すると高温強度が極端に低く，

構造材料として使用する際には大きな問題となろう。

一方，Moの△εp一△σ曲線は上記3材料と比べると大

きく異っており，そのm値はいずれの場合も，0．03～

0．10の間にあって非常に小さい。これはSR材でもAN

材でもあまり変化ないが，Cl値はSR材の方が大きく

強度的に優れている。

　次に△εp－N£の関係を見ると，316鋼では5×10｝：‘s側【

のひずみ速度では試1験温度の効果がほとんどないこと

がわかる。Co｛fin【D　は真空中や不活性ガス中では延

性材料の疲労曲線は材料の種．類や温度にあまり依存せ

ずβ値：が0．5の1つのバンド内に入ると述べている。

彼の提案したバンドを図9a）～c）のそれぞれの図中に

示した。表4で316鋼のβ値が0．4～0．57と0．5に近い

ことを考え合せるとCoffinの示唆は正しいと思われる。

しかしひずみ速度を5×10一毒，5×10－5s｝1と低下し

た場合は823KにおいてNfの大きな滅少が認められ

る。これは真空中でも，ひずみ速度や試験温度の効果

があることを示している。一方，NbとNb－1Zrではほ

とんどのデータはバンドの中に入っているが試験温度

の効果を見ると高温ほど寿命が長い傾向にあることが

わかった。これに比べMoでは973Kと1273Kのチータ

a
岩

理

橋0．01

坦

0．001
　　100

　　　・）PM幽M・と竺5×10－3　s－1＼
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呂　1　11隈

＼ごぐト
　　　　　　＼
　　　　　　　　亀＼、

圭0星

図9

　　　102　　　　　　103
　破断繰り返し数（Nf），

　　c）P醗一Mo
塑性ひずみ幅と破断繰り返し数

　　△σ＝Cl（△εP）m　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（4）

　　△εP（Np）β＝＝C2　　　　　　　　　　　　　　　（5）

　ここでq，C2，　m，βは定数であるが，とくにmと

βはそれぞれ繰り返しひずみ硬化指数，Manson－Coff沁

の定数と呼ばれるものである。ひずみ速度が5×10－3s一【

，におけるこれら定数の値を表3および4に示した。316

104 105

はバンド内に入っている

が，室温．では一見して寿

命が極端に低下している

ことがわかる。とくに，

AN材はCoff｛nのバンド

，から佳乱寿命｛則に大きくは

ずれており，延性と正の

相関を持つC2の値は0，056

と非常に小さく，材料が

脆’性的に破壊しているこ

とを示唆している。

　このように材料の種穎

により低サイクル疲労挙動は大きく異るが，一般的に

はその原因は破壊の様式の違いによると考えられてい

る。そこでSEMと光学顕微鏡によって座面および疲

労き裂を観察した結果を次に示す。写真3は316鋼を

5×10～4s－1で疲労試験したときの疲労き裂の伝播の

様子を示す。高温低サイクル疲労では1／2Tm（Tm：融．

点の絶対温度）を超える温度になると疲労損傷にクリ

一77一
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一プ損傷が加わり破　　　　　　表3

壊はおもに粒界で起

るようになる。図に

みるように1073K

では2次ぎ裂が粒界

に発生し，破壊が粒

界で起きているが他

の温度ではすべて粒　　　　C，：麗N／m2

内き裂であった。

973Kと1073Kでひ　　　　　　　表4

ずみ速度の異なる試

料の芋継観察を行い，

その結果を写真4に

示した。973Kでは

5×10㎜5s－1で初め

て粒界破壊の形跡が

観察されたが，その

割合は小さかった。

1073Kでは5×10㎜4，5×10－5s　1で粒界割れが発生し，

高温になるほど粒界割れの発生が高ひずみ速度側に移

動することが確認された。Solomonら12）は同様の結

果をA286で報告し，さらに粒界割れによりき裂の伝

播速度が速くなると述べている。

　次にNbとNb－1Zrの場合の破面写真を写真5に示

す。両者とも全温．度領域で粒内破壊であり，とくに蓋

温では疲労破壊特有なストライエーションが明瞭に観

察された。また1273KにおいてNbでは非常に大きな

絞りが観察され詳細な破壊形態を知ることはできなか

った。

　最後にMoの破面写真を写真6および7に示す。試

験温度が573K以上ではSR材とAN材の野面はあまり

変らず三内破壊を示している。しかし蓋温と423Kで

はAN材がおもに粒界で破断しているのに対して，旛

力除去材は室温では100％へき開破壊，423Kではへき

開国面と延性破面の混在した破壊を示した。

　このようにMoが室温付近で，脆姓破面を示すこと

はBeardmore【3；Terent’yev14｝らによっても報告さ

れているが，いずれの場合も引張試験では十分な延高

が認められた材料についての脆化であり，Moの大きな

問題のひとつである。

2．1．3　考　　　察

　本実験で得られた結果から材料相互の比較を行うた

めに塑性ひずみ幅が0．G15のときのMと△σの温度依

存性を求め図10およびllに示した。図に見るようにMo

を除く材料のNfは全ての温．度で103以上の大きな値を

5×10弓s－1のひずみ速度における（4）式の定数の種

目　度 316鋼 Nb Nb－1Zr PM－Mo－SR PM－Mo－AN
（K＞ CI m Cl m CI m C1

磁
C】 m

室温 3557 0．38 U59 0．35 834 0．17 1510 0．06 1227 0．05

823 1490 0．19
｝ 一 一 ㎜ ｝ 一 … ㎜

973 1GIG 0．17 305 0．20 566 0．18 549 0．03 535 0．10

1073 700 0．17
｝ 一一 一 ｝ ㎜ 一 一 ㎜

1273
一 一

1G5 0．11 322 0．王2 401 0．06 369 0．09

5×10皿3s『1のひずみ速度1における（5）式の定数の値

温　度 316鋼 Nb Nb－iZr PM一簸。－SR PM－Mo－AN
（K＞ C2 β C2 β C2 β C2 β C2 β

室温 0．31 0．40 0．56 0．48 LO6 0．59 G．33 0．50 0，056 0．43

823 0．94 0．57
一 一 一 ㎜ … 一 一 一

973 0．38 0．46 0．95 0．47 2．46 0．61 0．84 0．58 0．28 0．41

1073 0．36 0．43
㎜ 一 一 一 一 一 ㎜ ｝

1273
一 一

0．22 0．32 0．92 0．49 1．08 0．55 0．48 0．45

示しているが，MoのAN材のNfは573K付近から温
度の低下とともに急激に低下し，室温では著しく小さ

い値を目している。これに対してSR材ではこの低下

の割合は小さい。この疲労寿命の低下は疲労試験にお

いて延性一脆性遷移現象に相当するものが現れている

とみなすことができる。同一材料について，ひずみ速

度が5×10－3sdの引張試験を行った結果，本実験の結

果は板厚の減少率で衷わした断面減少率から求めた延性一

脆性遷移温．度とよい対応が得られた。さらに高温では応力

除去材，再結晶材ともNfにあまり差は認められない。

　一方，316鋼，Nb，　Nb－1ZrのMは室温でも大きな

値を示すが，温度依存性は両者の間でかなり異ってい

る。316鋼の場合，試験温度の圭．昇はNfにほとんど効

果を持たないが，Nb，　Nb－1ZrではNfの大きな増加が

認められた。さらにNbではこの増加は973Kで最大で

あり，1273Kでは減少に転じている。このような変化

はSw｛ndmanら151によってNb合金D－43について報

告されている。

　一方，応力幅の温度依存性を見ると，寿命の最も長

いNbが全温度範囲で△σが最も小さく，次いでNb－

1Zrであった。　Moは室温付近で大きな△σを示して

おり，温度の一L昇に伴ってほぼ単調に減少している。

またSR材はAN材より△σは大きいが，その差は高

温になるほど小さくなっている。SR材は強度と延性

の点から見てAN材より好ましいとされているが，本

実験の結果は，S薮材の強度は高温ではAN材のそれ

に返ずくことを示している。一方316鋼は，室温では

78一
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写真4　316鋼の973Kと1073Kにおける髭面
a）973K，5×10－1当s－I

c）973K，5×10一三s－l

e）1073K，5×10一；s－1

b）973K，5×10－ls－I

d）1073K，5×10『：is－I

f）1073K，5×10－5s－1

写真3　316鋼の疲労き裂の光学顕微鏡写真
　　　　ε＝5＞く10－4s－l

　a）室温，b）823K，　c）973K，　d）1073K

あまり大きな△σを示さないが823K近くまで減著せ

ず，大きな値を維持していることが注目される。

　核融合炉の第1壁やブランケット構造要素の応力水

準に関する報告はまだ少ない。一般に一回の焼燃サ

イクルに対応して材料に起るひずみ幅は図10および11

に示した0．015より小さい値に抑えられると予想され

る。しかし応力は，実験炉の第1壁の応力解析161に

よれば一次応力と2次応力のピーク応力幅は約196MN

／m2であることを考慮に入れると，材料の疲労抵抗は

一79一

写真5　Nb，　Nb－1Zrの破面

a）Nb室温，　b）Nb，973K
c）Nb，1273K，　d）Nb－IZr，室温

e）Nb－1Zr，973K，　f）Nb－1Zr，1273K
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写真6　応力除去したMoの破面
a）室温，b）423K，　c）573K
d）823K，　e）973K，　f）1123K

g）1273K

　写真7　再結晶したMoの破面

a）室温，b）423K，　c）573K
d）823K，　e）973K，　f）1123K

g）1273K

ある程度の大きさが必要であると考えられる。この点

で，NbとNb－1Zrは適当ではないと思われる。そし

てMoは室温付近の脆性破壊が問題ではあるが高温強

度は優れている。結局疲労寿命，応力幅の温度依存性か

ら，823Kまでは316鋼がそれ以上の温度ではMoが優

れていると結論することができる。これは，Connら17｝

が第1壁材料を非照射材の降伏強さ，クリープ強さお

よび熱応力の観点から比較した結果，316鋼は873K，

Moは1273Kの温度までを使用可能温度と結論したの

に対して，本研究は疲労特性の観点から同様の結論を

与えたといっことができる。

2．1．4小園
　核融合炉の第1壁やブランケット構造要素の候補材

料と考えられているSUS316鋼，　Nb，　Nb－1Zr，　Moに

ついて高温高真空中の低サイクル疲労試験を行い，疲

労特性の観点からこれらの材料の比較を行った。得ら

れた結果は次の通りである。

（1）Moの応力除去材を除く全ての材料で繰り返しの

初期に顕著な硬化が観察され，硬化の程度は高温ほど

小さかった。Moの応力除去材は高温で大きな繰り返

し軟化を示した。

（2）全ての材料の塑性ひずみ幅と破断繰り返し数の関

係はManson－Coffinの式を満足し，係数βの値は温度

やひずみ速度にあまり依存せず約0．5であった。

（3）塑性ひずみ幅が0．015の時の応力幅，破断繰り返

し数と温度の関係を各材料間で比較すると，NbとNb－

1Zrは他の材料より応力幅が小さいが破断繰り返し数

は大きかった。Moは室温から573Kにおいて破断繰り

返し数が急激に低下する遷移現象が観察され，静的引

張試験における延性一脆性遷移とよい対応を示した。

（4）以上を考慮に入れて核融合炉構造材料としての適

応性を疲労挙動の点から検討すると，823Kまでは316

鋼が，それ以上の温度ではMoが優れていると結論す

ることができる。
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図10　塑性ひずみ幅0．015における

　　　破断繰り返し数の温1隻：依存姓

3．核融合炉第一壁画料の照射損傷

3．1　表面照射損傷

　核融合炉第一壁はプラズマからの水素やヘリウムな

どの高エネルギー粒子で衝撃され，スパッタリングや

ブリスタリング，フレーキング（剥離）などの表面損瘍

を生ずると予想される。これは第一壁の損耗およびプ

ラズマへの不純物混入による放射エネルギー損失の増

lJ；1の点で聞題である。第一壁のヘリウム照射量は1年

に1023～102『；個／m2と考えられているがls；従来の多く

の研究はブリスタリングの発生する臨界線量である5

×102一王×1022個／m2付近で行われており，高線量で

のデータはきわめて少ない。そこで本研究では核融合

炉第一壁候補材料である316鋼，バナジウムおよびモ

リブデンをヘリウムイオンで1×1023個傭ビまで照射

し，表lfli損傷を種々のllて｛射条件で評価し，比較した。

3．1．1　実験方法

　用いた材料は市販の316鋼，電．子ビーム溶解バナジ

ウムおよびアーク溶解モリブデンである。試料の形状

は直径3m恥，厚さ0．2頃mの円板状であり，母材より冷

間圧延および打抜きにより作製した。試料の最終の処

図ll　塑性ひずみ幅0．015における応力幅の温度依存’｝生

理条件は316鋼は1323K，30分の溶体化処理，バナジ

ウムは1073K，1時聞の焼鈍，モリブデンは1573K、

1時間の焼鈍で1ある。熱処理は約1×10－1Paの真空

中で行った。また試料表面は電解研磨により鏡面にし

た。

　照射に1・i／lいた加速器は500kVペレト白ン（peiletron＞

升勘ll速器である。加速されたヘリウムイオンは分析電

磁石を通りターゲットチャンバー内の試料に照射され

た。ターゲットチャンバー内はターボモルキ・ユラーポ．

ンプにより約2×10一5Paの真空に保った。試料は直

径5伽m，厚さ10mmのタンタルの基板、ヒに図12に示すよ

うに3種類1磯時に取り付けた。これは3種類の試料を

同一条件で照射して材料間の比較をするためで菱）る，、

マスク

OMO　O
。解＿、

マスク（Mo）

　イオンビーム

ー試料
押えリング

図12　照射中の試料のf呆持方法
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タンタル基板は電子ビームにより加熱し，熱電対で測

定した基板の温度が設定値になるように温度を制御

した。照射中の試料表面の温度は放射回道計により測

定した。照射量の測定のためにタンタル基板には図12

に示すように試料に近接して直径2mmのビーム貫通孔

を3個設け，通過したイオンビームを後方のファラデ

ーカップでイオン電流として測定した。照射条件は，照

射温度：が室温～523K，723～773K，873～973K，1073

～1123Kおよび1273K，ヘリウムイオンのエネルギー

が50，100および150keV，照射量が1×1022，3×1022

および1×1023He＋／m2である。照射後試料表面をSEM

により観察した。

3。1．2　実験結果

　写真8に室温～523Kで100KeVのヘリウムイオンで

照射したモリブデンの表面損傷の照射量依存性を示す。

1×1022He＋／m2の照射では約20μmの大きさを単位と

した剥離が見られ，3×1022He＋／m2では剥離した下

の面がさらに剥離して最大3層剥離した。1×1023He＋

／ln　2照射すると剥離を繰り返して最大8層剥離した。

多数剥離する場所は局所的であり，底の平らな深い穴

が散在したような表面形態になっている。

3×1022He＋／m2 1×1023He＋／m2

写真8　モリブデンの表面損傷の照射量依存性
　　　　（室温～523K）

　写真9に同じ照射条件のバナジウムの表面損傷の照

射量依存性を示す。1×1022分目＋／m2では不規則な形

に1層剥離しており，3×1022He＋／m2では最大6層剥

離している。1×1023He＋／m2では最大21層剥離し，深

い穴が散在した表面形態になっている。

　写真10に同じ照射条件の316鋼の表面損傷の照射量

依存性を示す。1×1022He＋／m2では照射面のほぼ全体

が1層剥離しており，3×1022He＋／m2では照射面の大

1×1022He＋／m2

回i．溺．　轡

　　3×1022He＋／m2

1×1023He＋／m2

二三i．醤、鎧

1×1023He＋／ln2

写真9　バナジウムの表面損傷の照射量イ蜜《存性

　　　　（室温、～523K）

1×1022He＋／m2

3×1022He＋／m2

唾

1×102貫He＋／m2

．．1．騒：’・馳…

1×1023He＋／m2

写真10　316鋼の表面損傷の照射．量依存性

　　　　（室．温．～523K＞

部分が5層剥離している。1×1023He＋／m2では最大17

層剥離している。深い穴の占める面積はモリブデンや

バナジウムよりずっと広くなっている。したがって，

全体の損耗量では316鋼が最も大きくなっている。

　写真11には873～973Kおよび1073～1123　Kで100keV

のヘリウムイオンで照射した3種類の材料の表面損傷

形態を示す。エ×1023He＋／m2照射したモリブデンの場

合，873～973Kではブリスタを生じブリスタの頂上に

割れが認められるが，剥離は生じていない。1073～1123

Kでは多孔質の表面になっている。3×1022He＋／m2照

射したバナジウムの場合873～973Kでは1層剥離で，

1073～1123Kでは多孔質表面になっている。また3×

1022He＋／m2照射した316鋼の場合，873～973Kではブ

リスタおよび1層剥離が見られ，1073～1123Kでは多

孔質表面になっている。
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1073～1123K

写真11高温における表面損傷形態
　　　　（Mo：1×1023He＋／m2，

　　　V，316鋼：3×1022He＋／m2）

　室温～523Kおよび723～773Kで照射した場合の最

大剥離函数の照射量依存性を図13に示す。最大剥離層

数は照射量に比例して増加し，材料間で比較すると，

室温．～523K，723～773Kのどちらの場合もモリブデン

が最も少なく次に316鋼，バナジウムの順であった。

　次に損耗量を見積るために剥離層数ごとの照射面上

の面積率を写真上で求めた。これには写真を切抜き天

秤で重量測定する方法を用いた。これと表皮の厚さの

測定値より計算により損耗量を求めた。図14に損耗量

の照射量依存性を示す。損耗量は高線量では飽和する

傾向がある。損耗量を材料間で比較すると室温～523

Kではモリブデンが最も少なく次にバナジウム，316鋼

の順であり，723～773Kでは316鋼が最：も少なく次に
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図14　損耗量の照射量依存1生

10

モリブデン，バナジウムの川真であった。

3．1．3　考　　　察

　図13に示すように最大剥離数が照射線量に比例した

ことは1×102：弓He＋／m2の照射量でも剥離は進行中であ

り，その進む速さは低下していないことを示す。一方，

KaminskyらIIPは316鋼を673Kで100　keVのヘリウム

イオンで1．2×1024He＋／m2照射したところ15層剥離し，

剥離はまだ進行する傾向があることを認めている。他

方Gusevら2。1は照射量を増加しても剥離はある程度
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以上進行せず，糧，い表面が形成されて定常状態になる

としており，剥離数の上限値は室温でCr－Ni合金を

100KeVのヘリウムイオンで照射した場合6層である

としている。本実験結果は前者と定性的に一致してい

る。但し剥離総数は本実験の．方が多い。このように剥

離がどこまで進行するかは材料や照射条件によって大

きな違いがある。

　最火剥離口数は斗米：トの機械的性質と相「美］々係がある。

図15に．最大剥離数とヤング率，降伏応力および最大引

張強度の関係を示す。」｛膨大剥離層理はヤング率および

降伏応力の逆数に比例しているが，最大引張強度とは

相関がない。表面下の摺に害llれを発生する臨界線量に

関するEvans2　Pの理論では臨界線量は材料強度にあ

まり依存せず実験結果を説明できない。一方，表面下

の層の割れが大きくなり，表皮が塑性変形して大きく

持ち上がる条件は東田1，鎌田捌　の理論で与えられる。
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図15　最大剥離数と材警1・強度の関係

この条件と，表皮がはじめから弾性変形により少し持

ち上がっていること，および割れの中のガスが理想気

体の式に従うことを仮定すると，最大剥離層数nは近

似的に次式で与えられる。

　　　一C・聯碁・）、ゲ　　　（・〉

ここでCは打込まれたガス量と表面下の割だしの中のガ

ス量の比，φは照射量，Rはボルツマン定数，　Tは絶

対温度，Eはヤング率，レはポアソン比，£は表皮の

厚さ，σし。は降伏応力である。本実験に用いた材料の間

でヤング率と降伏応力の比はほぼ一定であったので，

他の因子の材料依存挫が小さければ最大剥離丁数はヤ

ング率および降伏応力に反比例することになり実験結

果と合う。しかし表皮の降伏応力は照射効果によD増

加していることを考慮する必要がある点が今後の問題

である。

3．1．4　小　　　 括

　316鋼，バナジウムおよびモリブデンのヘリウムイオ

ン照射による表面損傷を調べた結果，次のようなこと

がわかった。

（1＞繰｝）返し剥離するll｛ミ射条件では最大剥離層数は照

射量にほぼ比例した。

（2）損耗量は照射最が少ない間は線量とともに急激に

増加したが，高線量になると飽和する傾向があった。

（3）表面損傷形態の温度依存性は低温から高温へ，全

面的鱗離一局所的剥離一ブリスタリングー多孔質表面

の頽で変化した。全面的剥離は316鋼，バナジウムに

見られ，モリブデンでは見られなかった。

（4）最大剥離層数はモリブデンが最も少なく以下316

鋼，バナジウムの順であり，材料のヤング率および降

伏応力に反比例した。

（5）損耗最は室温～523Kではモリブデンが最も少な

く以下バナジウム，316鋼の順であり，723～773Kでは

316鋼が最も少なく以下モ弓ブデン，バナジウムの順

であった。

3．2　ヘリウム脆化

　核融合炉第一壁材’料は核分裂特撮’亡・材料より高いエ

ネルギー（14MeV＞の中性予の｝lli射を受け，その結果核

分裂炬材料に比べて材料中で核反応により生成するヘ

リウム量が多いという特徴がある。核分裂炉の場合で

も高温での中性イ・照射脆化の主な源凶はヘリウムによ

ると考えられているので，核融合炉材料の場合はこの

ヘリウム脆化がより重要な問題になると考えられる。

従来のヘリウム脆化の研究では室温付近でサイクロト

ロンによりヘリウムを注入していたが，本研究では，

実際をより良く模擬するため核融合炉第一壁候辛甫材料

の1つである316鋼に／吏謄条件である高温でヘリウム

を注入し，高温引張試験によりヘリウム脆化を評f［lilし

た。またヘリウム脆化に及ぼす照射温度，予ひずみ

およびヘリウム出入後長時間時効処理の影響について

も調べた。

3．2．1　実験方法

　用いた材料は市販の316鋼である。母材より冷間圧

延および焼鈍を繰り返して厚さ0．2mmにし，打抜きに

より引張試験銭’を作製した。平行部の長さは10mm、巾

は4皿mである。これを1323K：で30分溶体化処理し，そ

の内一都は室温で引張試験機により5％の予ひずみを

与えた。試料の結晶粒径は約50μmであった。

　これらの試験片に理化学研究所のサイクロトロンを

矯いて力11速したα粒チを照射することによりヘリウム

を注入した。図16にヘリウム注入用ターゲットチャン
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ウヘロ
α粒子
ビーム金箔

図16ヘリウム注入用ターゲ’ットチャンバー

バ～の略曖；を示すQ試料は高温で照射する場・託〉はタン

タルの基板に取り付け，室温から1273Kまで温度制御

できる炉内で照射した。照射中の試料1占搬：は試料と隣

り合せに取り付けた試料と伺じ材料および厚さの板

にスポット溶接したCA熱電対で測定した。室温付近

で照射する場合は水冷した銅板に取り付けたアルミニ

ウムの基板に試料を取り付けて｝轍射した。試料の前で

は襖形のアルミニウム板を鰯面の半分に取りイ・1幽けた円

筒形のビームアブソーバー齢』1転させ，通過するα粒

イ・のエネルギーを0から37MeVまで均一．一に分散させ，

試料の摩さノ∫向｛こヘリウムが均一．・に注入されるように

した。照射量の測定は，高温では熱電了・の妨害のため

直接ピーーム電流の測定ができないため，厚さ10μmの

金箔で散乱されたα粒子の数を嗣材丈検出器で測定づ皿る

ことにより間接的に，行った。非照射材1の試料をタンタ

ル基板の裏側のビームの当らない所に取り付け，非照

射材の熱履歴が照躯材と同じになるようにした。

　照射後一部のll式＊ごi・はイ1英管に爽冊封’入して1123Kで

10GO時問の時効処工；il，または1G23Kで3000時闘の時効

処理を行った。ヘリウム｝ll芭化を評価するための引張試

験はインヌ、トロン型引び／乏、｛式験機を用い，2．7×10触．1Pa

の真空中で1023Kの温度でひずみ速度5×10－ls．曜1で

行った。引張試験前後の試料・を薄膜にして透過電f顕

微鏡で観察し，ヘリウム気泡と繍織の観察を行った。

また引張試験後の破面をSEMで観察した、、

3．2．2　実験結果

　表5に引張試験の結果を承す、．試験結果は2本の、試

験片についての平均である，，表に示すように，ヘリウ

ム濃度が3at．ppmの試料でヘリウム注入温度が573±

50Kと1073±20Kの場合を比べると強度および全伸び

には有意差は認められなかった。」細．・伸びでは573±

50Kでヘリウム注入した5％・予ひずみ材が他に比べて

表5　ヘリウム注入した316鋼の処理条件と州i鍬紅験結果

ヘリウム激下下巧漏1知．．…

（at．ppm）
1温度　（K＞

「：鱒
3　　　　　　　　　　573：±50

i騰・・
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1．．
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非常に大きい値を示した。透過電子顕微鏡による観察

ではヘリウム濃度が3at．ppmの試料ではヘリウム気泡

は見出せなかった。

　図17に溶体化処理材と5％予ひずみ材の伸び値のヘ

リウム濃度依存性を示す。溶体化処理材では伸びはヘ

リウム濃度の増加とともに急激に滅圧するが，5％予

ひずみ材ではヘリウム濃度が10at．ppmでも伸びは減少

しなかった。1073±20Kでヘリウムを10aLppm注入し

た試料を透過電子顕微鏡で観察した結果，写真12に示

すように溶体化処理材では粒界上に直径約70nmのヘリ

ウム気泡が見られ，5％予ひずみ材では粒内の転位線

上に直径約20nmのヘリウム気泡が見られ，粒界上には

小さいヘリウム気泡がごくわずかしか見られなかった。

80

70

60

i

o全伸び
。均一伸び

50（）＝一　　一一一一（）一一一一一一一一一一一　一一《⊃

藻

も40

畢

　30

20

10

1

ロー一＿一＿

00

一一一一一一 @　　　一一→コ

　　ヘリウム濃度（at．ppm）

図17伸び値のヘリウム濃度依存性

　　実線：溶体化処理
　　　破線：5％予ひずみ材

写真13に同じ材料の引張後の法面のSEM写真を示す。

溶体化処理材では粒界破面が見られ，5％予ひずみ材

では延性破面が見られた。

　表5に示すように，ヘリウム注入後，長時間時効処

理した材料では5％予ひずみ材も脆化した。写真14に

はヘリウム注入後長時間時効処理した試料のSEM写

真を示す。時効中にσ相の粗大な析出を生じ，溶体化

処理材では粒界上とσ相内部にヘリウム気泡が見られ

た。σ相内部のヘリウム気泡は粒界の延長線上にあっ

蓼

　　　　　　　　灘

　　　　　　　　．ヒ峨　　「駒「き

／圏
　　　　　　．臆　　．．簾、

　　　　　　　　　　　．編 　500nm

写真12　1073±20Kでヘリウムを10at．ppm

　　　注入した試料中のヘリウム気泡
　　　（a）溶体化処埋材　（b）5％予ひずみ材

た。5％予ひずみ材ではσ相の界面にヘリウム気泡が

見られた。写真15には引張破面のSEM写真を示す。

破面上にσ相粒子が見られ，ヘリウム注入していない

試料ではσ相表面は滑らかであるが，ヘリウムを注入

した溶体化処理材ではσ相表面に少しヘリウム気泡が

見られ，ヘリウムを注入した5％予ひずみ材ではσ相

表面に多数のヘリウム気泡が密集していた。

3．2．3　考　　察

　従来の室温．付近でヘリウム注入した実験の報告では，

ヘリウム気泡は結晶粒内に均一に核生成し，成長して

いる。これに対し，本実験で1073±20K：でヘリウム注

入した結果ヘリウム気泡は粒界上や転位線上にのみ見

られ，結晶回内に均一に核生成しなかったよっに見え

る（写真12）。これは高温のためにヘリウムの拡散係数

が大きいことと，低いヘリウム注入速度（～1at．ppm／h）

のために園内のヘリウム濃度が気泡の核生成に必要な

大きさに達しなかったためと考えられる。

　図17に示すように5％予ひずみ材ではヘリウム脆化

が抑えられた。1073±20KでへIlウム注入した5％予

ひずみ材の場合，この原因は写真12・bに示すように予
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蕪瀟

写真13　1073±20Kでヘリウムを10at．ppm注入した試験片の引張破面

　　　（a〕溶体化処埋材　　㈲5％予ひずみ材 L．

解．1魚・：

譲鵡
　　説．ぞ．

　2μm

へ

写真14ヘリウム注入後長時間時効処理した試料中のヘリウム気泡

　　　〔a）溶体化処理材　　㈲5％予ひずみ材

．夢函　　　1W…

．掴躍

　‘．’』欄鯛肉．

　コ麟　

ぺ．

蝦

　2μm

写真15ヘリウム注入後長時間時効処理した
　　　　試験片の引張破面一ヒのσ相粒子

　　　剛ヘリウム注入していない試験片
　　　制ヘリウム注入した溶体列処理材
　　　哨へllウム注入した5％予ひずみ材

ひずみにより導入された転位がヘリウムを気泡の形で

トラップして粒界へ集まるのを妨げたためと考えられ

る。このヘリウム気泡は引張試験中にも転位により引

きずられて粒界へ集まることはないことを以下に示す。

図18は，転位がヘリウム気泡を引きずる最：大速度を，

Gruber23〕およびNichols241の理論およびSmidt25）

らの表面拡散係数の測定値を用いて計算したものであ
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る、：、1073±20Kでヘリウム1三i三幽した5％予ひずみ材の

場合，気泡の径は約20nmであった。図18よ｝）‘jl張試験

日の気泡の移動距離を求めると0．45nm以下とな｝）気

泡はほとんど動かないことがわかる。したがって，転

位によって粒界へ集められることはないと考えられる。

10．一6

10一’7

10．一8

辺10胃9
3
遡
麹10一一tO

溝

麟10－11
G
製

憲
　10－12

10』．．i3

10内．巾14

　10司。

挿芽

10脳9　　　　10－8

へりウム気泡直径（m）

図18転位によって引きずられるヘリウム

　　気泡の最大速度

10　7

　表5に示すようにヘリウム注入した5％予ひずみ材

が長時問ik￥効後に脆化したのは写真14・bおよび15・cに

示すように時効中にヘリウムがσ相界面に集まったた

めと考えられる。これは時効中にヘリウム気泡が転位

により引きずられたとして説明できる。図18より時効

llIの気泡の最大移動距離を求めると1123Kで1000時問

の時効の場合260μm，1023Kで30GO時間の時効の場合

10μmとなり，これと結晶粒の平均半そ釜（25μm＞を比

べると気泡は転位に引きずられてσ相界麟に集まるこ

とができると考えられる。

3．　2．　4　　・」、　　　手舌

　316鋼のヘリウム脆化に及ぼす照射温度，5％予歪

みおよびヘリウム注入後の長時間時効処理のi杉響を調

べ，次のよつなことがわかった。

（1＞316鋼に1073±201くでヘリウム注入した結果，溶

体化処理材では粒界上に，5％予ひずみ材では転位線

．ヒにヘリウム気泡が生成し，粒内でのヘリウム気泡の

均一核生成は児られなかった。

（2＞溶体化処理材1こ573±50Kでヘリウムを3at．ppm

注入した試料と1073±20Kで注入した試料のヘリウム

脆化は同程度であった。

（3）5％予ひずみによりヘリウム脆化が抑えられた。

（4＞1123Kで1000時間または1023Kで3000時闘の時効

処理により5％予ひずみのヘリウム脆化抑制効果は消

失した。

（5）長時問時効処夢中にσ梅の相．火な析出が生じ，5

％予ひずみ材ではσ相界面にヘリウムが集められて脆

化を引き起した。

　なお，本研究は理化学研究所サイクロトロン研究室

との日岡研究として行われた。

4．結 言

　本研究は，核融合炉の構造材’料，とくに第一壁やブ

ランケット等プラズマや冷却材に相対して厳しい環境

にさらされる．構造要素の候捕材料と期待されている

SUS　316ステンレス鋼および各種の高融点金属につい

て，核融合炉環境を模手島這した条件下における材料の機

械的姓質および照射特性に関する基礎データを蓄積し，

材料開発に資することを1粥1勺として行われたものであ

る、本研究はなお継続中であり，今後解明すべき問題

点として機械的性質においては高温高サイクル疲労デ

ータの獲得，気体冷却材としてのヘリウム雰：囲気の影

響，照射損傷においてはブリスタリングが疲労のよう

な表面敏感性の男時レ特性に及ぼす影響等を1灸討する予

定である。なお，サイクロトロン照射によるヘリウム

脆化の検討はFe－Ni－Cr系合金に有効であるが，高Ni

合金については別途高速炉用燃料生皮覆管材料の開発石11：

究の一環として実施の予定である。
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○高真空下におけるSUS316の高温低サイクル疲れ特“性と

　ひずみ速度効果

　甲屋一夫，渡辺亮治，永田徳雄，日本鉄鋼協会第94回

　大会　　　　　　　　　　　　　　　昭秘52年10月

OSUS316ステンレス鋼のヘリウム脆化に及ぼす照射温度

　と予ひずみの影響
　新野｛二：：漉石春樹，渡辺亮治，上坪宏三豊，†河野功†，

　四方隆史1日本金属学会第81幽大会　　昭和52年10月

○核融合・煩第1壁1；オ’料の疲れ特性（1）

　永田徳雄，古歴一．・夫，渡辺亮治，EI本原子力学会昭率1：i

　53年年会　　　　　　　　　　　　　昭和53年3月

○焼結モリブデンの低サイクル疲労挙動

　漸騰一夫，永田徳雄，渡辺亮治，日本金属学会第83圓
　ブく会　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　H轟｛季1．：i53年10♪璽

OSUS　316ステンレス鋼のへllウム脆化に及ぼす照射後時

効処理の影響
　新野仁，白石春樹，渡辺亮治，．L坪宏道后ポi∫野功†，

　【御階虻［鉢金属掌会第83駄会　1糊II53年10月

○核融合炉ブランケット構造材料の低サイクル疲れ挙動

　永旺1徳雄，古屋一コ口渡辺亮治，第1圓核融合炉材利・

　会議（マイアミ，米岡）　　　　　　　1979年1月

○核融合煩材料としてのモリブデンの低サイクル疲労挙動

　宵置一夫，永田徳雄，渡辺亮治，TMS－AIME年．会

　（ミルウォーキー，米1；套D　　　　　　　　　1979年9月

○核融合町分1壁材料の疲れ特性（II）

　永田徳雄，．占屋一夫，1度辺亮治，EI本1票子力学会昭和

　54年分科会　　　　　　　　　　　　　1昭和54年10ナ三l

o316ステンレス鋼，　Vおよび簸。のHeイオン照射による

表面損傷の比較

　新野　仁，白石春樹，渡辺づ豆田，臼．本原子力学会li孟雪加

　54年ラ｝不斗会　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　日召イとi：154年1G月

（誌一．しつ

OLow　Cycle　Fatigue　Behav玉or　of　Blanket　Structura［

Materials

　N．Nagata，　K．　Furuya，　R．　Watanabe　J．NucL　Mat．，

　85＆86　（1979）　839。

OSolute　Oxygen　Level　Change　and　Ducti｝ity　Loss　of

Niobium　d妓ring　Oxydation　Process　under　Vacuum

　K．Shiraishi，　K．　Furuya，　R．　Watanabe　J．　Less－

　Common　Metals，63（1979）147．

○巳ffects　of　Injection　Temperature，5％Prestrain，

a範dLong　Time　Aging　on　the　High　Temperature

mecha設ical　properties　of｝｛e　Inlected　316SS

　H．Shinno，　H．　Shiraishi，　R．　Watanabe　J．　Nuc｝。　Mat，，

　　（to　be　publishedl

OLow　Cycle　Fatigue　Properties　of　Type　316　Stainless

Sted　in　Vacuum

　K．Furuya，　N．　Nagata，　R．　Watanabe　J．　NucL　Mat．，

　89　（1980）　372．

・　本報告に関係するものを掲載。

†　理化学研究所
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超電導材料に関する研究＊

指定研究

電気磁気材料研究部

太刀川恭治，田中吉秋，戸叶…正，井上廉

川村春樹，和田仁，吉田勇二，伊藤喜久男

関根　久，黒田恒生，熊倉浩明，竹内孝夫
浅野稔久，飯島安男，福田佐登志’木村恵廿

昭和43年～54年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　本研究では，省エネルギーや新エネルギー開発等に大きい貢献をする特性の優iれた超電導材

料の開発を目的として，材料の基礎から製造プロセスの開発，線材の実用化試験まで一以下た

研究をおこなった。

　まず，Nb－Zr，NしTiなど合金超電導材料の長尺線材の加工技術をわが国で最初に開発し，

それらの最適処理条件を明らかにした。次いで，特性が優れているが，硬く脆いため塑性加工

が不可能なA15型超電導化合物材料の線材化法の開発に着手し，まずCuの触媒作用を利用し

た表面拡散法を発明し，V3Gaテープの線材化に成功した。このV3Gaテープは既存のNb3Sn

テープよ｝）も13T以上の強磁界で大きい臨界電流をもち，　V3Gaテープを屠いて世界最強の17．5

丁超電導マグネットが完成され当研究所に設置された。次いで，Cu－Ga合金とVとの固体拡散

を利用してV3Gaを線材化する複合加二L法を発明した。この複合加工法の発明によ1）速い磁界

変化に対して安定なV3Gaや臨3Sn極細多芯線の製造が可能となり，安定度と均一度の良い強

磁界マグネットが製作できるようになった。さらに複合加工法よりも製法が簡単でしかも機械

的特性の改善された化合物線材が得られるin　situ法についても研究を進めた。このような新

製造プロセスの開発と間時に，結晶粒度や方位など材料の組織と特性との相関を明らかにし，

また第3元素添加がV3GaやNb3Sn線材の特性改善に極めて有効であることを明らかにした．

囲えばNb3Sn複合線材ではNb芯へのRfとCu－SnマトリックスへのGaの同時添加によって臨

界磁界が26Tまで上昇し，強磁界中での臨界電流値の著しい改善が得られた。さらに本研究で

はV3Si，V3Ge，　Nb3Gaなど他のA15型化合物の拡散による生成についても研究をおこなった。

　また，本研究では，V2Hf基のC15型化合物がA15型実用線材をしのく“高い臨界磁界をもち，

しかもA15型ほど硬く脆くなく優れた機械的特陛を兼ね備えていることを発見し，さらにV2

（Hf，Zr）やV2（Hf，Nb＞が複合加工法等により線材化できることを見出した。　V2Hfは中性子

照射による特性劣化のきわめて少ないことも明らかになっており，将来の核融合炉用マグネッ

ト材料として有望視されている。

　本研究ではまた，20Kを超える高い臨界温度をもつNb3Ge化合物を化学蒸着法により合成

することに世界ではじめて成功し，次いでその短尺テープを試作した。また化学蒸着法や融体

からの急冷法によって準安定なA15型Nb3　Si化合物の生成にも成功した。さらに融体急冷法

によってZr－Rh系非晶質超電導合金を作製し，その構造と超電導特性ならびに結晶化過程に

ついて研究し，非晶質相で高い臨界磁界のえられることを明らかにした。

†境在電力中央研究所

††現在疲れ試験部　　・

＊昭和騒年度指走研究

　「高性能超電導線材の開発研究」を含む

1．緒 言

　1950年代後半に臨界温度T、や上部臨界磁界H、2の高

い種々の超電導材料が発見されて以来，電力消費なし
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に大電流を流したり強磁界を発生出来る胡町導線材の

応用が注目され，1960年代からその開発に着手された。

1960年代には主としてNb－Zr，　Nb－Tiなどの合金線材

が開発され，1970年代に入り合金材よりT。やH，2の高

い各種化合物材の開発が盛んになった。その結果まず

テープ状のNb3SnおよびV3Ga化合物が表而拡散法に

よって開発され，1975年17．5T（テスラ〉超電導マグ

ネットが完成された。ついで，きわめて安定性のよい

極細多才形式の化合物線材が複合舶工法により開発さ

れ，超電導の利用価値が一そう高められた。さらに液

体水素中でも超電導性を示すNb3Ge化合物が合成され，

肖T，材料開発のいとぐちが開かれた。

　これら超電導材料の研究では，新材料の開発，機械・

的性質が硬く脆い化合物を細線に加工する新製造プロ

セスの開発および構造や組織の調整による超電導特性

の改苛等が課題となる。この研究分野は，金属，物理，

電気，化学等の総合技術を必要とするが，とくに材料

科学面からの研究で新たな突破口が開ける可能挫が強

い。

　堺田，起己導の応用は洞効率大型穴冠機，エネルギー

貯蔵，超厄導送電などの省エネルギー分野，核融合，

MHD発屯などの新エネルギー開発分野および磁気浮

上列車，超電導加速器，ジョセブソン素子等の新技術

開発分野の三つの方向を髪1指している。1980年代には，

これら種々の用途に適した古今導材料が開発されて超

冠導の本格利用への道：が開かれるものと予想され，高

性能超電導材料の開発と試験は先導的，基盤的技術と

して益々重要な役割りを果すであろう。

　当研究所では超電導材料の研究の開始は昭和37年度

にさかのぼるが，本稿では昭和43～54年度の間に行わ

れた研究のうち主要なものの概要を報告する。他の結

朱は末羅の誌上発表等に記してある。なお，これまで

に線材化された超電導材料の臨界療充密度J、の磁界変

化を図1に示した。強磁界の発生に実馬するためには

なるべく高い磁界まで大きい」，を保つことがのぞまし

いo

106

5

§10・

乙5

餐

藻1・

醤5

103

4．20K
　　　　　1

R　　　　　1

@　　　　亀
V3Ga

一 Nb－lri Nb3Sn

Nb
Nb－Zr

弁 一

ト

0 4 ε　　　i2　　16
外部磁界（T）

図1　各種実用超電導線材のJ，一H特性

20

2．超電導合金線材の研究

　合金系超電導材料のなかではNb－Zr合金は臨界温

度，T、および上部臨界磁界，　H，2が比較的高く，それ

ぞれ11Kおよび10．5T（テスラ）の値を有しており，Nb

－Ti系合金に先んじて実用化の研究が始められた。本

合金系1とついては先に本研究部においてNb－30～60at

％Zrの維成範囲の合金を用いて，加丁二性や超電導特牲

におよぼす溶解法および舶工法などの影響が詳細に検

討された。その結果，Nb－Zr系合金は平1鱈状態閃にあ

る2相（βNbおよびβZr）分離領域における変態を利

用するとその加工性が向上し，買時に微細に分離した

2相界面による磁束線の強いピン止め効果によって臨

界’己流密度，J，が増大することが明らかにされた。

　一般にNb，　V，　Taなどの高繭虹1金属をベースとする

起冠尊合金線材は線引き加エ時に線材とダイスが焼付

き易く，通常の湿式線引法で細線に加工することが困

難である。…方，超冗導マグネット用の巻線材料とし

ては長尺細線に加工でき，且つ長さ方向の欠陥がきわ

めて小さいことが必要な条件である。従って本研究に

おいてはこのような観点から先に得られた金属組織

学的知見を参考にして，この種合金線材の園産化を

はかるため実用Nb－Zr長尺線材の製造法の確立を

目的に研究を実施した。すなわちNb－25～70at％Zr

の範囲の各種合金の畏尺線材の製造法および長尺線材

の欠陥検握法の研究や製造条件，欠陥の種類と趨電導

特性の閃連等について洋細な研究を行った。

　本研究は始めに25，50および70at％のZrを含む各種

の棒状のNb－Zr合金試料をアーク溶解と片子ビーム

溶解によって作製し，それぞれの合金試料について一

次加工のための処理条件の検討，輝線加工時の線材と

ダイス門の摩擦係数の測定や引抜力の測定から潤滑剤

の選択，ダイス角の決定など加工条件の検討を行い，

ついで，加工および熱処理による金属組織や：機械的性

質の変化と超電導特性の関連について研究し，良い特

性を与えるための製造条件を明らかにした。その結果，

Nb－Zr合金線引用の潤滑剤としては黒鉛またはMoS2

が最適であり，これらを線材表面に附着させる方法と

しては，黒鉛またはMoS2を水または揮発性溶剤に懸

濁させた畑中を通すか，懸濁液を線材表面に吹き付け
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た後乾燥して密着被膜をつくるのが良い方法であるこ

と，また，引抜力を最小にし線引仕上り面を良好にす

る最適ダイス角は通常多く硬用されている12。～16。に

比べてやや大きい180～20。であることが判明した。図

2に害i1型ダイスを用いた摩擦係数の測定法の原理を，

また，図3には引抜力のダイス角度依存性の結果をそ

れぞれ示した。一．．一方，750。～800℃の中間熱処理と加工

の繰返しにより2相化した合金は硬度が低下し，加工

lQ
分害llダイス、

ストレイン
　ゲージ

lQ

qm P

α ゆ

喋5

ストレインメーター

P

　　　Q
オンログラフ

　　z
ストレイン

　ゲージ

図2　舗型ダイスを用いた摩擦係数潤定方法
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図3　黒鉛灘滑剤を用いたNb－50　at％Zr合金線の伸線加工時

　　の引抜力のダイス角依存性

性が向．とするとともに微細に分散した2相組織により

高いJ，特性（3．1Tで3×105A／cm2）の得られること

が確認された。2）＊

　長尺線材の欠陥の連続的探査法に関しては，表面渦

電流法を用いて，線材に人工的に導入した傷と自然傷

の検出記号の比較研究やその超電導特i生との関連を調

べた。この研究の結果，表面渦電流法はNb－Zr合金

線のクラック等の検出方法として有用であること，ま

た，線材の自然暢によるJ，低下は人工傷の場合よりも

火きく，自然傷発生の素地となる金属組織的不均質が

線材の」。値により深く影響していることが明らかにな

った。4）本研究の結果，直径0．25mm，長さ800mの健金

なNb－50　at％Zr合金線の試作に成功した。さらに試

作されたNb－Zr合金線について加工および熱処理に

よる組織変化とH、2の関連をパルス磁界（発生磁界20

T，立上1）時間10msec）を用いて研究した。3）

　合金系超電導材料ではNb－Zr合金とNb－Ti合金が

実用化に成功したが，Nb－Ti合金の方がH，2がやや高

い（H，2＝11．5T）ほか，加工性が良いこと，また，軽

董であるなどの長所をもっている。本研究においては

これに第3元素を加えさらにH，2の高い改良合金を関

発する目的でNb－T｛合金をベースにHfを添加してJ、

およびH，2の改良された合金の発明に成功した。（特許

2）

3．表面拡散法によるV3Gaテープの開発

　化合物系超電導材料の中ではA15型結晶構造をもつ

V3GaとNb3Snがそれぞれ実用化された。これらの化

合物材料はT。，H，2などの超電導特性が合金材より著

しくすぐれているが，超電導特牲が最良になる化学量

論組成を持つと，きわめて硬く脆い材質となるため，

合金系材料の場合のような塑性加工による線材化は不

可能である。そのため，まず，機械的強度の大きいV

やNbの下地表面に連続した化合物層を生成させる方

法が化合物線材の製法として研究開発された。

　本方法（表面拡散法）では，はじめテープ状のV下地表

面に低融点（29．7℃）のGaを溶融メッキで一様な厚み

の皮膜状に被覆し，適当な温度で加熱してVとGa問

の直接の拡散反応によりV下地表面にV3Ga層を生成

させる方法が試みられた。しかしT，の高い特性の良

いV3Ga化合物を得るためには，800℃以下の温度域で

加熱する必要がある。一方，このような低い温．度域で

はV3GaよりもGaに富むV3Ga2とVGa2化合物がは

＊末尾に年代順に誌上発表文献を示した。
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　　　臼　　1　　　｝　l　　l
　　V3　Ga　V　Gaにとむ　　　　V3　Ga　V　　Cu－Ga－V

　　　　　　　化合物　　　　（a）　　　　　　　　　　　　　　　　（b）

（a）VおよびGaにとむ化合物問の拡散によるV3　Ga生成

〔b｝Cu添加した場合のVおよびGaにとむ化合物間の拡散による

　V3　Ga生成（点はCu原子を示す）

図4〔a），lb）V3Ga拡散生成に及ぼすCu添加の効果。

るかに生成しやすく，V3Gaは図4aに示すようにV

下地からV3Ga2化合物の粒界に侵入してごくわずかし

か生成されないことが明らかになった。6）この場合に

V3　Ga化合物の生成は実質的にV3Ga2化合物中のGa

の拡散に律速され，V3Gaの生成しにくいことはV3Ga2

化合物の融点が1100℃以上と高く，この化合物がきわ

めて安定なことと関係が深いと考えられる。ついで，

このVとV3Ga2化合物問の拡散反応でV3Gaを生成さ

せる場合にCuを添加すると拡散形態に顕著な変化が

生ずることを見出した。すなわち，V3Ga層の生成形態

が図4aのような粒界拡散生成から図4bに示すよう

なバルク拡散生成に顕著に変化し，同時にV3Ga層の

生成速度が著しく増大する。7）16）（特許4）このことは，

CuがV3Ga2やVGa2化合物中にかなりの量固溶しこ

れらの融点を著しく低下させる実験事実から，Cu添加

によるV3Ga2化合物の融点の低下やCu固溶に伴い導

入される空格子点密度の増加などに起因してV3Ga2化

合物層中のGaの拡散係数が著しく増大したためと考

えられる。7）一方，V3Ga層中に固溶しうるCu量は

0．2原子％以下のきわめて少量であるために，V3Ga

固有の超電導特性の低下は認められない。CuはV3Ga

層の生成とともにその外側に押出され，相界面に集積

して界面部での拡散反応を著しく促進する。このよう

なCuの触媒的作用によって700℃以下の低い熱処理温

度でもV3Ga化合物を多量に拡散生成させることが可

能になり，高いT，が得られるばかりでなく，低い熱処

理温度での生成により微細な結晶粒組織のV3Ga化合

物層が生成できるため，従来よりも10倍以上大きなJ，

値が得られることになり，V3Ga化合物の実用化が可

能になった。

　実用的な長尺V3Gaテープの製造は前述のCuの触

媒的効果を利用した表面拡散法により本研究部におい

て始めて成功した。V3Gaテープの製造は次のような

工程で行われた。まず，写真1に示す連続拡散装置を

用いて厚さ約50μmのV下地テープを500℃～600℃に

加熱した溶融Ga浴中を連続的に通しその表面にGa

を被覆し，引続いて約800℃に加熱した中空管状電気

炉中で加熱する。この過程を経た状態ではV下地表面

にV3Ga2とVGa2層が合計約10μmの厚さに生成され

る。ついでこのテープ表面に約5μmの厚さのCu層を

連続的にメッキし，650℃～675℃で熱処理を行いvlGa

層を生成させる。この場合のV3Ga生成反応過程は次

のように考えられている。まず表面のCuが急速にVGa2

およびV3Ga2化合物中に拡散固溶すると同時に化合物

中のGaがCu層中に拡散し融点が700℃～800℃のCト

Ga－V3元合金層に変化する。つづいてV下地とこの低

融点3元合金間の拡散反応によってV3Ga層が生成さ

れる。Cuはテープ表面にメッキする代りに溶融Ga中

に添加しても同様な効果が得られる。本製法でつくら

れた実用V3Gaテープの写真を写真2に示す。このテ

ープの断面は下地Vの周囲に約10μmの均一な厚みの

V3Ga化合物層が生成されており，その外側にCu－Ga

写真1　V3　Gaテープを製造するのに用いた連続拡散装置
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．．旺1轡

写真2　V3Gaテープ（幅10mm，厚さ0．13mm）

合金層，さらにその外側に超電導電流の安定化のため

の25μmの厚みのCu箔がハンダ付けされた構造にな

っており，全体の厚さは130μmである。実用的なV3

Gaテープの超電導特性値としては，　T。が15．2K，H。2

が4．2Kの温度において約22T，　J、は4．2K，18Tで約

1×105A／cm2である。5）

　表面拡散法により本研究部において試作したV3Ga

テープについては，始め短尺試料を用いて22Tまでの

強磁界中の1，特性の測定を行い、5）ついで長さ約100m

のテープを巻いて試作したコイルを用いて，実用化の

ために必要な巻き試験10》や18．7Tまでの磁界中の1・

の測定試験を実施した。25）さらにこれらの中間的試験

に加えて並行して進められた新技術開発事業団を介し

ての民間企業によるV3　Gaテープの安定化の研究，小

型マグネットの試作試験管の結果により，V3Gaテー

プの実用性が実証された。

　V3GaテープとNb3SnテープのJc－H（磁界）曲線

（リニヤースケールで表した場合）を較べるとNb3　Sn

ではJ・は磁界増加に対して下に凸になるが，V3Gaで

は逆に上に凸になる。このため両者のH、2は4．2Kで

21－22Tとほとんど同じ値であるのに拘らずV3Gaの

方が強磁界（約13T以上）中でNb3SnよりもJ，値がか

なり高くなる。このことからV3GaテープはNb3Snテ

ープよりもより強磁界用に適した線材といえる。

　従来Nb3Snテープを用いた物性研究用の，有効内

径25～50mm程度の超電導マグネットは世界各国で数

10台作られており，それらの中心発生磁界は10～15T

のものが多かった。V3Gaテープのすぐれた強磁界特

性が明らかにされた時点で，本V3Gaテープを用いた強

磁界マグネットの製作が現実的になった。その後，本

研究所において17．5T超電導；マグネットの建設計画が

具体化され，昭和48年度から3ケ年計画で製作が開始

され昭和51年2月に完成し本研究所筑波支所に設置さ

れた。本マグネットは超電導マグネットによる磁界発

生では世界最高の17．7Tを達成しており，その後今日

まで順調に稼動し，超電導線材の強磁界特性の測定等

に有効に使用されている。48）

　本超電導マグネットの本体を写真3に示したが，外

層マグネットおよび内層マグネットの2重構造になっ

ており，外層マグネットはNb3Sn超電導テープをパン

ケーキ状に巻き60個つみ重ねて作られ，単独で使用す

ると直径160mmの空間に13．5Tの磁界を発生できる。

内層マグネットは20個のV3Gaテープパンケーキをつ

み重ねて作られ，外層マグネットの中に挿入されて，

直径311nmの空間に外層と合せて17．5Tの磁界を発生

できる。この時の励磁電流および蓄積エネルギーは外

層マグネットについては337A，1．8MJ，また，内層マ

グネットについては163A，13KJで，蓄積エネルギー

もこれまでに製作された13T以上の強磁界超電導マグ

ネットの中で最大である。外層マグネットにNb3Sn

テープを使用したのは13T程度までの磁界発生にはV3

Gaテープより経済的なためである。マグネットの保護

写真3　17，5T超電導強磁界マグネット本体
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方式は，外層マグネットについては各ダブルパンケー

キ毎にステンレス板のシャント抵抗を取付け，また，

内層マグネットについてはその回路に直列に外部保護

抵抗を接続し，それぞれクエンチ（常電導復帰現象）

時の蓄積エネルギーの安全な吸収を計るように考えら

れている。最高磁界の発生に必要とする安全な初励磁

時間は約100分間，再励磁所要時間は約80分間である。

本超電導マグネットの冷却は，クライオスタット中の

マグネット本体を液体窒素の間接冷却で約200Kに冷

却後，クライオスタットと2台の冷凍機（20K運転で

746Wの冷凍能力を有する）を冷凍管で接続し，約6時

間の冷凍運転で約10Kまで冷却する。その後液体ヘリ

ウムを移送しマグネット本体を液体ヘリウム中に浸漬

冷却する。液体ヘリウム蒸発量は通電時および非通電

時にそれぞれ4．5〃hrおよび1．5〃hrであり，蒸発し

たヘリウムガスは回収，精製，再使用される。17．5T

マグネット，2台のヘリウム冷凍液化機および500珍

液化ヘリウムコンテナー等本超電導強磁界マグネット

システムの全景を写真4に示す。

外層のCu－Ga合金のGa濃度を高めるとVとの間に

V3Gaが拡散生成されることを利用した製法である。

　複合加工法を用いると従来の表面拡散法によっては

むずかしい断面構造の長尺線材，たとえば極細多芯形

式の線材や中空導体を製造できる。現在広く利用され

ているNb－Ti合金線材の大部分が細い多数のフィラ

メント状の超電導線をCuなどの良伝導金属に埋込ん

だいわゆる極細多芯線であるが，極細多芯線はテープ

よりも超電導状態がはるかに安定できわめて速い磁界

変化が可能であり，実用的価値が高い。V3GaやNb3Sn

化合物の極細多芯線はNb－Ti合金に較べて2倍程度高

いT，，H，2およびJ，を持つので，これらを用いると超

電導の利用を容易にするとともに各種超電導機器の性

能を著しく高められる。実際に，化合物極細多芯線の

開発は，核融合炉などの大型強磁界マグネットや大型

超電導発電機など先端的な超電導応用の実現に道をひ

らき，最近の超電導線材開発の主流となっている。

　V3Gaの複合加工法の概略は次の通りである。まず，

15～20at％のGa濃度のCu－Ga固溶合金体を溶製し，

その中に多数のV芯を挿入してV芯とCu－Ga合金マ

トリックスの複合体を作製する。ついでこの複合体を

押出しと線引き加工により細線に加工した後，600℃～

650℃で熱処理を行ってV芯の周囲にV3Ga層を生成

させる。ここでCu－Ga合金はGa濃度が20　at％以下

であれば常温でも容易に加工できる。この複合体の熱

処理によって，図5のV3Gaテープ断面のXMA線走
査分析図17）に示すように，Cu－Ga合金マトリックス中

のGaのみがV芯と選択的に反応しV3Ga層が生成さ

れる。なお，Cu－Ga合金中のGa濃度が約40at％を越

写真4　17．5T超電導強磁界マグネットシステムの全景

　表面拡散法で製造したV3Gaテープについては超電

導送電ケーブルやその他の応用も考えられ，その基礎

的研究の一部として種々の条件で作製したV3Gaテー

プの交流損失の測定も行われている。42）

4．複合加工法によるV3Ga線材の開発

　機械的に硬く脆いA15化合物の超電導線材の製法と

しては，表面拡散法のつぎに複合加工法が開発され

た。9＞（特許4）V3Gaの複合加工法は前章のCuの拡散

促進効果を利用した表面拡散法の延長として発明された

ものである。表面拡散法で製造したV3Gaテープの断

面構造は，中央の下地Vと外層のCu－Ga合金（Ga濃

度が約13原子％以下）との界面にV3　Ga化合物層が生

成した構造になっている。V3Gaの複合加工法はこの

V V
Cu－20Ga

V000C×100hr
試料電流

V
，5μ

g
Ga Ga （V）

Cu
（V3Ga）

（Cu－Ga）

Ga V
Cu

Ga’

図5　複合加工法で作製されたV3Ga線材断面のXMA線走査

　　分析図
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えるとV3Ga以外のGaに富む化合物も生成されるよ

うになる。CuはV3Ga層中にほとんど固溶しないので

前述したようにV3Gaの超電導特性を劣化させず，　Cu

はGa供給のための加工容易な母金属として，また，

V3Ga化合物の生成促進i金属として働く。

　複合加工法で作製したV3Gaの超電導特性（T，，H，2，

」，等）および生成されるV3Ga層厚，結晶組織などは

Cu－Ga合金組成や熱処理条件等の製造条件に著しく依

存する。44）『46）V3Ga層の厚さは通常Cu－Gaマトリッ

クス中のGa濃度が高く，熱処理温度が高いほど厚く

生成される。図6に種々のGa濃度のマトリックス合

金を用いて生成されるV3Ga層厚の熱処理時間に対す

る依存性を示す。44）V3Ga層厚は熱処理の短時間側で

は時間の1／2乗に比例して増加する。また，超電導特

性については，T・が15．1Kで表面拡散テープで得られ

る値と同等であるが，H，2は4，2Kで最高20．8Tで表面拡

散テープの値より0．5～1．OT低い。45）一方，　J。につい

てはV3Gaの結晶粒度に敏感な特性で，複合加工法で

生成したV3Gaについては結晶粒サイズの逆数に比例

して増加するので，46）J，を上げるためには低い熱処理

温度で短時間の熱処理を行い，微細な結晶粒を生成さ

せると効果的である。得られている強磁界中の最高の

J，値は4．2K，17Tの磁界中で1，3×105A／cm2で表面

拡散テープの値と同じである。複合加工法でV3Ga線

材を製造する場合，実用的には超電導特性と複合材の

加工性を考慮して，18～20at％のGa濃度のCu－Ga

合金マトリックスが用いられ，また，熱処理条件とし

て600℃～650℃で約100時間が選択されている。なお，

複合加工法で作製したV3Gaテープでは外部磁界の増

加に対してJ・値がある磁界値附近で極大を示すいわゆ

るピーク効果が現われる。18）ピーク効果は熱処理条件

20

　15

窟

3
画10
署

9
＞

　5

0

Cu－20Ga　　I　　　　　　　　　　　o

Cr18Ga

Cu－15Ga

1 Cu－10Ga

0　　1　　6　　　　20　　　　　50

　　　　　　熱処埋時間（hr）

100

図6　複合加工法で生成されるV3　Gaの層厚の熱処理時間依存性

に依存し，通常高温で長時間の熱処理を行った結晶粒

の粗大化した試料で現われる。V3Gaのピーク効果の

原因は明らかではないが，低磁界で有効な結晶粒界以

外に，高磁界で有効に働らくある種のピン止め点，た

とえばA15化合物のV3Si，　Nb3SnやV3Gaなどで認

められている低温でのマルチンサイト変態に伴うラメ

ラ一面によるピン止め効果などに関係している可能性

もある。8）46）

　複合加工法により製造される実用的な極細多芯線も

新技術開発事業団を介して，すでに国内企業によって

製造市販され，Nb－Ti合金の極細多芯線マグネットと

組合せた強磁界高安定度の超電導マグネットが作られ

ている。写真5にV3Ga極細多芯線の断面構造の例を

示す。この線材は55本の超電導フィラメント（太さ約

10μm）が埋込れた6本のV3Ga多芯線（外径0．12mm）

が中央の補強のためのタングステン線のまわりによじ

られており，さらに線同志の結合と安定化のためにイ

ンジウムを浸込ませてある。28）この種の極細多芯線は

きわめて速い磁界変化に対しても高い安定性を示す。

この線材を巻いて作った小コイルについて1，の安定性

を研究した結果，図7に示すようにNb－Ti極細多芯

線よりもすぐれた安定性を示し，20T／secの大きな磁

界変化速度に対しても1，の低下は認められない。32）

　写真5に示すV3　Ga極細多芯線とNb－Ti極細多芯

線を用いて昭和50年3月，10Tの高安定度超電導；マグ

ネットが製作されている。このマグネットは高速の励

磁が可能なほか，磁界変化時にフラックスジャンプ，

磁気履歴等の現象が全く認められない。V3Gaおよび

Nb－Ti極細多芯線の組み合せにより，昭和55年3月，

13T高安定超電導マグネットが作られた。この超電導

マグネットには太さ約6μmのV3Gaフィラメント2500

毒驕

鯛網艶

．響鐸緯恥葛．

㌶耀　霧．憾魏　蜘：

講。

写真5　V3コ口極細多芯線の断面写真

　　　（最：外径0．36mm，芯数55×6）
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本余りを内蔵する断面寸法幅5．Omm厚さ0．16mmのV3

Ga極細多芯テープが使われ，その電流容量は写真5に

2
て

H

100

80

60

40

20

0

Alo　V3Ga
A珍●　　〃

B　▼　　〃

C1△　Nb－Ti
C2▲　　〃

図7

　0．050．10．20．512　5102050
　　　　　　　　H　（T／sec）

V3　GaおよびNb－Ti極細多芯線の1。の磁界変化速度依

存性。

3

写真6　V3　Ga極細多芯線を用いた13T高安定度超電導マグネ

　　　ット

示したより線材の6倍程度大きい。この線材は一次加

工の押出し及び転記加工により適当な線径に加工した

V／Cu－Ga合金多芯線を束ねて大口径のCuパイプには

め込み，再押出し，伸線加工および平ロール加工を繰

返して作られる。Cuパイプの内側には，　Cuの純度を

維持しかつ拡散によるCu－Ga合金中のGa濃度低下を

防止する目的でNbの拡散障壁が挿入されている。写

真6に13T高安定度超電導マグネットの外観を示した。

このマグネットも急激な電磁気的変化に対してもきわ

めて安定で，13Tの励磁状態で電源入力を切ってもク

エンチしないのできわめて安全に使用することが出来

る。このように化合物極細多芯線は安定性がすぐれ速

い磁界変化に耐えられ，また，均一度のよい磁界の発

生も可能なので，今後各種の強磁界超電導マグネット

に広く使用されるであろう。

5．複合加工A15型V3Gaおよび

　　　　　　　　Nb3Sn化合物線材の特性改善

　複合加工法によるV3GaあるいはNb3Sn線材の製造

に関しては，H，2の改善や強磁界中のJ，特性の向上を

目指して芯材やマトリックス合金に少量の元素を添加

する影響が研究された。例えばV3Gaについてみると，

Cu－GaマトリックスへAlを添加するとV3Ga化合物

層の生成を促進するとともにJ。を向上させるので線材

断面積あたりの電流密度を高めることができる。43）ま

た，Al添加によりマトリックス中のGa濃度を低下し

得る効果があり，高価なGaを減らせて線材コストを

安くできる。また，Cu－Gaマトリックスへの0．3～0．5

at％のMg添加は低磁界から高磁界までにわたりJ，特

性を大幅に向上させ同時にH，2を0．5～1T上昇させ

る。69）Mg添加はV3Ga層の生成促進に対しても有効

である。これらのMgまたはAlの添加はV3Ga結晶粒

を微細化する働らきがあり，そのためJ。が増大すると

考えられる。一方V芯へ3～6at％のGaを添加する

とH，2が約2T上昇する。69）次にV芯に3～6at％

のGaを，また，　Cu－Gaマトリックスに0．3～0．5at％

のMgを同時に添加すると，前述のそれぞれの効果が

合せて現われH，2とJ，の顕著な増大が達成される。図

8にこの組み合せの添加を行ったテープ試料の代表的

なH－1、およびH－J，曲線を示す。図から明らかなよ

うに，V3Ga層が5～10μm生成された試料において4，2

K，20Tの磁界中で1×105A／cm2以上の大きなJ。値

が得られている。69）この値は無添加のものに比べ1桁

以上大きい。これらの結果からこの組み合せの添加に

よって製造したV3Ga極細多芯線は従来のものよ1）は
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種々の温度で熱処理したV－3Ga／Cu－19Ga－0．5Mg（3GM）

およびV－6Ga／Cu－19Ga－0．5Mg（6GM）複合加工線材の1。

およびJ，の磁界依存性。なお，（V）は無添加のV／Cu－

19Ga線材。

るかにすぐれた強磁界特性が期待される。

　Nb3SnはV3Gaとほぼ同じH，2を持っているが前述

のようにJ、一H曲線がV3Gaとは逆に磁界に対して下

に凸となり，強磁界でJ，が急激に低下し12T以上の磁

界発生が困難なことが欠点である。強磁界中のJ。を改

良するためにはH，2とJ，を同時に高めることが必要

であり，H，2を高めるにはT，を高めるか，あるいはT。

やH，2を下げないようにして常電導比抵抗（ρのを高

める処理を施すことが有効である。このような目的の

ために，Nb3Snの複合加工線材についても前述のV3

Gaの場合と同様の種々の元素添加の効果が研究され

た。Nb3　SnはV3Gaに比べて原料費が安いためNb－Ti

合金の次に使用される化合物線材の候補材料と考えら

れており，その強磁界特性の改良は実用上きわめて重

要である。

　Nb3Sn化合物は複合加工法では通常Sn濃度が約

7at％のCu－Sn合金マトIJックスとNb芯の複合材

を用いて作られる。添加元素の効果例についてみると，

まず，マトリックスに少量のMgを添加するとV3Ga

の場合と同様，結晶粒の著しい微細化と化合物層生成

速度の2倍近い促進効果が認められる。62）写真7にCu

－6at％Snマトリックスに0．5at％のMgを添加し

た試料のNb3Sn層破面の走査電顕観察写真を示すが，

Mg添加により著しい結晶粒の微細化がえられること

がわかる。結晶粒の微細化はJ，の増大と粒界拡散の促

進によるNb3Sn層生成の促進をもたらすので1。特性

が大幅に改善される。62＞次にNb芯へのHf添加および

Nb芯へHfを，また，マトIJックスへGaを同時添加

した時の効果について研究された。65）図9にNb芯組

成およびCu－Snマトリックス組成の異なる種々の複

合加工一単芯テープのNb3Sn層厚の熱処理時間依存性を

示す。図からNb芯へのHf添加はNb3Sn生成を促進

し，他方，Cu－Snマトリックス中のSnをGaで置換

するとNb3Sn生成は抑制されることがわかる。生成

されるNb3Sn結晶粒組織におよぼす添加の影響をみ

（a）

写真7　Nb3　Sn化合物岨面の走査電顕写真

50

（b）

40

33・

20

10

0

（a；Cu－6at％SnマトIlックスを用いた場合

（b）0．5at％のMgをCu－6Snマトリックスに添加した

　　した場合

800。C

△

5Hf／7Sn

2Hf／7Sn

　　△

／5Hf／5Sn－4Ga
Nb／7Sn

2Hf／5Sn－4Ga

Nb／5Sn－4Ga

0 5 20　　　　　50

熱処理時間（hr）

100 150

図9　HfおよびGaを添加した複合加工Nb3　Sn線材の800℃に

　　おけるNb3　Sn層厚の時間変化。
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ると，SEMによる破面観察からHf添加試料では化合

物層全体の結晶粒が一様に微細化され，他方，Ga添加

試料では結晶粒は逆に粗大化する傾向が明らかである。

添加元素の分布状態をXMAで調べてみたところ800

℃で100時間の熱処理を行ったNb－2at％班／Cu－5at

％Sレ4a七％G改複合加工テープでは，　Nb3Sn層内に

Hfが0，6at％とGaがし5at％一様に分布した。つ

ぎに，超電導特性に対する効果をみると，HfおよびGa

の単独の添加ではともにT，を0．4～0．5K，　H、2を2～

4T上昇させる効果がある。これらの元素をそれぞれ

Nb芯とCu－Snマトリックスに添加する同時添加の場

合にはT，を0．6～0．9K，　H，2を6～7Tと大幅に上昇

させる効果が得られる。Nb－5at％Hf／Cu－5at％Sn

．4at％GaおよびNb－5at％Hf／Cu－3at％Sn－9

a£％Gaの複合材を800℃で20時間の熱処理を行って

4．2KのH，2値として25～26Tが達成されている。図10

にはNb芯およびCu－Snマトリックス組成の異なる試

料のlrH曲線を示すが，1，一H曲線はBfまたはGa

添加によってそれぞれ異なる変化を示す。すなわち，

Nb芯へのHf添加は無添加試料の曲線をそのままの形

でH，2の上昇分だけ高磁界側ヘシフトする効果を持つ。

一方，マトリックスにGaを添加すると1，一H曲線の形

が変わり，12T以上の磁界中では従来とは金く逆にV3

Gaのように上に凸な形になる。　BfおよびGaを同時

添加した試料の」，値としては4．2K，17Tの磁界中で

1×105A／cm2以上の値が得られた。　HfとGaの同時

150

100

▲

三1

　叶

0

1

5Hf／5Sn，800。　C×100hr　　　　4，2K

2｝｛f／7Sn，800。C×100hr

Nb／3SrgGa
800。C＞く100hr

Nb／7Sn，800。　C×100hr

　sHf／5Sn－4Ga，800。Cx王00hr

5Hf／5Sn－4Ga，8000C×20hr

2Hf／5Sn－4Ga，800。　Cx100血r

　Nb／5Sn－4Ga，8000C×100hr

▲
5Hf／3SrgGa
8000C×20hr

10 12 14　　　16　　　18

　　H（T）

20 22

図10　HfおよびGaを添加したNb3　Sn複合加工線材の1、の磁

　　界依存性。

添加はNb3Snの強磁界中のJ、特性を大編に改良し，

Nb3Sn複合加工線材の発生可能な磁界を5T以上高め

うる点で，現在までに試みられた中で最も効果的であ

る。一方，このような効果をもたらす機構の解明は興

味ある問題であるとともに，今後より効果的な特性改

善の方法を探索する上からも重要である。なお，Hfお

よびGa添加によりNb3Sn線材の応力に対する1，劣化

が小さくなるいわゆる応力特性の改善も認められ，近

く発表する予定である。

　Nb3SnおよびV3Ga極細多芯線材は，従来，　Nb－Ti

合金線材が使われている分野においても次第に多く使

われる傾向にある。これら化合物線材の強磁界特性の

改善は20T級の高安定度小型強磁界マグネットの製作

を可能にするとともに，核融合炉心等の大型超電導マ

グネットにおいて強磁界を十分な余裕をもって発生す

ることが出来，機器の性能向上に役立つ所が大きい。

　A15型複合加工化合物線材の耐油改善の他の方向と

して，製造法の改良による線材の機械的特性の改善が

ある。この目的で本研究では化合物櫨細多芯線を作製

する新たな方法として，複合加工法よりも製法が簡単

で機械的特性の改善が得られるln　sku法はCu－V－Ga

あるいはCu－Nb－Sn三元合金を直接溶解したのち線あ

るいはテープ状に強加工して熱処理し，V3Gaあるい

はNb3Sn超電導化合物の不連続な極細繊維をCu合金

マトリックス中に多数分散生成させる方法である。こ

のような不連続化合物繊維が超電導性を示す理由とし

て超電導近接効果や繊維同志の部分的接触も考えられ

るが，繊維が十分細長く，また密に分布しているとき

は繊維間の常電導部を介して電流が流れても線材面体

としての抵抗は実用上問題にならない程小さい。

　本研究では強磁界特性の優れたin　situ線材の開発

を目的として，Cu－V－Ga三元合金の超電導特性につい

て詳細な研究をおこなった。写真8〈alはアーク溶解で

溶製したCu－V－Ga（V十Ga＜30　at％）合金インゴット

の組織で，Cu－Ga合金マトリックス中にVデンドライ

ト粒子が細かく分散している。このインゴットを，圧

延，線引きなどにより細線に加工すると，写真8（b）の

ようにVが繊維状に配列する。これを400～600℃で熱

処理すると複合加工法と同様な原理でV3Gaフィラメ

ントが生成される。このようにして得たV3Ga　in　situ

線のT，は14．8K，また，　oveva11　J，は12T，4．2　Kで

約1×1G4A／cm2であった。このin　situ線材に引張

応力を加えた場合の1，値の変化を測定した結果では，

その1、劣化は約1％歪で開始し，この値：は土樽の鳩

Ga複合加工線材の約0．5％歪と比較すると格段に大き
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〔a〕Cu－V－Ga三元合金の溶解後の組織（黒い相がV，白い相が

　Cu－Gaの合金）

〔b）Cu－V－Ga三元合金の加工後の断面組織

い。また，in　situ線材の1、劣化はゆるやかで，荷重を

取り除いたときに可逆的に回復する特徴をもつ。この

ようにin　situ線材は歪による特性劣化が極めて少な

いことが実証され，電気機械等の特殊形状のマグネッ

ト線材として有望であり，今後さらにその特性改善，

長尺線試作などの研究を進める予定である。

6．その他のA15型化合物の研究

　前述したように，表面拡散法および複合加工法など

によってV3GaとNb3SnのA15型化合物線材が作製さ

れ，すでに超電導強磁界マグネットの巻線材として実

用されている。A15型化合物の中にはV3Ga，　Nb3Sn

以外にも超電導特性の優iれた化合物が数多くあり，実

用化が望まれている。本研究では複合加工法，拡散法，

蒸着法などによるこれら新しいA15型化合物線材の作

製を試みた。

　複合加工法をV3Ga，　Nb3Sn以外の種々のA15型化

合物について試みた結果では，V3SiとV3Ge化合物

がV芯とそれぞれCu－SiおよびCu－Ge合金マト1Jッ

クスとの反応によって生じることを明らかにした。17・

19・51）しかしこれらV／Cu－Si，　V／Cu－Geの拡散反応

ではA15相のほかにV5Si3，　V5Ge3のσ相が同時に生

成される。V／Cu－SiでA15相とσ相の占める割合は後

者の方が大きく数倍の厚みをもつ。V／Cu－Geでは熱処

理温度に依存し，温度が高くなる程A15相の割合が大

きくなり，850℃以上ではむしろA15相の方が厚くなる。

XMA分析によれば，Cu原子はA15相とσ相のどちら

にも固溶しない（V5Ge3にわずかに固溶するが最大3．5

at％と少量である。）VとCu－Gaとの反応ではCuが

V3Ga2とVGa2化合物に多量に固溶して融点を著＝しく

下げるため，相対的にA15相が安定化されV3Ga層の

みが生成された。しかし，VとCu－Si，およびVとCu

－GeではCuがσ相にほとんど固溶しないため，　A　15相

と同時にσ相も生成される。複合加工V3Siテープの

T、は950℃で熱処理したもので16．2Kを示し，バルク

試料とほぼ同じ値が得られた。V3Sl化合物層のJ。は

4．2K，6Tで約1×105　A／cm2である。複合加工V3Ge

のT，は7．1Kが最高で，この値はアーク溶解で作製し

たバルク試料の6．35Kよりもやや高い。

　さらに本研究ではV／Cu－Ge複合体のV芯にAlを固

溶させたV－Al／Cu－Ge複合体を拡散させると，　T。と

H，2が著しく上昇する興味ある結果を得た59・70）。図11

はV芯中のAl濃度の関数としてT。およびH，2（4．2K）

をプロットしたものであるが，純V芯を用いた場合の

7Kと2Tが，　V－23　at％Al合金芯試料ではそれぞれ

12．5Kと18Tまで上昇している。このようなT，，H、2

の上昇は，V3（Ge・Al）三元化合物層の生成によるもの

で，三元化による化合物の著しい特性改善の例として

注目される。ただしこの試料の場合，反応層の大部分

は二元のV3GeA15相とσ相で占められる。図11でT。

とH，2の上昇を比較すると後者の方が急激に増加して

いるが，これはAlがV3Geに固溶したために常伝導

状態での比抵抗ρ。が増加したためと考えられる。
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　　　5。　4　812162。24・
　　　　　　V－A1合金芯中のAl濃度（at％）

図11V－A1／Cu－Ge複合加工超電導線材のT，とH、2（4．2K）

　またV3Siについては下地バナジウムに有機化合物

であるシリコーンを塗付したのち熱処理するきわめて

簡便な製法についても研究をおこなった。21）シリコー

ン塗付後800℃以上の温度で熱処理をおこなうとシリ

コーンが分解し，遊離したSi原子が下地バナジウム

と反応してv3Si層が生成される。950℃で7時間の熱

処理で，約1．5μmのV3Si層が生成され，T、，H，2（4．2

K）としてそれぞれ17．OK，21Tが得られた。　J、は6

T，4．2Kで約105A／cm2を示し，複合加工V3Siテー
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よりやや大きい値が得られた。

　Nb基のA15型化合物であるNb3Ga，　Nb3（Al・Ge），

Nb3Geなどは20Kを超える高いT，をもちその実用化

が切望されている。しかし通常の表．面拡散：法あるいは

複合加工法でこれらのA15相を生成することはできな

い。

　Nb3Gaについては，次のようなラミネーi・法によっ

て高T，のテープを試作した4D。すなわち，まずNbテ

ープを700～800℃に加i熱したGa羽中を，次いで約900

℃の加熱炉中を連続的に通過させて表醐にGaに富ん

だ化合物層を生成させる。このNひGa拡散テープを

Nb箔に重ねて密着性を良くするために圧延してラミネ

ートテープを作製した。Nb3Ga層は1000～190G℃の温

度範囲で拡散生成するが，熱処理温度が低いとGaに

富んだ化合物相が反応層の大部分を占める。図12に示

した様にT，は熱処理温度が高くなるとともに上昇し，

1800℃で18．3Kの最高’値に達する。これを700～800℃

で2次熱処理すると原子配列の規則化によりT，はさ

らに向上し20．5Kの超電導開始温度が得られた。」，は

6。5T，4．2Kで3．5×104A／cm2で，　Nb3SnやV3Ga

に比較して約1桁小さい。Nb3GaのJ、が小さい第1

の凍因は，その生成温度がNb3SnやV3Gaに比べて

著しく高く結晶粒が粗大化しているためと考えられる。

Nb3（AレGe）についても同様なラミネ…一ト法を試み，

20．5KのT，と，」，として2×104　A／cm2（4．2K，6，5

T）の値が得られた。
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　　　　　　　熱処理温度（9C）

図12　Nb－Gaラミネートテ～プのT，に縁する熱処埋温度の影

　　響。
ほ｝各温度で3縛聞熱処理した（遷移の中点〉。

（2｝各温度で3時聞熱処理後800℃で50時闘二次，熱処理を加え

　　た。

｛3）　曲線2の超電導遷移開始点。

（4｝純NbのかわりにNb－1at％Zr脅・金を紫板とした；試料の

　　T、。各温度で3時間熱処埋した。

　Nb3Geは23Kの最も高いT，をもち，液体水素［．｛」で

も超電導性を示す趨電導材料であるため，その線材化

法の開発が強く塾まれている、，本研究では，化学蒸培

法により高T譲b3Ge化合物のイ｝成に成功した。31）図13

は用いたNb3Ge『！合成装置の概要である。　GeC14を0℃

に保ち，NbC15を150～200℃に加熱し、気化されたNb

C15，GeC14蒸気を遭当な比で混合して，水素で還元

することによりNb3Geを直接志野で力li熱したハステ

ロイード地テープ上に蒸漕させる。その反応式は3NbC15

十GeC14十19／2H2→Nb3Ge十19RClで示される。　A15

型Nb3Geは85G～1000℃の下地温度で生成されるが，

最：適温度は約900℃で，超電導開始点温度として21．3

Kの値が得られた。Nb3Geの蒸着速度は5μm／mln程

度で，化学蒸着法は物理的な蒸着法に比較すると蒸着

速度が早く，長尺線の作製にふさわしい方法である。

ついで本研究では下地テープを移動させて連続的な化

学蒸着をおこない，Nb3Ge長尺テープを試作した。54）

ハステロイ基板テープを約8mm／secの速度で水平に

移動させこれに直角な方向から反応ガスを送給した。

蒸燕＝層の厚みは5μm以．．ヒである。X線回折およびS

EM観察の結果から，蒸着層はNb3Geマトリックス
に少量のσ一Nb5Ge3相が析出した．：1．．：弊｝．i組織をもつこと

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　が分った。Nb3Geの格．子定数は5．16～5，18Aで，　Ge濃

度が高くなる程格子定数は小さく，またTcは高くなる

傾向にある。H，2の温度変化測定から求めたB、2（OK）

は32Tを越え，また10T，4，2Kで測定した」，は約105

A／cm2である。本装置ではガス流の春岡が不充分なた

め，テープ面の巾方向で組成変動を生じたが，その後

均一．．・なNb3Ge化合物ll誓を生成させるためのガス吹き

出し法の改良など連続的な制御技術の確立をはかって

いる。

　Nb3Geで22K以⊥の高いT、を得るためには，不純

物などの微妙なコントロールが必要とされ，化学蒸培

法よリスバッター法が有利であり，またスパッター蒸

着の．方が細かい結鹸粒が得られる。しかしスパッター

⑨璽⑨

②

①

一　③

①水素⑥窓
AGeCl、⑦反応管
BNbCl，⑧下地
C氷水浴⑨流量計
D加熱炉⑩排気u

町　⑤

@　⑥
⑧　　　　　　＿

聯　　　　1⑳

図13　化学蒸着法によるM）3Geの合成装撒
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法は蒸着速度の遅いのが大きな欠点であった。そこで

本研究では，3極スパッターを用いた高速スパッター

法によるNb3Ge超電導テープの作製を試みた。3極

スパッター法では，熱陰極放電を利用しており，さら

に静電シールドによりプラズマを閉じ込めるなどの工

夫をしているため，プラズマイオンの密度が高く生成

速度が1桁程度高められる。4η写真9は本研究で用い

た高速スパッター装置によりNb3Geテープを作製し

ているところを示した。Nb3GeテープはT，が高いた

め超電導送電ケーブル用材料として有望と考えられ，

今後これらの蒸着法の改良により実用化されることが

望まれる。

1：弘

写真9　Nb3Geテープなどを合成する高速スパッター装置。

　上述のように，現在最も高いT，を示す化合物はNb3Ge

であるが，化学量論組成比のA15型Nb3Siが合成され

たならNb3Geよりも短い格子定数と高いデバイ温度

をもつことが予想され，25K以上の高いT、が実現され

ると考えられている。しかし，平衡状態ではA15型の

Nb3Siは存在せず，正方晶のTi3P型構造をとる。本

研究では化学蒸着法によってはじめてA15型Nb3Siの

合成に成功した。40）出発物質は，NbC15とSiC14で，

Heガスで反応部へ送り，　Nb3Geの場合と同様にH2ガ

スを導入して還元反応をおこさせながらNb3Siを一定

温．度に保たれた基板上に蒸着する。800～900℃の温度

領域でA15単相が合成されたが，　Si濃度は基板温度に

依存し約10～22．5at％で化学量論比よりSiに乏しく，

得られたT。の最：高値は開始点で8．05Kであった。さら

に本研究では液体急冷法によ1）A15型Nb3Siを生成す

る目的で，Nb－14～28　at％Si合金をピストンアンビ

ル法にて溶融状態から急冷する実験をおこなった。71）

その結果，22at％Si組成付近でA15相と非晶質相の

準安定相を生じ，しかも酸素などの不純元素を多く含

んだ試料でA15相が生じ易い不純物効果の存在するこ

とがわかった。

7．その他の結晶型をもつ超電導化合物の研究

　本研究では，V2HfのC15型結晶構造をもつうーベス

相化合物が，A15型実用材料をしのぐ高いH。2をもち，

しかもA15型化合物ほど硬く脆くなく応力に対して強

い優れた機械的特性を兼ね備えていることを発見した

11・12）。さらにV2Hfは中性子照射による特性劣化のき

わめて少いことも明らかとなった。したがってV2Hf

基ラーベス相化合物は，大型強磁界マグネッ1、とくに

核融合炉用マグネット材料として有望であり，本研究

ではその線材化のための基礎的研究をおこなった。

　V2Hf基ラーベス型化合物の超電導特性の特徴は，T，

に比べてH、2の高いことである。例えば二元のV2　Hf

化合物はT、が9，2K程度であるが，約20Tの高いH，2

（4。2K）をもつ。このような高いH，2は，　Hf原子が重

いために電子比熱係数と電子一スピン軌道散乱効果が

高められたためである。35）さらにZr，　Nb，　Ta，　Crな

どを添加して三元化すると図14に示したようにT、，H，2

ともにさらに上昇し，特にH，2（4．2K）は約25Tに達

しNb3SnやV3Gaよりも高くなる15）。種々のV2Hf基

ラーベス相化合物の中ではV2（Hf・Zr）とV2（Hf・Nb）

がそれぞれ複合加工法と直接加工法によって作製でき

るため，実用的には最も有望である。

　　12　30

（11（25
図　　E一・
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鮨譲
昧9璽15

盤蚤
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　製
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一102一



超電導材料に関する研究

　複合加工法においてはVマトリックスに班．Zr1一、

合金芯をはめ込んだ複合体を最終的な線材の形まで加

工した後，900～1050℃の温度で熱処理すると境界にラ

ーベス相化合物層が拡散生成される。29・36）V／Hfo、4

Zr。．6複合体が最も高いT，とH，2（4．2K）を示し，それ

ぞれ10．2K，20．8Tである。　V／Hfo．4　Zro．6のうーベス

相化合物層のJ、は10T以上の磁界でNb3Snをしのぐ

高い値を示す。図15は4．2Kと1．7K：におけるV／Hfo．4

Zro．6テープのJ，一H曲線で，また比較のためにNb3Sn

とNb－Ti線の値：も示してある。49）H，2，　J，ともに温度

の低下とともに著しく増加し，H，2は1．7Kで25．4τに

達し，また15Tにおいて2×105A／cm2の」。を示す。

V／Hfo．4Zro．6テープで作製した超電導マグネットは1．7

Kで20T以上の強磁界を発生しうる能力をもつ。

106

8

6

4

の添加は，中間焼鈍と最終熱処理温度を下げる効果も

ある。以上のようにV2Hf基ラーベス型化合物は核融

合炉マグネット用材料として有望なため昭和52年度よ

り原子力研究（担当井上廉〉に移して開発に着手され

た。
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図！5　V／Hfo．4　Zro．6複合力［1工超電導線材のJc一｝｛曲線，比較の

　　ためにNb3　SnとNb－Ti線の特性も示してある。

　一方，図16に示したようにV2（Hf・Nb）のT，とH，2

は27a£％Hfで最高となり，　T，＝10．4K，H，2（4．2K）

一24．5Tに達する。しかもV2（H｛・Nb）の場合は17at

％Hfまで室温で直接加工が可能である。直接加工法

では，まずアーク溶解で作…製したV2（Hf・Nb）インゴ

ットを1450℃の中間焼鈍を加えながら室温でテープ状

に加工し，次いで1000～1300℃の温度で最：終熱処理を

おこなう。V2（Hf・Nb）に4～8滋％のTiを添加す

ると加工性は改善され，Hf濃度をさらに増加させるこ

とが可能である。V－19at％Hf－8．3at％Nb－6at％

Tlテープは9．8KのT，と22Tの｝至，2（4．2K）をもち，

13Tにおけるoverall　J，は1×104A／cm2である。　Ti

　0
　　0510王5202530　（V2Nb）　　　　　　　　　　at％Hf　　　　　　　　　　V2Hf

図16V2　Nb－V2　Hf擬二元系ラーベス相化舎物のT，，H，2（4．2K）

　　と線材全断面積当りのJc。

0

　NbN，　NbC，　NbNCなどのNaCl型化合物も高いT，

をもっことが知られている。本研究では直接加工法と

浸炭法により，NlをマトリックスとしてNbCを分散

槽とする超電導線材の作製を試みた。52）直接加工法で

はNi－Nb－C合金をアーク溶解にて溶製したのち，1100

℃×ユhr均質化焼鈍をおこない，ついで中聞焼鈍を加

えながら大気中で熱間加工，さらに冷間加工を加えて

テープ状に成形した。また漫炭法ではM－Nb，　Ni－Nb－

Cu合金を上記と問様に溶製，加工してテープにしたの

ち，木炭粉中に封入して900～1050℃に加熱し浸炭を

おこなった。直接加工法ではNbC粒子はNiマトリッ

クス中に一様に粒状で分散し，超電導近接効果により

試料全体として超電導性を示す。また浸炭法ではNbC

は粒界に浴って析出しネットワークを形成する。これ

らの新製法は大量生産に適することが注目され，10～

UKのTcが得られた。

　本研究ではまたZr2Rh化合物について超電導特i生

の研究をおこなった。24）一般にT，の高い化合物はA

15，NaCl，　C15型のように立方晶系の結晶構造をもち，

さらにNb，　VなどのV、族元素を構成元素に含むもの

が多い。しかし，Zr2Rh化合物は正方晶型のCuA12型

の結晶構造（C16）を有し，しかもV、族元素を含まな

いのに10．8Kというかなり高いT，をもっために興味深

い。本研究では，従来報告のなかったZr2Rh化合物の

H，2とJ，の測定をおこない，H，2に結晶異方性の存在
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ることを明らかにした。試料としては3，14，33at％

RhのZr－Rh合金をアーク溶解にて溶製し，とくにZr

－33at％Rh試料では〔001〕単純繊維組織をもつZr2

Rh柱状晶組織のインゴットを作製した。　H，2（4，2K）

は柱状晶，すなわち〔001〕に平行と直角に磁界をかけ

た場合で異なり，それぞれ6．8Tと8Tであった。常電

導状態に遷移したときの正常状態の比抵抗ρ。は10μΩ

一cmで，他の化合物に比較してρ。が1桁程度小さいに

もかかわらずH，2の高いことが注目される。

　さらに本研究では格子振動を媒介としない新機構

すなわち励起子を媒介とする超電導体の可能性を探る

ため，低次元化合物の物性測定をおこなった。56・61・64）

対象として取り上げた物質はNbのヨウ化物である。

Nb14はNb原子が一次元配列をする一次元化合物であ

る。常圧では鎖内のNb原子の距離が等しくないため，

半導体的挙動を示す。この化合物に静水圧を加えると，

電：気伝導の活性化エネルギーが連続的に減少し，150K

bar付近で雰：となり，それ以上の圧力で金属的振舞い

を示す。図17はNb鎖に平行と垂直方向の電気抵抗比

（R／Ro）の圧力による変化を示している。またこの金

属状態のNb14を低温にすると’20K付近に比抵抗の極

小を生じ，2．2Kまで超電導の出現は見られなかった。

この比抵抗極小の出現はNbI4のNb鎖が不完全で，鎖

の端に局在する不対電子によるs－d相互作用の影響と

考えられ，これが超電導の出現を阻んだのであろうと

考えられる。
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8．構造，組織の改善による

　　超電導化合物の特性向上
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図17　Nb14の電気抵抗圧力変fヒ，　Nb鎖に平行と直角方向につ

　　いて測定した。

　超電導特性は材料の構造と組織によってきわめて敏

感に影響される。したがって最終的に特性の優iれた線

材を得るためには，超電導材料の構造，組織と超電導

特性との相関関係を十分把握し，その結果に基づき適

切な製造条件を決定する必要がある、

　超電導特性のうち、T，，　H、2は合金組成，結晶構

造など材料のミクロ的因子から決定されるが，試料の

製造条件により著しく影響をうける振合もある。一方

合金，化合物などの第二種超電導体のJ，は，材料のマ

クロな金属組織によって著しく変化する。第二種超電

導体では磁界がH，1を越えると，量子化された磁束線

が試料に浸入し，試料に電流を流すとLorenz力によ

りこの磁束線は磁界と電流に直角方向に移動しようと

する。磁束線が動くと電圧を生じ電力を消費するが，

一般に金属材料中の結晶粒界，析出物，転位などの欠

陥が磁束線の動きを阻止するピン止め点の役目を果し

ている。したがってJ、はこのようにピン止め点として

作用する格子欠陥の種類，大きさ，分布によって敏感

に左右される。

　本研究では，化合物超電導体におけるピン止め作用

を明らかにする目的で，透過電顕，走査電顕などによ

る詳細な研究をおこなった。写真mは表面拡散法で作

製したV3Ga層の透過電顕写真である。ユ）これからV3

Ga結晶粒の中には析出や転位はほとんど存在せず，磁

束線のピン止めに役立つ欠陥は結晶粒界しかないこと

をはじめて明らかにした。また，熱処理温度が700℃と

比較的低い場合には写真1αalのように平均点経0．5μm

以下のきわめて細かい結晶粒からなっておりこの状態

でのJ，は高く，一方生成温度が高くなると写真10（b）に

示したように結晶粒は粗大化しJ，もきわめて低くなる。

　さらにV3Gaの表面拡散テープと複合加工テープに

ついて，走査電顕を用いた破面観察法により，結晶粒

サイズとJ。との定量的な相関関係を求めた。27・46）なお

（’．b）

写真10　表面拡散法で作製したV3　Ga化合物層の透過電顕組織

　　　（a〕700℃で生成　｛b〕900℃で生成。
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走査電顕を用いる二面観察法では透過電顕のように薄

膜化する必要がなく，また結晶組織を立体的に観察で

きる利点がある。拡散反応で生成したV3Ga結晶粒は

一般に成長方向に細長い形状異方性を示し，異方性の

程度は製造方法，熱処理条件，添加元素などによって

左：右される。表面拡散法では低温になる程異方性は大

きく柱状に近くなるが，複合加工法の場合は逆に高温

になる程異方性は大きくなる傾肉にある。図18は複合

加工テープについて4．2K，6．5Tの磁界「｝二1で測定した

」，と結晶粒サイズgの逆数との関係を示した。gは成

長方向に平行な磁界の場合は平均弓長4を，また垂直

な磁界に対しては平均粒径dを表わす。この結果から

両者の間に若干の差違は認められるが，どちらの場合

にもJ、は結晶粒サイズの逆数に対してほぼ比例すると

みなすことができる。以上のように化合物超電導材料

のJ，は，単位体積中の粒界面積の増大とともに単調に増

加する傾向にあり，このことは磁束線のピン止め点と

して結晶粒界が最も支配的であることを示唆している。
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図18　V3Ga複合加工線材の42K，6．5TにおけるJ。とV3Ga

　　結晶粒サイズgの逆数との関係。

　図19には625℃で50時間の熱処理をおこなった複合

テープ試料のJ。一H曲線を，テープ面に平行に磁界を

かけた場合と垂直にかけた場合について示してある。

平行磁界のJ，一H曲線は約17Tの磁界でJ，の顕著な

ピークを示すが，垂直磁界のJ，にはピーク効果は認め

られない。またピーク磁界より強磁界領域では両方の

値はほとんど等しくなる。低磁界側での」，値の差は前

述したように結晶粒の形状異方性がその原因となって

おり，磁界方向によりピン止め点となる粒界密度がこ

となるためである。一方，高磁界でのピーク効果は，

磁束密度の高まりとともに結酷粒界よりも相互の間隔

の狭い欠陥が有効に作用したものと考えられ，この場

合考えられる欠陥としては低温で生じるマルチンサイ

ト変態がある。8）マルチンサイト変態の方位を考慮す

ると平行磁界でも垂直磁界でもピン止め点の密度は同

じでJ、値としては差はなくなり，平行磁界の場合は図

19に示したようにピークとしてその効果があらわれる。
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図19　625℃×50hrで熱処理したV3Ga複合加工テープのJ，一

　　H曲線，テープ面に平行と直角に磁界をかけた場合にっ

　　いて測定した。
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　さらに本研究では複合加工法と表面拡散法で生成し

たNb3Sn，　V3Ga層が結晶異方性（集合組織）をもっこ

とを明らかにした。60・63｝その方位はマトリックスある

いは下地のNb，　Vの加工集合組織と（001）bcc〃（001）

A15，〔120〕b，，〆／〔110〕A15の方位関係をもって生成され

たものとして説明できる。さらにこのような集合組織

の存在はその材料のJ，値に影響をもつこと，すなわち

集合組織の集積度が強い程結晶粒間の方位差が小さく

なりピンユングカが弱くなることを明らかにした。

　金属材料を溶融状態から高速度で急冷（＞105℃／sec）

すると，過丁丁凱容体や平衡状態図にない新しい化合

物，またさらに非晶質状態などの準安定相が得られる。

本研究ではこのような高速急冷による組織変化が超電

導特性に与える影響について研究をおこなった。

　まず前章でのべたZr－Rh系合金がZr，　Rh単体の融

点に比較して非常に低い共晶温度をもつことに着目し，

アーク溶解を利用した急冷装置により0～36at％Rh

を含むZr－Rh合金を溶融状態から高速急冷した。38）そ

の結果，β一Zrの齪溶域が最大平衡脂溶限8at％Rh

から17at％Rhまで拡張され，また18～27　at％Rhの

組成範囲で非晶質相が得られたので，それらの構造と
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超電導特性を研究した。過飽和β一Zr固溶体のT，は約

6Kでほとんど濃度に依存せず，また非晶質相は中点

4．1Kの鋭い遷移を示した。これら準安定相の熱的安

定性を電気抵抗とT，の温．度変化，X線回析法，透過電

顕観察などにより調べた。非晶質相は約600℃で一旦

六方晶系の遷移相に結晶化し，さらに約500℃で最：終

的な平衡相であるα一ZrとZr2Rhに分解する。写真11

はZr－Rh非晶質合金を透過電顕内の高温ステージで

加熱しながら，結晶化を直接観察した写真である。結

晶化後はZr2Rhの約11KのT，を示し，またこのよう

にして得た結晶粒は写真にみられるように非常に微細

なためアーク溶解試料より高いJ，をもつ。本研究では

さらにZr77Rh23非晶質合金についてH，2の温度変化

を測定した。37）その結果，非晶質相の場合はH，2（T）

の勾配一dH，2（T）／dTが大きく，また比較的低温まで

直線的に上昇するため，Tcのわりに高いH，2を示す

ことがわかった。Zr77Rh23非晶質合金のH，2（OK）は

8．01Tに達する。このような非晶質状態での高いH，2

はρ。が大きいためH，2の常磁性による抑止効果がス

ピン軌道散乱効果によって打ち消されるためである。

非晶質相は一般に強度が高く，比較的大きい変形能を

もつことが知られており，さらに大量の中性子照射に

対しても超電導特性の劣化がまったくない。もし合金

の多元化などによりT，が13Kを超えるとH，2は20T

以上となるので実用高臨界磁界超電導材料として有望

になろう。また素子材料として超電導エレクトロニク

ス分野への応用も今後の課題である。本研究ではさら

に液体急冷法によって，第6章で述べたNb3Siなどの

非平衡相の生成について研究をおこなっている。

　高いT、の化合物の中には，低温．になると弾性定数が

　1μm
L＿＿＿＿＿＿」…

写真；11　Zr－RL非晶質合金の結晶化過程。透過電顕内のホット

　　　ステージにより加熱して直接観察した。

小さくなりある温度で変態を起すものがある。超電導

状態は電子一格子振動相互作用によって生ずるので，

このような格子不安定性とT，との間に相関関係のあ

ることが予想される。本研究では全続航溶する擬二元

ラーベス相化合物V2Hf．Zr1一．の低温における格子変

態について研究した。22）その結果，V2こ口。Zr1一、は90

～160K以下の温度になると立方晶から斜方晶へと結

晶格子変態を起すことが明らかになった。格子変態温

度T，は組．成xに関し系統的に変化しx＝0とx＝1

で高く，中間（x＝0．5）付近で極小となる。一方，第

7章で述べたように（図14）V2Hf。Zr1一、ラーベス相

のT，はx＝0．5付近で極大を示すので，これらの結果

はT、とT，との間に相関のあることを明瞭に示してい

る。このようにV2　Hf基ラーベス型化合物は比較的高

い温度で低温変態をおこなうので，その過程の詳細な

研究は興味深い研究となろう。

　また，第6章でも述べたようにA15型Nb3Geは現在

最も高いT。を示す化合物として知られているが，その高

T，の起源の解明に役立っ体積弾性率の測定を高圧装置を

用いておこなった。68）測定に用いた試料はCVD法で

合成されたA15型一単一相のNb3Geであり，試料の高

圧下のX線回折の測定から各圧力におけるA15型Nb3

Geの格子定数を求め，それを体積変化の圧力依存性の

形に直し体積弾性率（K。）を決定した。得られた結果

はK。＝1150Kbarであった。この値は同じA15型V3Si

の1800Kbarと比べるとかなり小さいのが注目される。

　本報告のおわりに本研究に対して絶大な御支援をい

ただいた他研究部および管理部の諸氏に対して心から

深い謝意を表する。

記　号　の　説　明

T，　超電導臨界温度

H，2　上部臨界磁界

J、　　臨界電流密度

1・　　臨界電流（J・×断面積）

ρ。　常電導状態に遷移したときの電気比抵抗
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4．　バナジウム基およびニオブ基の金属間化合物超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，田中吉秋，福田佐登志

　　　登録第670619号：47，12，25

　　　英国登録第1174498号：45．4．15

　　　米国登録第3574573号：46．4ユ3

　　　米国登録第3674553号：47．7．4

　　　西独登録第1665250．9号：49．5，2

　　　日本真空技術K，K．および住友電気工業K，K．で実施

5．　超電導V3Ga線材の製造法

　　　太刀川恭治，榎本政実

　　　特例49－72527：49．6．24

6，　カリウム合金を用いたV3Ga超電導体の製造法

　　　太刀用恭治，福田佐登志，田中吉秋

　　　登録第737468号：49．8．1

　　　日本真空技術K．K．および住友電気工業K。K，で実施

7．　バナジウム合金を用いたV3　Ga超電導体の製造法

　　　太刀爆恭治，煽田佐登志，井上廉

　　　登霊乗第737469号：49．8．1

8，改良された複合法によるNb3Sn超電導体の製造法

　　　太刀堪恭治，和田仁

　　　牛寺願49－109940　：49．　9．26

9、　超電導マグネット用合金材

　　　太刀爆恭治，井上廉
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超電導材料に関する研究

10．

　登霧砲第775864号：50．7．23

　米国登録第3761254号：48．9．25

加工性および臨界電流値を向上させるための超電導マグネ

ット材料の処理方法

　太刀用恭治

　登鉾田第792735号：50．10．24

11．複合法によるNb3Sn超電導線材の製造法

　　　太刀用恭治，和田仁，伊藤喜久男

　　　牛寺判51－043642：51．4．19

12．　V3Ga超電導体の製造法（B）

　　　太刀用恭治，山田佐登志，田中吉秋，吉田勇二

　　　登録第829470号：51．9，22

　　　日本真空技術K，K．および住友電気エ業K．K．および

　　　古河電気工業K．K、で実施

13．　超電導材料

　　　和田仁，太刀川恭治

　　　特…願51－149852　：51．12．15

14．　超電導材料の製造法

　　　和田仁，太刀用恭治

　　　学匠顔頁51－149853　：51．12．15

15．　超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，古田勇二

　　　登歪面第847251号：52．3。9

16．　超電導マグネット用合金材

　　　太刀用恭治，井上廉

　　　登録第847253号：52．3．9

17．　高融点金属の細線製造法

　　　太刀爆恭治，戸叶一．．・正

　　　牛寺原頁52－031115　：52．　3，23

18．　複合加工法による超電導線材の製造法

　　　太刀川恭治，井上廉，戸llト．・正

　　　特願52－G49905：52．5、2

　　　英匡1特願09057／78：53．3．7

　　　米国特願884．815：53，3．9

　　　西独特願P2819242．9：53，5，2

19．　改良されたV3Ga超電導体

　　　太刀川恭治，田中吉秋

　　　登自失第858385号：52．　5．16

20．　超電導マグネット用材料

　　　太刀川恭治，井上廉

　　　登口淡第858386号：52．　5．16

　　　米国登録第3792990号：49，2，19

　　　西独登録第2253439号：50．724

21．　改良されたNb3Sn超電導体

　　　太刀月i恭治，吉田勇二

　　　登霊最前858387’腎：52．5．16

22．　超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，吉田勇＝：二

　　　登多可第876262号：52．8．10

　　　英1薫1登霊最第1335447号：49，2，27

　　　米国登録第3857173号：49，12．31

　　　真空冶金K．K．および住友電気工業K．K．および古河電気

　　　工業K．K．で実施

23．　改良されたV3Ga超電導線材の製造法

　　　太刀川恭治，田車吉秋

　　　登録第876263号：52．8，10

24．　改良されたV3Ga超電導線材の製造法

　　　太刀場恭治，田中吉秋

　　　登日乗第876264号：52．　8．10

25．　多層V3Ga超電導線材の製造法

　　　太刀川恭治

　　　登録第876265号：52．8。10

26．　良電導体を被捜したV3Ga超電導体の製造法（A）

　　　太刀1弩恭治，掘田佐登志，田中古秋

　　　登多景第886920号　：52，10．28

　　　日本真空技術K．K．および住友電気工業K．K，および古河

　　　電気工業K．K．で実施

27．　V3Ga複合超電導体の製造法

　　　太刀月i恭治，iii中吉秋，吉田勇晶，浅野稔久

　　　学寺願53－038154：53，4．3

28．　V3Ga複合超電導体の製造法

　　　田中吉秋，伊藤喜久男，太刀川恭治

　　　学寺原頁53－92490：53．　7．31

　　　米国特願10123：54．2．7

29，　Nb3Sn複合超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，関根久

　　　牛寺原頁53一一112191　：53．9．14

　　　米隣】守縫帯16273：54．2．28

　　　露出電気工業K．K，で実施

30．　V3Ga超電導体の製造法（C）

　　　太刀堪恭治，1｝．i中吉秋，福田佐登志

　　　登多羨第930704号：53．11．7

　　　日本真空技術K，K．および住友電気工業K．　K．および古

　　　河電気工業K．K．で実施

31，　Nb3Sn拡散線材の製造法

　　　太刀川恭治，関根久

　　　牛酒面53－013407：54．2．9

　　　米［曇！雫寺原頁118994　：55．2．6

32．　イオンプレーティング法

　　　太刀川恭治，井上廉

　　　登臨羨第956467号：54．6．14

33．　Nb3Sn超電導体の製造法（イ〉

　　　太刀川恭治，弓台一正，竹内孝夫

　　　生寺願54－145458：54．11．12

34．　Nb3Sn超電導体の製造法（ロ）

　　　太刀川恭治，戸鱒一正，竹内孝夫

　　　学寺原頁54－145459：54．11．12

35．　V3Ga超電導体およひ製造法

　　　太刀桝恭治，吉田勇二

　　　登套羨第984698号：55．　1．22

36．　改良されたV3Ga超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，田中吉秋，吉田勇二

　　　登多羨第984743号：55，　1　．29

37．　改良された複合法によるV3Ga超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，伊藤喜久男

　　　登£親出990玉39号：55．　3．18

　　　ラ忙［…司前金乗4094059号：53．　6，13

　　　西独特願P2541689．1：50．9．18

38，　V3Ga超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，卜li中吉秋，浅野稔久

　　　宗～…康∫ミ55－034147　：55，3．19

39。　Nb3Sn複合超電導体の製造法

　　　太刀川恭治，戸叶一正，竹内孝夫

　　　肇芋原頁55－034148：55．3．19
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強力材料に関する研究

指定研究

強力材料研究部

津谷和男，内山　郁，角田方’衛，浜野隆一

斎藤鉄哉，堀部　進，河部義邦，藤田充苗

古林英一，中村森彦，住友芳夫，榎本正人

天王寺谷塚…郎，丸山典夫

昭和48年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　現在構造物に使われている高張力鋼の強さは784MN／m2程度であ｝），980MN／m2を超える

強さの強力材料で実用されているのは極めて少なく，限られた分野でしかな．い。一方，近年，

とくに注目されている海洋開発において，海洋構造物の大型化や海洋という苛酷な腐食性環境

下での使用に対処するため，また宇宙開発あるいは原子力開発の分野においても材料の極限的

条件下での使用に対処するために，より強度が高く，かつ靱性が高く，疲れ特性がすぐれ，信

頼し得る強力材料の｝ll現が要望されている。この要望に応えるため，本研究では，980MN／m2

級以ほ．二の強さをもつ鋼の強靱化を主なテーマとし，強靱性および疲れ特性と冶金学的諸因子と

の関係を調べることにより，強力鋼の性能改善への指針を得るとともに，その鋼の信頼性向一L

をはかり，また，従来の乎法と異なる強靱化技術を探究することにより，さらにすぐれた強力

材料を見出すための努力を行なった。研究の結果，鋼の溶製法の改善（介複物，不純物の低滅），

熱処理法の二1二夫（金属組織の調整），加工熱処理の利用（結晶粒微細化），複合化手法の利用（よ

い金属組織の組み合せ）などにより，強靱性を向、．．．ヒさせ得る可能性が認められた．また，強度，

靱性，疲れ特性などと鋼の冶金学的諸因子（組織，析出物，介在物など）との関係の詳細な検

討を行ない，鋼の破壊挙動の把握，信頼性向上をはかるための多くの資料を得た。

1　緒 言

　現在，構造物に使用されている高張力鋼の強さは784

MN／m2（80kgf／mm2＞程度であり，980MN／孤2（100kgf／

mm2 jを超える強さの強力材料で実構されているもの

は極めて少なく，その対象は限られている。航空機の

脚嗣材料〔Ni－Cr－Mo鋼，引張強さ約し764MN／m2（180

Rg〃mm2）〕や高張カボルト〔引張強さ1，274MN／m2

（130kgf／mm2）〕などがその代表的なものである。しか

し，近年とくに重要視されている宇宙開発や海洋開発

などの先端技術分野では，高度の性能をもつ強力材料

が要望されている。例えば，海洋開発では，深海潜水

調査船の船殼の耐圧強度を確保し然かも浮力を増すた

めに，10Ni－8Co鋼〔降伏強さ1，225MN／m2（125kgf／

mm2 j〕などの一連の高降伏点鋼が研究されている。ま

た海洋構造物の大型化，海洋という苛酷な腐食性環境

下での使用という観点から構造材料の信頼性の確保が

急務となっている。宇宙開発分野においては，ロケッ

トの軽量化を翻指して，比強度の高いマルエージ鋼〔引

張強さ1，764MN／m2（18Gkgf／mm2）〕が羅体燃料ロケ

ットのモーターケース用として開発され，それよりも

さらに高強度のマルエージ鋼を原子力開発分野におい

て利用，たとえばウラン濃縮遠心分離機の図転胴体材

料として用いるために開発研究が進められている。

　一．・方，上記のような要望に対処するための優れた強

力材料の研究開発に際しては種々の難かしさが存在す

る。その一つは，一般に，鋼の強度を高めるとその靱

姓は低下する傾向にあることである。また，強度が上

昇すると，材料中の欠陥の影響が大きくなり，さらに

使用環境からくる種々の影響を受けやすく，いわゆる

遅れ破壊感受性が増ヅくする。従って構造物などとして

使用する際の破壊防止の観点から，その信頼性を十分
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表1　供試鋼の化学日成（重最％〉

魚種No． C Mn Si Ni Cr Mo v Nb S 0 N

1234

0．28

O．24

O．28

O．27

0．56

O．49

O．57

O．52

0．29

O．24

O．25

O．25

1．91

k86
P．93

P．85

0．78

O．79

O．78

O．78

0．24

O．24

O．24

O．24

『0，061－0，072 一『0，0620，060 0，006

O，006

O，006

O，005

0．0030

O．0024

O．0021

O．0023

0．0034

O．0026

O．0030

O．0025

に確保しておくことが必須の条件となる。

　本研究は，上記の観点から，従来の鋼よりも高い強

度をもち，しかも靱性，疲労特性のすぐれた信頼し得

る構造用強力材料を得るために，鋼の強．靱化を主テー

マとし，（1）強度水準980MN／m2（100kgf／mm2）級以上

の強力鋼の強靱化，（2｝強度水準2，450八’IN／m2（250kgf

／mm2＞級以上の超強力金1嵩の強靱化，（3）従来の手法と異

なった新強靱化技術の探究を目標に開始された。また，

特殊環境で用いられる強力材料として，液体ヘリウム

温度（4K）条件で用いられる鋼，水素環境下で使用さ

れる鋼についても，その性能の向上および信頼性の確

保をR的に基礎的な画から研究を進めた。

　しかし，本研究遂行の過程において，強力材料に対

する種々の要望が増大し，昭和52年度から超強力鋼に

ついては指定研究「超強力合金に関する碓究ノ≡が，極

低温用強力鋼については昭和52年度より科学技術庁特

別研究促進調整費による総奔研究「極低温髭1ヨ構造材料

に関する研究」燃が本研究より発展的に分離され，そ

れぞれ強力な研究が開始された。

　従って，本研究報告においては，上記以外，すなわ

ち，（D強力鋼の靱性および疲れ特性，｛2）強靱化技術に

関する研究について記述する。

2．強力鋼の靭性および疲れ特性

　本石ナF究1よ，　づ童彦芝オく覇｛…980～1，470氏荏N／rn2　（100～150kg

f／mm2）程度の強力鋼としてNi－Cr－Mo自国合金鋼と

10％Ni－8％Co鋼で代表される高靱性鋼について，引

張特性，靱性，破壊靱性，疲れ特性などの諸特性を調

べ，冶金学的因子（組織，結隔粒径，析出物，介在物

など）との関連を考察し，高強度鋼における靱性の花

薄および信頼性の向上に資することを勝標にした。

2．1．Ni－Cr－Mo系鋼の引張特性および破壊靭性

※「強力材料に関する研究」に当初参加していた海部義邦，中

沢興三，宗木政一の3名で開始され，その成果については，

　別記（研究報告集IIに掲載）のとおりである。

※楽「強力材料に関する石｝晋究」に当初参加していた津谷和男，

石川圭介，古林英…．．・の3名で開始され，その戒果については，

　別記（研究報告集1に掲載）のとおりである。

　近年，焼入れのままのマルチンサイト組織を有する

低合金鋼は比較的靱性がすぐれているという報告が見

られ，また前オーステナイト結晶粒径が大きくなると

靱姓が向一しすることも示されているが，必ずしも明確

にされていない。また，低合金強力鋼において，マル

チンサイトと下部ベイナイトの混合組織をもつ場合の

革測生は各相の革腿生値から予想されるよりも良くなるこ

と，さらに玉0％Ni－8％Co鋼をその代表例とする高Ni

含有鋼が炭化物の析出による2次硬化鋼にもかかわら

ず靱性が優れている点などに注臼し，まず，低炭素M－

Cr－Mo系鋼を屑いて焼入状態，2相混合組織状態およ

び2次硬化状態における破壊靱性など各種機械的特性

を調べ，冶金学的因子との関連の観点から考察した。

2．1．1．焼入状態での引張特性および破壊靭性

　表1に示した維成の鋼を高周波婆麺；空溶解炉で溶製し，

その20kg鋼塊を1，473K（1，200℃）で鍛造，同温度で4

h拡散焼鈍後，一一部はlif｝温度で圧延して20　mmφの丸

棒に，一・部は同温度で25mm厚の板にして，図1に示

す試験片を作製した。それら試験片は，焼入れる前の

結晶粒の大きさ（前オーステナイト粒径）をかえるた

めに，1，123K（850℃〉～1，523K（1，250℃）の範囲で10G

K（100℃）間隔の5手1麟∫｛の温度でそれぞれ15min保持

してオーステナイト化し，直ちに1，123K（850℃）に保

った塩浴申に焼入れ，10mln保持した後に油冷した。

本熱処埋により，各試験材は，金属組織的には前日ー

ステナイト粒径が約15～300μmにわたり5段階にかえ

られ，焼入変態後は写真：1に代表例として示されるよ

うにマルチンサイトラス内に微細な析出物が見られる。

すなわち，焼入後の油冷中に焼もどしされた，いわゆ

るオートテンバード・マルチンサイト組織になってい

る。なお，オーステナイト化によっても残ることがあ

る粗大な残留析出物および焼入れ後にも残ることがあ

る残留オーステナイトは、本実験においては認められ

なかった。

　．ヒ記の組織状態をもつ引張試験片により各種引張特

性を測定，曲げ試験片に対しては予め約2～4．5mmの

疲労き裂を入れて曲げ試験を行ない，荷重一開口変位

（COD）曲線を求め，また図1（c）に示したCT試験
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u申　eq　　6つ

■一
．一〇＿■

　■

g一
@．
10 17

@50
厚　さ：B＝20

図1　試験片の形状

　　〔a｝　引張試験片

　　山｝3点曲げ試験片
　　〔c）小型引張（Compact　tension）型破壊靱性測定用試験

　　　　片（CT試験片と呼ぶ）

翻
　「

・璽．’

写真1　供試鋼の透過電子顕微鏡組織。

　　　鋼No．2．1，123　Kでオーステナイト化後，

礒愚

14m

一
油焼入。

片については約3mmの疲労き裂を予め入れてクロス

ヘッド速度0．5mm／minで引張試験を行ない，規準＊に

そった方法で平面ひずみ破壊靱性値（Klc）＊＊を求めた。

しかし，本実験で用いた鋼の強度と靱性の水準の場合

には，規準による試験法が適用される条件を満してい

ないところがら，Begleyらの提唱した臨界J値を曲げ

試験における荷重一たわみ量曲線を用いて算出し．換

算によ｝）Klc値をもとめ，　C　T試験片で求めた値と対

比する方法をとった。なお，本破壊靱性試験で得られ

た破面は，写真2に代表例を示すように，すべてディ

ンプル（くぼみ状）からなり，その大きさは5～10μm

程度，その内部には非金属介在物と思われる0。5μm程

度の球状の第2相粒子が観察された。

　得られた機械的特性とくに破壊靱性と冶金学的因子

とくに金属組織とを関連させて考察し，次の結果を得た。

　ほ）実験的に小型曲げ試験片によって求めた臨界J値

は実測KIc値と良い対応を示し，破壊靱性を直接測定

することが困難な場合でも臨界」値をもとめることに

より破壊靱性の定量的評価を行なうことが出来る。

　（2腐温でオーステナイト化するに従い，前オーステ

ナイト粒径は大きくなり（図2），引張性質は劣化する

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　30μm
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　
写真2　鋼No．2を曲げ試搬して得られた破目の走査電子顕微

　　　鏡写真。

　　　熱処理：1，223Kでオーステナイト化，直ちに1，123K

　　　　　　　に焼入，保持した後，油焼入。

＊　ASTM　E399－72として規準化されている。

＊＊その材料のもつ破壊に対する抵抗性を示し，き裂の先端の

　応力状態を示すパラメーターKc（応力拡大係数という）が

　この値をこえると材料が破壊する。規準法では，予め入れ

　たき裂長さ，試験片の厚さと幅，材料の降伏強さなどにつ

　いてKcを求め得るための必要条件が示されている。
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（図3）。一方，破壊靱性は丁丁…ステナイト粒の粗火

化とは無関係に一定であるか，オーステナイト化温度

がより高温になる（図4において，結晶粒径約300μm

以．L）と粒界破壊を生じ，靱性は急激に低下する、，

　（3）破壊がディンプルによって生ずる場合には，非金

属介在物と考えられる第2相粒子の分布間隔か破壊靱

性と密接に関1系し，その間隔が変化しない場合オース
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図4　前オーステナィ｝・結i｝～1粒径と破壊靱性値の関係。

　　1，000
　　　　10　30　100　30010　30　100　300
　　　　　前オ｝一ステナイト結晶粒径，dγ（μm）

図3　引張性質と蔚オー．．一ステナイト結晶穂径の関係。

　　　σB：引張強さ，σ茸：降伏強さ，σF：破断強さ，

　　　φ：絞り，　　εf：全伸び

　　　　　　　　　　　　　　　　　　表2　供試鋼の化学組成（魚量％）

　　　　　講鉦豊

テナイト化温度をかえても破壊靱姓は変化しないが，

さらに高温になると粒界が脆化し，より細かい第2相

合チが関与するようになり，前述（21ク）ように粒界破壊

を生じて破壊靱性が急滅すると考’えられる。

　（4｝醜オーステナイト結晶粒径を岡一として比較した

場合，合金元素としてVあるいはNbを添加すること

により（図4における甑3鋼およびNα4鋼）破壊靱性

は良くなる傾向が認められた。

2．1．2．2相混合組織をもつ0．2％C－Ni－Cr－Mo

　　　　　　鋼の引張特性および破壊靭性

　本実験に用いた鋼は｝＝1預反のJIS　SNCM23（100mmφ

丸捧）で，その化学組成を表2に示した。この鋼材を

1，473K（1，200℃）で鍛造および圧延後，図5に示すよ

うな各種熱処理を施した。すなわち，図5の1処理は，

中尊温度での熱処埋のみにより，種々の体積率のフェ

ライト十マルチンサイト2相混合組織を得るためであ

り，H処理は熱間圧延盧接焼入れによりフェライト十

マルチンサイト2相混合組織を得るために行なった。

こうして得られた2相混舎姫蒲の光学顕微鏡観察結果

の代表例を写真3と写真4に示した。すなわち，熱処

埋のみで得た2相混合組織のフェライト粒径は10μm

程度で，比較的微細に均一に分布しているのに対し，

圧延直接焼入れによる場合には混舎組織は嚴三延方向に

伸延されている。透過電子顕微鏡観察によると，マル

チンサイト1相の焼入れ組織はラス型であるが，2根

混合組織におけるフェライト体積率（Vf）が30％程度

になると双i鴇盤マルチンサイトが散見されるようにな

る。なお，フェライト粒内の転位密度は，羅延直接焼

P　　　　　S Ni Cr Mo Ai N

0．009　　0，012 L72 0．46 0．15 0，032 0．0098
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　　　　　図5　供試鋼の熱処理図

空冷，WQ：水焼入、　BQ：食塩水中焼入，　OQ：油焼入

2パスの熱間圧延。見掛上の合計圧延率で約48％。

1，123K～983K（850～710℃）の適当な一．・定温度。

．．藏

ポ鷲． 奪

．鞭．懲． 蛛B

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　50μm

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　一
　　　　　写真3　熱処理のみで得た2相混合組織。

（A）フェライト体積率（▽）コ0．29，焼入れのまま。1処理番号NIQ）

（B）Vr＝0．25，焼入れ後，焼もどし。k処理番号NIT）

フェライト体積率，V∫（％）

図6　0．2％耐力（σμ）および引張強さ（σB）とフェライト体積率

A

の関係

●NIQ
■NIIQ

▲QIIQ

ONIT
□NIIT

△QIIT

B鯉．

’鍵．

　　　15μm
．漢」＿＿＿＿＿＿＿＿＿」

　　　写真4　圧延直接焼入により得た2相混合組織。

（A）Vf＝0，32，焼入れのまま。圧延方向に平行。1処理記号QIIQ）

（B）Vr－0、37，焼入れ後焼もどし。圧延方向に直角。　k処理番号

　　QIIT）
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図7　全紳ぴ（ε，），均一．．一伸び（εのおよび絞り（φ〉とフェライ

　　ト体秋率の関係

　　　記号は図6と綱じ。

入れの場合の方が熱処理のみの場合よりも高い。また

破面はディンプル破面であるが，フェライト相の混在に

より，平滑な（featureless）脆性出面が混在するよう

になり，2相の界面で破壊が生じたことを示している。

　上記のようにして得た2相混合組織をもつ鋼の諸機

械的特性を冶金学的因子との関連という観点から考察

し，次の結果を得た。

　（｝）降伏強さ（0．2％耐力）および引張強さともフェラ

イト体積率の増加につれて低下する（図6）が，混合

則から予想されるよりもその低下の程度は急激である。

　（2）均一伸びはフェライト体積率の増加とともに大き

くなる。一方，絞りはフェライト体積率の増加により

減少するが，さらにフェライト董が増すと大きく増加

する（図7）。これはフェライトーマルテンサイト界面

にそった破壊の難易が関与しているためと考えられる。

　｛3北面ひずみ破壊靱性は，フェライト体積率の増力目

に関係なくほぼ一定であるが，さらに体積率が増すと

急速に大となる（図8）。これも上記｛2）と同様にフェラ
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図8　平面ひずみ破壊靱性他とフェライト体績率の関｛糸、

　　　i記．タナは［這ζ16と｝司じ。

イトーマルテンサイト界面での破壊により説明出来る、、

　幽熱間庄延直接焼入れ処理（且処理〉の場合と熱処

埋のみの揚合（1処理）を同一フェライト量で比較す

ると，前者の方が強度および延性ともに面輔すること

が認められる。

　〔5破壊靱性値は，1確一強度レベルで比較すると，熱

間圧延直接焼入れの場合に高い値を示す。その原閃と

して，結品粒径の微細化，フェライトーマルテンサイ

ト2相の圧延による層状紐織の形成と庄延方向への2

次ぎ裂の発生による伝播抵抗の増大などが考えられる。

2．1．3．2次硬化型鋼の引張性質と破壊靭性

　本実験で用いた供試鋼の化学組成を表3に示した。

　本化学組成の選択に際しては次の点に留意した。

（イ）低合金Ni－Cr－Mo鋼（たとえば43XX鋼）に炭化物

　形成元素のMoあるいはVを増鰻添加し，2次硬化

　型鋼とする。

（ロ＞SiおよびCrの添加により，耐焼もどし性を火とする。

表3　供試鋼の化学組成（重童％）

鋼記号 C Sl Mn P S 笥 Cr Mo v N

7401

V402

V4θ3

0．27

O．18

O．芝0

1．20

P．16

P．19

0．15

O．38

O．39

0，006

O，005

O，006

0，007

O，008

O，007

2．21

Q．19

Q．21

2．67

Q．68

Q．67

1．23

k22
?．23

0．38

O．36

O．37

0．0025

O．0022

O．0024
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㈲Niを多少増量し，靱性の向上をはかる。

仁）炭素量の効果を調べるために，C量を0．10～0．30％

　にかえる。

　上記組成の鋼を高周波真空溶解炉で溶製し，20kgイ

ンゴットとし，水素雰囲気中で1，473K（1，200℃）×8

hの均質化焼鈍後，同温度で圧延し，約16．5mm角の

棒材とした。それらを1，223K（950℃）で25minオース

テナイト化後，訴権，さらに523～873K（250～600℃）

の範囲の所定の温度で100mln等時時効処理を行なっ

た。

　上記熱処理の結果，供試鋼の組織はいずれの鋼種で

も同様な傾向を示し，下記のようであった。

｛Dオーステナイト化状態では，転位をその内部に多数

　もっている典型的なラス型マルチンサイト組織で，

　炭化物は完全に固溶していず，とくに炭素量の多い

　7401鋼においては粗大な残留炭化物が認められた。

（ii）最高時効強度を示す温度域付近で時効した場合，前

　オーステナイト粒雰に析出を生じている形跡があり，

　温度上昇とともにラス境界にも析出が認められ，ラ

　ス内の微細析出物が粗大化し，やがてM2C系の針

　状析出物が認められるようになる。

㈲高温で時効してもラス内の転位は高密度で存在し，

　顕著な減少は認められない。

　上記の組織をもつ供試鋼について，図1に示した各

種試験片により前述と同様な方法で各種機械的特性を

調べ，冶金学的因子と関連させて考察，下記の結果を

得た。

　〔1）強度は，すべての時効温度にわたって，炭素量の

多い鋼ほど高く，鋼種間で差があるが引張延性は2次

硬化領域を含めて時効温度の上昇とともに単調に増加

している（図9）。全般的に見て，これら3鋼種はその

強度水準から考えて比較的良好な引張延性を示した。

　（2）平面ひずみ破壊靱性は，最高時効強度の得られる

時効温度付近773～823K（500～550℃）で極小値を示し

炭素含有量の多い鋼ほどすべての時効温度で低い値と

なった（図10＞。

（3）強度水準を一定にして比較した場合，時効温度の上

昇とともに引張延性は大きくなるのに対し，平面ひず

み破壊靱性は逆に低下する傾向にある（図1衿。これは，破

壊様式の差異，すなわち，引張試験片ではディンプル

破壊を生じているのに対し，一部の予き裂付きの試験

片ではき裂先端での塑性拘束により破壊がへき開型に

なっていることが原囚と考えられる。

2．2．2次硬化型高靭性強力鋼の靭性の改善

　前述のように，強力鋼の延性，靱性には結晶粒径お
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強度と絞り（a｝および「平面ひ．ずみ破壊靱雄三｛直1｝〕｝との関係。

2，000

よび第2相の存在などが密接に関係している。HY180

の呼称で知られる10％Ni－8％Co－2％Cr－1％Mo鋼

は，炭化物による二次硬化により強度を確保し，Ni蚤

を多くして靱性を高め，1，176～1，274MN／m2（120～

130kgf／mm2）の強度水準において最も靱性の高い鋼と

されている。その半面，この鋼が高い靱性を発揮する

には，酸素（0）や硫黄（S）など不純元素量を極力低減

する必要挫が指摘されており，その溶製にあたっては

その点に注意がはらわれ，高価な鋼という印象がある。

しかし，これらの不純元素を完全に除去することは困

難であり，靱姓に対するそれらの役割を検討し，この

鋼に比肩し得る靱性をより容易な方法で得るための資

料とすることが重要である。

2．2．i．博％踵i－8％Co鋼のシヤルピ…衡撃特性

　　　　　　におよぼす介在物の役割

　前述した不純元素は，畠中には酸化物あるいは硫化

物など介忌物として存在すると言えることから，本研

究では衝繋面面と介在物の関係を把握することに主眼

がおかれた。

　本研究で用いた供試鋼の化学組成は表4のとおりで

あり，（イ）高周波真中溶解において脱酸法をかえて0量

を0．O⑪1～0．01％にかえた17kgインゴット，（ロ〉霊鑑的

規模の20×103kg（20ton）溶解用電気炉で溶解後，2圃

真空アーク再溶解してOおよびS量を最も低減させた

もの（記号S－1），㈲高周波真空溶解後，1回真空ア

ーク再溶解して低0量，高S量としたもの（記号S－2）

表4　供試鋼の化学組成（重量％）

鍋No． C Si Mn P S Ni

0－1 0．11 0．20 0．13 0．0022 0，006 9．99

0－2 0，092 0．19 0．10 0．0022 0，006 10．01

0－3 0．12 0．17 0．18 0，003 0，006 9．90

0－4 0．12 0．18 0．18 0，003 0，006 9．57

0－5 0．10 0．17 0．12 0．0022 0，006 9．94

0－6 0．13 0，095 0．17 0，002 0，005 9．97

0－7 0．10 0．15 0．11 0．θ022 0，005 9．99

0－8 0．10 0．14 0．10 0．0022 0，006 9．91

0－9 0．14 0．15 0．19 0，002 0，005 主0．06

0－10 0．13 0．15 0．20 0，002 0，006 10．00

S－1 0．13 0．18 0．18 0，005 0，002 9．51

S－2 0．U 0．11 0．19 0，010 0，0王5 10．1　　　　　…

Cr

1．93

ユ．96

1．93

1．97

1．96

1，94

1．92

1．94

1．9遵

L93
2．00

2，20

Mo

擁

0．98

G，95

0．94

0．99

0．97

0．99

0．95

0．98

LO5

　03

　85

Co 0
so1．

N

8．03 0．0008 0，000

7．96 0．0008 0，001

7．67 0．0006 0，001

7．76 0．0006 0，000

7．72 0．0014 0，000

8．09 0．0021 0，001

7．76 0．0040 0，000

8．00 0．0068 0，000

8．09 0．0076 0，002

8．09 0．0095 0，002

8．7 0．0005 0，001

8．3 0．0008 0，001

insoL

　N

O．0008

0．⑪011

0，0011

0，0007

0，0012

　nd

O，0012

0．0013

　nd

　nd

O．0007

0．0008
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を用意し，圧延後，1，473K（1，200℃）×5h均質化，

さらに圧延により16mm角先とした。均質化処理後の

圧延比は全山種とも約4と一定である。その後，本系

鋼の標準熱処理とされている1，198K（925℃）×1h保

持後水冷，1，103K（830℃）×1h保持後水冷の2段焼

入れ後，783K（510℃）×10h保持の焼もどしを行ない

試験に供した。

　上記処理した鋼について，引張試験（試験片直径4．5

mm，標点間距離25mm）および衝撃試験（JIS4号試験

片使用）を室温で実施した。

　型鋼に存在した介在物は極めて小さく，金属顕徴鏡

では正確な測定が困難なため，衝撃破面の走査型電子

顕微鏡観察においてディンプルの底に見られた粒子（写

真5）について大きさを測定した。すなわち，0量の

多い試料では1～3μmの介在物が主体で，一部に5

μm程度のものが見られ，0量の少ない試料では1μm

前後で量的に若干少なくなっていた。種類については，

小さいものについては正確につかめなかったが，形状，

色などより，ほとんど酸化物と推定され，S量の最も

多い試料（S－2）中にMnSと推定される1μm前後

の硫化物が認められた以外は，硫化物は観察出来なか

った。なお，大きな介在物はX線マイクロアナライザ

による同定などによりMnOとSio2の複合化合物と推

定される。

　上記の介在物の大きさと鋼中の0量やS量から計算

でもとめた介在物量，介在物間距離などのデーターと

引張あるいは衝撃試験で得た結果とくに衝撃破面の走

査型電子顕微鏡観察で得たディンプルの大きさなどと

を関連させて考察した。得られた結果は次のとおりで

ある。
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図12　引張性質に及ぼす鋼車の酸素量および硫黄量の影響

250

200

盆

＿150
埋

1

ミ

　100
，N

50

　　0
　　　0　　　　　　　　　　0．005　　　　　　　　0．010　　　　　　　　0．015

　　　　　　　酸素量または硫黄量（重量％）
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　〔1）0量およびS量の変化によって強度は影響を受け

ないが，伸びおよび絞りは0およびS量の低下により

僅かに増加する（図12）。

　（2）シャルピー衝撃値は，直中の0およびS量の低下

により著しく上昇する（図13）。そして，酸化物および

硫化物の体積率（Vp）と衝撃値（Eのの間は，

　　E．一C・Vp一”で整理でき，ηは注目する介在物

の種類とVρに応じて1／3と0．95の2つの値をとること

が認められた（図14）。なお，η一1／3の場合には，ディ

ンプルの大きさは注目する介在物の間隔より小さく，

π二〇．95の場合には介在物間隔と一致していた。このこ

とは，注目する介在物がボイドの発生，成長，連結の各段

階で関与する場合にnが大きくなることを意味している。

　（3）0量の多い試料では大きさの非常に異なるディン
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図14　シャルピー衝撃値と鋼中の酸素量および硫黄量の関係

写真6　酸素量の異なる試料のシャルピー衝撃破面上にみられ

　　　たディンプル。走査型電子顕微鏡写真。

　　　〔a｝試料0－1（0．0008％0，0．006％S）！」・さなディンプ

　　　　ルのみからなる。

　　　〔b）試料0－10（0．0095％0，0．006％S）小さなディンプ

　　　　ル（A）と大きなディンプル（B）の混在。
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図15　シャルピー衝撃破面上に見られたディンプルの大きさ別分布。
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プルが混在しており，0塗の少ない試料ではS盤の多

い場合でも大きなディンプルが非常に少なくなってい

る（写糞6，図15，図16）。

　（41大きなディンプルは大きな酸化物を起点にし，小

さなディンプルは小さな硫化物を起点に形成されてい

ることから，大きな酸化物から発生したボイド間を小

さな硫化物粒予によるボイドで連結しながら破壊が進

行すると考えられ，これらボイドの発生源を減らす，

すなわち介在物の低減，ひいては鋼中の0量およびS

量を低減することが靱性向．蓋二に有効であることが理解

される。

2．2．2．io％Ni－8％Co鋼の高温オーステナイト

　　　　　　化による衝撃値の改善

　4340鋼（Ni－Cr－Mo系）などで，熱処埋の際，通常

のオーステナイト化温．度より高い温度でオーステナイ

ト化すると靱性が向上するという報告がなされている。

本研究では10％Ni－8％Co鋼についてそれを適用し，

前項に引続き粥長特性および特に靱性と介在物との関

係を’考察した。

　供試鋼は表4に示したものを使用し，熱処理として

　A処理（標準処理）：L198K（925℃）×1h水冷一→

　　　　　　　　　　1，1⑪3K（830℃）×1h水冷→

　　　　　　　　　　783K（510℃）×10h水冷

　B処理：1，523K（L250℃）×1h油冷→以後A処理

　　　　　と同じ。

　C処理：1，523K（1，250℃）×1h水冷一溜783｝（（510

　　　　　℃）×1Gh水冷。

の3種類を行ない，引張試験およびシャルピー衝撃試

験の結果を介在物および破面状況と対比して考察，次

の結果を得た。

　｛1高張試験で得た0．2％耐力は，いずれの試料とも

A処理とB処理で差異はなくし245MN／m2（127kgf／

mm2 j程度で，　C処理の場合には1，146MN／m2（117㎏
f／mm2）　と若『二f氏い。

　（2｝0量が異なる試料の衝撃値は，標準処理よりもB

処埋，C処理の順に上昇する（図17）。　S量の異なる試

料では，標準処理よりもC処理によワ10～20J　（1～

2kg・m）程度上昇するに過ぎない。

　（3縞温でオーステナイト化すると衝撃破面でみられ

るディンプルの大きさが大きくなった。これは高温に

加熱することにより，硫化物（あるいは一部の小さい

酸化物も）が凝集または固溶！、たために靱性の向上お

よび破面上ディンプルの変化をもたらしたと考えられ

る。

　（4｝高温でオーステナイト化すると靱性向上の効果が
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図17　高温オーーステナイト化処埋による衡撃値び）変化。

　　　（標準処理：1，198K×1h，　WQ一．1，103K×1h，

　　Q一→783K×10h，WQ）

w

ある反面，結晶粒が粗大化するため低温脆性遷移温度

が高くなることがわかった。

2．2．3，10％Ni－8％Co鋼の低温におけるシャル

　　　　　　ピー衝撃特性

　10％Ni－8％Co鋼は高Ni鋼であるため，低温でも

高靱性を示すことが期待出来る。そのためには微量不

純物を低減し，結晶粒径を微細にする必要がある。本

研究は低温における衝繋特性の亨巴握とその向上への指

針を得るために実施された。

　使用した鋼はすでに表4に示した。熱処理は，まず

1，198K（925℃）×1h水冷した後，結晶粒径をかえる

ために，1，103K：（830℃）～1，523K（1，250℃）の各温度

で1h保持して水冷，783K（510℃）で10h焼もどしし

て水冷した。各試料とも，0．2％耐力および引張強さ

は，蓋i温．で1，225MN／m2（125kgf／mm2）およびL323M

N／m2（135kgf／1nm2），77K（一196℃〉で1，6王7MN／m2

（165kgf／mm2）および1，715MN／m2（鴛5kgf／mm2）程度

であり，絞りと伸びは低温になっても低下は僅かであ

った。衝撃特性を調べた結果，次のことを得た。

　ほ）衝撃値は試験温度の低下とともに次第に低下する。

0量の低減による衝撃値の上昇程度は，試験温度が下
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図18　抵淑におけるシャルピ…衝撃値に及ほrす鑓中0蚤の影響董。

るに従って小さくなり，77Kでは0量低減の影響は認

められない（図18）。

　（2）破面観察によると，案温ではディンプル破面であ

るが，173K（一100℃）では…・部に凝へき開と思われる

領域が認められ，温度の低下とともにこの領域が増加

する。このような破壌様式の変化が低温において0量

の影響が少なくなる原因と考えられる。

　（3｝オーステナイト化温度が高くなるに従い結融粒径

は大きくなり，1，523Kの場合は200μ狙程度，この粒

径の場合には198K（一75℃）でも凝へき開男面が多く

見られた。その際の衝撃緯も10μm程度の粒径の鋼の

77Kで得られた値と國居回であった。

　以上をまとめると，次のようになる。すなわち，本

鋼は高靱性鋼として知られているが，これは，その溶

解にあたり，真空ア…ク再溶解を1國あるいは2iql繰

返すことにより，言いかえると介在物蚤を低減するこ

とによって得られたものである。本研究における酸素

量と硫黄量の低減および高泓オ…ステナイト化による

靱性の向上はその1つのあらわれであるとともに，本

研究で示された結晶粒の微細化も靱性向上にはかかせ

ない手段と言える。

2．3．強力鋼の疲れ特性

　構造物の：大型化，軽量化にともなって強力鋼の利用

範閉が拡大される傾向にある。一方，鋼の強度が上昇

するに従い，靱性や疲れ特姓は機械的切欠や介在物の

ような内部切欠に敏感となり，前項までの文勢で述べ

たように，四姓の確保が重要であるとともに，構造物

などのほとんどにおいて問題になる疲れ特性を把握し

て強力鋼の性能向上と信頼性を確保しておくことが必

要である。本研究では，上記の観点から，切欠からの

疲れき裂の発生と伝播挙動．組織と疲れ性質との関連，

疲れ破面の解析などを行なった。

2。3．1．強力鋼における切欠からの疲れき駅務生

　　　　　　および初期伝播挙動

　本研究では，表5に示した化学組成のHY140鋼（5．5

％Ni．Cr．Mo－V鋼）およびHY180鋼（10％Ni－8％Co

鋼）を用い，｝IY140鋼に対しては種々の熱処理を行な

って，マルチンサイト十下部ベイナイトの2相混合組

織としたもの（記．号：HY140LB醗）　と2次硬化され

た焼もどしマルチンサイト組織にしたもの（記弩：H

Y140SH）を用意，またHY180鋼は2段焼入れ後弾も

どししてベイナイト状組織にしたものを準備した。こ

れらの鋼の機械的性質を表6に示した。なお，疲労試

表5　供試鋼の化学組成（重量％）

C　　　　Si　　　Mn Ni Co Cr Mo Cu　　　S P Al V

HY　140

gY　180

0．13　　0．24　　1．03

O．11　　0．12　　0．15

5．70

P0．0

一8．0 0．40

Q．00

0．76

P．00

0．95　　0．006

黶@　く0．002

　0．006

モO．010

0，045

w
0．10

黶D一

回6　供試鋼の機械的性質

HY　140LB越

HY　1荏OSH

HY　180

隣…伏強さ，　MN／m2（kgf／mm2＞ 撫工硬化指数引　張　強　さ

lN／m2（kgf／mm2） 静　的 動　的

伸　び

@％

絞　り

@％ 静　的 動　的

1，282（130．8＞

P，142（116．5）

P，369（139．7＞

1，022（104．3＞

P，099（112．1）

k264α29．θ）

　906（92．4）

@902（92．0）

P，104α王2．7）

17．6

P7．3

､3．8

66．8

V0．8

V2．6

0，045

O，038

O，030

0．18

O．19

O．15
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験などは次の方法で行なった。

（イ）疲れき裂伝播速度測定……片側切欠付板試験片（4

　mm厚，10mm幅，切欠形状はρ＝0．10mm（ρ：切欠

　半径）で深さ0．65mmおよびρ二〇．10mmで深さ0．24

　mmの2種類）を使用。繰返し速度は20～45C／m1n，

　応力上ヒR＝0．59～一23。

（ロ）動的降伏強さ（ση，）……平滑材による繰返し応カー

　ひずみ曲線より求めた。

なお，上記（イ）の伝播速度は光学顕微鏡的に測定した。

そして，それから得た伝播速度に対する応力比の影響

を主体に考察した。

　本研究で得た結果は次のとおりである。

　（1）HY180鋼およびHY140LBM鋼の動的（繰返し）

降伏強さは，静的降伏強さに比べて約10％，RY王40SH

鋼では約20％低く，すべて繰返し軟化していた。（表6）

　｛2）切欠先端からのき裂の長さ（αf＞が切欠先端に生じ

ている塑性域の大きさより短い場合（図19において約

100μ期以下の場合），き裂の初期伝播速度da／dNはき

裂の長さ（α∂によってあまり変化しない。

1

亙。・1

§

看

3
尾

毛。．01

R △σ

OHYI蔭OLBM 0．59 22．5

C】HY14GLBM o．4Q 45．Q

△HY140LBM 0 55．0

▽HY14GLBM 一〇，47 llO．0

㊦HYユ4GLBM 一1，0 110．0

▲HYユ40LB酎 一3，0 110．0

6HY三80 一23．0 H5．0

0．001

　10 100

　α’（μm）

1，000

図19　HY140LBM鋼およびHY180鋼の切欠先端からのき裂長

　　さ（α∂とき裂の初期成長における伝播速度（dα／dN）の関

　　係。R：応力比、∠σ：応力範囲

〈3）応力比（負荷応力の最大値と最小値の比）Rが一1

より大きい場合，上記（2）の段階を過ぎると（図19にお

いてα♪100μ！n）とdα／dNはき裂長さαfが長くなるに

従って急激に大きくなる（図で白麹）。このことは，図

20において曲線の垂直部としてもあらわれており，き

裂先端の塑性変形雨中に残された引張残留応力などが

dα／dNの増大の原因ということで説明される。

亙

§

壱

3
毫

奢

0．01

　　　0．001

　　　　　　　　　　△K、MN／m3／2
図20　HY140LBM鋼における疲れき裂伝播速度とそのき裂先端
　　　における噂力状態を示すパラメータ（コK）との関係。
　　　応力比：R≧0，4σ：応力範囲。

　（4応力比Rが一1より小さい場合は，上記（2｝の段階

を過ぎると，き和白さの増加とともに，上記〔3比は逆

に面／dNは急激に小さくなる（図19における黒四角印）。

この場合は，塑性変形域中に残された圧縮残留応力な

どの影響として説明される。

2．3．2．強力鋼の組織と疲れ性質

　本研究では，5．5％M－Cr－Mo－V鋼（HY140釜1司）を用

い，熱処理条件をかえることにより強度レベルをかえ，

その際の組織と疲れ性質とくに疲れき裂伝播挙動との

関係を追究した。HY140鋼は，真空溶解で17kg鋼塊を

つくり，L473K（1，200℃）で鍛造，圧延後，図21の各

10　　　△K， kgf／mm3／2 100 50
10
R △σ

0　0．59 22．5

△　0．40 45．0

ム　0．40 33．0

ロ　0 55．0

慶
1 瀞

鱈
2．0

言1
ノ

o

8
1口

ユ ’

10

O▲　　　【］
|る1畑　▲

1一・1
01

甲
凄

印
θ

01
10 30　　　　　　100
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1，亙73K＞（2｝1 AC 王，王23K×1h

「　　　　　　　　　　　　　　　　　　一顎
1　　　　　　　　　　　　　　　　　　　1

i（5鰍返し）　i
i1ユ23K×5min　　WQ　｝

1　　　　　　　　｝
L＿＿F一需一r＿畠靱一rrF＿＿讐一幽幽一」

AC（記号MAC）

WQ 888K×1h WQ（MSH）

573K×15mfn

633K×25min

713K　＞く玉00s

WQ（M3ω

WQ（M36）

WQ（M44）

LI23KX51nin

1，523KX2h

573K　X　15min

713KX100s

WQ（F30）

WQ（F44）

573K　×15n1旦n 掴（L3・〉

崖延のまま　（MAS）

図2！　供試鋼の熱処理条件と供試鋼の記号。（WQ　水焼入、　AC　窯冷）

表7　供試材の化学組成（垂量％）

鋼種 C Si Mn Ni Cr Mo Cu V P S Al Cu

HY140

gY180

lAG＊

0．13

O．11

O．03

025
O．12

O．08

1．10

O．15

O．08

5．5

P0．0

PL9

0．58

Q．0

S．56

0．84

kO
Q．89

1．〇

黶@

0．10

黶p

　0．004

ｭ0．01

@0．004

　0．006

q0．007

@0．006

0．05

p0．25

一8一

※MAG　12％Niマルエーージ鋼

表8　供試材’の前オーステナイト粒径と組織

鋼　　　　種 記　　号 前オーステナイト粒径，μm 組　　　　織

F30
e44

〈10

q10
マルチンサイト十40％ベイナイト

}ルテンサイト

5．5NレCr－Mo－V（濱Y　l40）

N30
l36
l44

lSH
lAC
lAS

20～30

@〃
@〃

@〃

@〃
@■’

マルチンサイト十40％ベイナイト

}ルテンサイト十エ。％ベイナィ1、

}ルチンサイト

ﾄもどしマルテンサイト

}ルテンサイト

@　　〃

L30 200～300 マルチンサイト十40％ベイナイト

10Nレ8Co－Cr－Mo（HY　180） HY　180 20～30 焼もどしマルチンサイト

12Niマルエージ鋼 MAG く10 〃

表9　供試材の機械的性質

σB σ翌，凪 ε， εμ φ σv，c
ノ

σμ．肌／ σ野，，／

kg／mm2 kg／mm2 ％ ％ ％ kg／mm2
π π

σ．3 σ》，川

F30 136．2 108．3 14．4 7．0 67．3 97．8 0，077 0．18 0．80 0．90

F44 140．2 117．9 14．3 5．9 68．5 113．1 0，062 0．18 0．84 0．96

M30 130．8 104．3 17．6 8．4 66．8 92．4 0，073 0．18 0．80 0．89

M36 131．5 1U．3 12．9 4．7 67．6 105．5 0，058 0．18 0．85 0．95

M44 1363 114．3 14．5 6．1 66．8 111．7 0，058 0．16 0．84 0．97

MS廻 116．5 112．1 17．3 8．5 70．8 92．0 0，038 0．19 0．96 0．82

MAC 134．0 10L9 14．9 7．6 67．7 93．0 0，089 0．22 0．76 0．91

MAS 1293 96．9 15．7 8．0 68．9 86．5 0，093 0．20 0．75 0．89

L30 125．2 102．4 14．9 7．7 58．0 90．5 0，069 0．12 0．82 0．88

HY180 139．7 129．0 13．8 5」 72．6 112．7 O，032 0．15 0．92 0．87

MAG 117．7 112．8 14．0 L5 68．6 97．8 0．12 0．96 0．87

σB：極限引張強さ，σv，航　0．2％耐力（単調），εf：金伸び，ε．：均一イ申び，≠：絞り，

σ聖，。：0．2％耐力（繰返し〉，π：加工硬化指数（単調），〆：加工硬化指数（繰返し〉

一125一
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種熱処理を行なった。比較材として10％Nレ8％Co鋼

（HY180鋼）および12％Niマルエーージ鋼を用いたが，

それらの化学組成を表7に，熱処理後に得た組織など

を表8に，各種機械的性質を表9に示した。疲れ試験

には，4mm厚×10mm幅の片側切欠付板試験片を用い，

繰返し速度10～45C／min，応力比一1の定荷重引張一

圧縮試験を行なった。試験片の切欠形状はつぎのとお

りである。

　破断繰返し数測定用…切欠半径（ρ）＝3．4mm，応力

　　　　　　　　　　　集中係数（K∂篇L5

　き裂伝播速度測定婿……ρ獄0．2，K～篇3．0

　本研究で得た結果の主なものは次のとおりである。

　（P疲れ強さは，前オーーステナイト粒径が鯖じ場合に

は，繰返し降伏強さ（σ’　μ，c）と相関性があり，σ翠ム，が高

いほど疲れ強さは上昇する（図22）。

　　　　　　　　　σ、，。（Kgf／mm　3！り

　　　　85　　　　90　　　　　　　　　　100　　　　　　　　　　110

奪1，0⑪⑪

㍗

含

三

b　　50

0
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！
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＿単　調
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　　　”5◎妻－

　　　　　甕

　　＿　：島

職　　と
oHY180　45ミ1
　　　　　き

図22

▼L39

　1，100

4G

　　　　　　　　　1，000
　　　　　　σン，．（MN／rn3／2）

繰返し数10。測における疲れ強さ（△σ、」2！，繰1冠し降伏強

さ（σ’v，，〉，前オーステナイト粒径の関係

　（2宙返し降伏強さが同じ場合，疲れ強さは前オース

テナイト粒径が大きくなるほど低下する（図22）。

　（3断出物をほとんど含有しない高転位密度マルチン

サイト総織の場合，ひずみ範囲（∠ε／2）の小さいとこ

ろでは，ほとんど軟化しない（図23）。

2．3．3．低応力拡大係数領域における種々の高張

　　　　　　力鍋の疲れ破面の解析

　疲れき裂伝播の速度は，破壊力学を用い，応力拡大

係数K（き裂先端での応力状態を示すパラメーター一

の関数であらわされ、通常∠K（繰返し荷重の最大と最

0

　ノ

　　単　調‘9鱒「繰返し

0

（b）

1．0

△ε／2（％〉

2．0

0

100評

　建

　魅
　ぎ
50b

図23　単調な応力または繰返し応カーひずみ（∠ε／2）曲線

　　（al材料：HY180，　MSH
　　lbl材’料：F44，　F30

0

小の値に対応するKm、、とKmi，の差，すなわち応力状

態の変動幅に相当。“応力拡大係数範囲乏呼んでいる。）

で整理され，ある限界値』Kfh以下ではき裂は伝播し

なくなる。このような限界値近傍における疲れき裂の

伝播状況の把握は，構造物などの疲れ破壊の予測ある

いは疲れ破壊防止のための資料として重要である。

　本報告は，一ヒ記の点に着目し，資料の少ない低応力

拡大係数範囲領域での疲れ前面特性を種々の高張力鋼

（HY140鋼，　HY240鋼，　BP　9－4－20鋼，マルエージ鋼

などについて調べたものである。使用した鋼の化学組

成ならびに試験材の各種機械的特性は表10と表口のと

おりである。疲れ試験片は，切欠深さ0．7船m，切欠半

径0．1mm，板編15mm，板厚5mmの片側切欠付板（4Kfん

測定用）および直径8mm，平行部15mmの丸棒（繰返

し応カーひずみ曲線測定用）を用いた。疲れ半面を走

査型電子顕微鏡で調べ，金属組織的観点から考察し，

次のような結果を得た。

　〔1紙4K領域での画面は，ラス状模様の束，結晶粒

界のような平らな領域などの破面単位から構成されて

一・ P26一
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表10　供試鍛の化学組成（重量％〉

鋼種
C Si Mn P S Ni Co Cr Mo Ti V Cu

HY140 O．13 0．25 0．98 0，004 0，006 5．49
皿

O．52 ⑪．79
『

o．1 0．9

HY　240 0．17 0．06 0．i8 0，GO5 0，006 9．66 13．8 L92 1．19 ㎜ ㎜ 一
HP9－4－2G 0．23 0．21 0．34 0，005 0，006 9．29 4．6 0．78 1．25 一

o．1
『

200マルエージ 0．00 0．01 0．00 0，002 0，004 17．1 6．9 一 4．48 0．24
　 ｝

250．マルエージ 0．00 0．G1 0．00 0，007 0，004 17．8 7．9 … 5．49 0．44
　 ㎜

MA－164 0．01 0．G1 0．00 0，003 0，007 4．5 10．8 12．2 4．93 0．22
一 　

P疑13－8 0．00 0．01 0．00 0，003 0，007 7．79 　 1L9 3．39 　 　 一

表11　供試鋼の機械的特性

σB σy．m εt εu
φ σy．c

’
σy．c σy，m

鋼種 MN／m2 MN／m2 ％ ％ ％
η

MN／m2
η

／σy．m ／σB

鰹Y140（M） 1，17G 1，116 14．6 7．5 69．5 0，036 915 o．17 0，820 0．94

HY　140（L） 1，124 1，Q35 13．8 7．1 65．9 G，040 一 ㎝ 　 o．92

RY　240 1，660 1，503 9．3 3．6 62．2 0，G41 1，463 0．10 0，974 0．91

蕪P9－4－20 1，554 L452 9．8 4．6 60．2 0，029 一 『 　 0．94

200マルエージ L358 王，288 12．0 2．3 65．5 0，039 LO93 0．10 0，849 0．95

250マルエージ L692 1，609 8．3 　 63．4 0，031 1，336 0．12 0，831 0．95

MA－164（S．　Z．） 1，419 1，336 12．8 8．9 62．3 0，029 1，170 0．10 0，876 0．94

PH　13－8 865 809 18．0 10．4 66．9 0，051 731 0．08 0，903 0．94

σE：極限引張強さ，σy．m：0．2％耐力（単調），εt：全伸び，ε、：均一伸び，φ：絞り，

σy．。：G．2％耐力（繰返し），ガ：加工硬化指数（繰返し）。
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図24　破面単位の大きさ（γf．。．）と応力拡大係数範囲（∠K）の

　　関係。

η　：力ロコニ一更イヒ書旨数，

いる。

　②野面単位の大きさは4Kの増大とともに大きくな

り，JK2ん近くでのそれは前オーステナイト粒の大き

さの約1／2で，その時の破衝単位はラスパケットある

いはブロックに対応すると考えられる（図24）。

（3）4K魯9．4MN／m3／2（30kgf海m3／2）で粒界割れ譜面率

が最：大になる（図25）が，この最：大値は一般に炭素を

含まない鋼において高く，炭素を含む鋼の2～3倍に

達する。

3．強靭化技術

　強度の高い材料を得ようとすると，破壊に対する抵

抗，すなわち靱性が一般に低下する。本研究では，こ

の山路を打開する新しい強靱化の方法を探るため，三

つの異なるアプローチを試みた。第一は，靱性低下の

原因が結晶粒を破壊の単位とした粒界割れや，へき開

であることに着噂し，結晶粒を従来より微細化する方

法と，超微細化病をもつ鉄合金の機械的性質を検討し

た。第二は，その材料の強化に利用した析出分散粒子

の状態や，基地を構成するフェライトやマルチンサイ

トの転位構造によって靱性がどのように左右されるか

に注目した研究を行なった。第三は，強度の高い相と延性

靱性の高い相を組合せて，総合的に優れた性質を得る

複合材料の発展として，従来の溶解法では不可能な，

一127一



金属材料技術研究所研究報告集　昭和56年版

＜三

著

蓼

慈

10

△K，kgf／mm3／2

　20 40

5

ロ　　HY240

⑧　　HY140（15μm）

O　　HY　140（250μm）

△　　HP9－4－20

00

o
o

△

②

　5　　　　　　　10

　　△K，MN／m3〆2

（al炭素を含む鋼

△K、kgf／mm　3／2

20 40

15

15

蚕10
誉

慧

重

5

MA－164一一

口

250マルエージ

　　＼ム

△

△

△

△

PHI3－8

△

ム

ロ

ム

▲

o

O

口

△

o

口

200マルエージ

①

口

△

00　　　　　　5　　　　　10

　　　　　　△K，MN／m3／2

　　　　〔b）炭素を含まない鋼

　図25　粒界破壊の割合（％）と4Kの関係。

15

たがいに溶け合う元素同志の不均質多相複合合金を，

粉末冶金と強加工を応用した新しい方法で作製し，そ

の性質を調査した。

3．1。超微細粒強力鉄合金

　高強度材料では，強度上昇に伴なう靱姓低下を規制

するため，結晶粒を強度レベルに応じて微細化しなけ

ればならないことが指摘されている。結晶粒を微細化

するには，従来再結晶や変態が利用されているが，再

結晶法では7～10μmが微細化の限度であるため，高

強度域の靱性確保に不十分である。変態を利用する方

法では，とくに2相域に加熱すると，　1μmまたはそ

れ以下の超微細粒が生成する。もし，この超微細粒が

有効に作用すれば，極めて靱性の高い材料が得られる

はずであるが，現実にはこのような効果は得られてい

ない。その原因は変態の機構に根ざすもので，加熱し

た後冷却すると，変態が可逆的に進行して，見かけの

超微細化にもかかわらず，結晶粒の構造（方位）が元

にもどってしまうためと考えられた。

　このような観点から，本研究では次の二種の実験を

行なった。

　（1）再結晶に到る前の回復またはポリゴン化組織は，

サブグレインの大きさが再結晶粒の約10分の1である。

これを利用して置換型固溶強化Fe－Xフェライト合金

の機械的性質に及ぼすポリゴン化組織の効果を調べる。

　（2旺および逆変態における可逆反応の防止などを目

的として，時効強化型Fe－Ni－X合金を用い，α十γ

2相域に加熱する前にあらかじめ冷間加工（前加工）

を行ない，機械的性質に及ぼすその効果を検討する。

3．1．1．ポリゴン化したドe－Xフェライト合金

　表12に示す組成の合金を高周波；真空溶解炉で溶製し

た。王Okg鋼塊を1，473K（1，200℃）で鍛造，熱延によ1）

厚さ3．5m狙の板とし，酸洗面55～90％の冷間圧延を行

ない，室温から1，223K（950℃）までのα域で焼なます

ことによって，加工組織から再結晶までの中皿段階（以

下ポリゴン化という）および再結晶後の粒成長までを

含む種々の組織を持つ試料を得た。すなわち，フェラ

イト相の強度を，約i原子％の置換型原子による固溶

強化と，ポリゴン化した最小1μlnの結晶粒の粒界強

化，および残留転位などの加工ひずみによる強化によ

って高めた超微細粒の鉄合金である。

　引張試験は平行部の編4mm，長さ30mmの板状試料

を尾い，インストロン型試験機により，室温，195K（一

78℃），77K（一196℃）で行なった。その結果，室温と

195Kでは延性を示したが，77Kでは再結晶粒径が40

μmより大きい粗粒の純鉄および合金試料はほとんど，

へき開や粒界割れによる脆性破壊を起こした。しかし

Niを2％含む合金では100μmの粒径の試料でも脆性

を示さなかった。すなわち結晶粒さえ微細であれば，
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表12　供試材の化学組成（重量％）

合　　金 C Ni Si Al Ti Mn Cr Mo Nb S N 0

Fe 0，010 0，005 0，009 0，005 0，002 0，004 … 　 … 0，008 0，002 0．0017

Fe－2Ni 0，010 2．05 0．01 0，005 0，002 0，003 一 ｝ 一 0，008 0，002 0．0015

Fe－1Si 0，005 0．01 1．01 0，005 O，002 0，003 『 」一 … 0，005 0，001 0．0002

Fe－1Al 0，007 0．01 0．01 1．06 0，002 0，003 ｝ 一i ㎜ 0，005 0，002 0．0007

Fe－2Ti 0，009 0．01 0．01 0，005 1．96 0，003 　π 一 ㎜ 0，005 0，002 0．0024

Fe－2Cr 0，005 一 0，002 0，003 『 0，015 L99 閲…．．

　 0，005 0，005 0．0094

Fe－2Mn 0，005 一 0，002 0，003 　
1．95

『
闇．．L．…

㎜ 0，005 0，005 0．0062

Fe－3．5Mo 0，002 一 0，002 0，003 『 0，015 ｝ 3．49
一 0，005 0，005 0．0012

Fe－0．5Si 0，010 0．01 0．49 0．05 0，002 0，003 一 ㎜ 一 0，005 0，002 0．0040

Fe－2Si 0，007 0．Ol 2．00 0．05 0，002 0，003 一 『 一 0，005 0，002 0．0025

Fe－2Ni－1Si 0，009 1．98 0．95 0．05 0，002 0，003 ｝ 一一 ｝ 0，005 0，002 0．0029

Fe－1Sト0．05C 0，048 0．01 1．00 0，005 0，002 0，003 … 　 ｝ 0，005 0，002 0．0029

Fe－ISレ0．1C 0，095 0．01 LO3 0，005 0，002 0，003 『 ㎜ 一 0，006 0，002 0．0032

Fe－0．1Nb 0，014 ｝ 0，002 0，003 … 0，015 ｝ 一 0．14 0，005 0，005 0．0066

Fe－1Si－0．1Nb 0，009 ｝
1．03 0，003 『 0，015 　 皿 0．12 0，005 0，005 0．0062

Niの助けを惜りずに脆性を圓避できる。…・方，結玉粒

が10μm以下の超微細紋域に入ると，塑性変形が局所

に集中する傾向が増す（塑性不安定性という）ことに

より，早期くびれを生ずるので延性が低下する欠点が

認められた。この塑性不安定のあらわれ方は合金によ

って非常に異なり，図26に示すようにSiおよびTiを

加えた合金では，高い強度をもつ超微二三域でも塑性

不安定性による延性低下が少なく好ましい。SiとTi

のほかにMoでも同様の効果：が多少みとめられたが，

Al，Cr，　Mnにはほとんどみとめられなかった。　Nbを

第3元素として0．1％添加すると，再三二が抑制され

る結果，好ましいポリゴン化組織が広い焼なまし温度

　　　　　　　　　　（Kgf／mm2）
　　　0　　　　　　　　　　　　50　　　　　　　　　　　　　100　　　　　　　　　　　　150

　　40

30

ま

婁20
丁

訂

10

　　0・　　5・・　　1，。。。　　1，5。。

　　　　　　　　降伏応力（MN／mZ）

図26　90％冷間圧延後，ポリゴン化または再結晶させた置換型

フェライト鉄合金の77K（一196℃）における強度と延性。

範囲で得られる。またSiとNiを複合添加すると，両

元素の効果がたがいに補い合い，粗粒域の脆性と微細

粒域の塑性不安定性がともに完全に抑制されることが

判明した。

　SiやTiが塑性不定定性を改善する機構も調査した。

図2アはFe－1％Si合金の均一伸びε、とりューダース

ひずみεしが結鼎粒径によってどう変化するかを示す。

粒径が減少すると，εLは増すがε、は一定不変である。

εしがε、、に等しくなると，降伏と岡時にくびれが開始

するようになるから，εL漏ε。となる臨界の結晶粒径

d，より細粒側では塑性不安定となる。表13は合金の種

類と変形温度によるd。の変化を示している。低温にな

るほどd，が増加すること，SiやTiを含む合金ではそ

の増加が少ないことがわかる。SiやTiをIJIIえると変

形とともに転位の増す割合が増すので，それが加工硬化

率の増加となって塑性不安定性の抑制に寄与しているも

のと推定される。しかしSiもTiも，本来，転位と相

　50

ミミ20

賛）10

攣5
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1

Fe－1Si

o296Kα195K■77K
εu

dc　　’

　　　　　、、　　　　　 、
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鴇
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図27均．一伸び（ε。）とりューダース伸ひ’（εL）におよぼす結晶

　　粒径の影響と臨界結晶粒傑（dc）のもとめ方。
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表13　合金と変形温度によるd。の変化（単位μm）

合　金 296K（23℃） 195K（一78℃） 77K（～196℃）

Fe 3 27 ＞100

Fe－2Ni 0．5 2 20

Fe－1Si 0．4 0．9 6

Fe－1A｝ 0．6
一 ≧30

Fe－2Ti 0．0
㎜

2．5

互作用の大きいCやNの状態に影響を及ぼすので，塑姓

不安定性抑1劉の真の原因が，CやNをまき込んだ関接的

なものである可能姓もあり，今後に残された問題である。

3．1．2。時効硬化型超微細粒2相ドe－Ni－X合金

　表14に示す組成の合金をFe－X系と同様の方法で溶

製，熱延した。まず始めにα十γ2田圃焼なましで得

られる結晶粒の大きさを，Fe－Ni　2元系で調べた。熱

延後40％または90％の冷問圧延を加えた試料を，平衡

状態図の2職域で1～1Gh露なましした。こうして調

べた大きさ約1μmの超微細粒組織の得られた範囲を

状態図上に重ねて示したのが図28で，Niが10％以上で，

しかも2相域の中でかなり高温側でしかこの組織が得

られず，そのほかは大きさ10μm以上の再結晶粒から

なる組織であった。この理由は，2相域でγ相の析出

を生ずる前に，冷延されたαノ相の再結晶が生ずると

超微細粒ができないためと考えられた。

　この仮定を検証するため，再結晶を抑制する効果の

大きいNbやTiを0．1～0．2％添加すると，図28に示す

ようにより広い組成一温度の領域で超微細粒が得られ

ることが碓i認された。

　Fe－Ni－X　3元合金では，　Xとして選択したCu，　Mn

はNiとともにγ相に，またSiはα相に濃縮されるが，
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図28　Fe－NiおよびFe－Ni－0．2Nb合金の超微細粧2相繊織の

　　得られる平衡状態図上の範囲。

いずれも他の相にも分配され含まれている。その結果

α相はSiなどで固溶強化され，またγ相は2相域から

の冷却中にα！に変態する場合には時効析出により強

化される。こうした効果の著しいFe－16％Ni－4％Si

合金の結果は次のようである。

　2相域焼なましによって超微細粒組織を作って，γ

十αとαノ十αの2種の2相組織を比較すると，強度で

は後者が，延性では前者が優れている。しかし，本研

究の特徴である図29（a）の処理（R処理）によらずに，

同図（b）のH処理によった場合は，通常のγ域で溶体化

してから直接時効する（超微細粒ではない）場合より

機械的性質がむしろ劣ることがわかった。超微細粒αノ

牽α2相の粒界は破壊の抑制には寄与せず，2相域に

加熱以前の前γ粗大粒が脆性破壊を引き起す。しかし

表14　供試材の化学組成（重量％）

合　金 C Ni Mn Nb S N 0 Cu Si

4Nl 0，004 4ユ 0，001 一 0，004 0，001 0，009 ｝ 一一

7Ni G，004 7．0 0，001 一 0，004 0，001 0，004 一 ｝
10Ni 0，003 10．1 0，001 0．0003 0，004 0，001 0，003 ｝ 0，003

13Ni 0，003 12．9 0，001
㎜ 0，004 0，001 0，002 　 一

16酪 0，003 16．3 0，003 「㎜ 0，007 0，002 0，009 ㎜ 一
22Ni 0，003 22．2 0，003 ｝ 0，007 0，002 0，010 へ 一
30Ni 0，003 30．0 0．00玉

　 0，003 0，001 0，002 一 ㎜

5Ni－Nb 0，004 4．9 0，052 020 0，006 0，002 一h｝．

『 0，043

7Ni－Nb 0，004 6．9 0，065 0．20 0，006 0．0024 ｝ 一｝ 0，043

10Ni－Nb 0．02 10．1 ＜0．001 0．18 0，005 0．0◎08 一 ㎜ 一
16Ni－Nb 0，002 16．0 一 0ほ7 ㎜ 0．0014 ｝ 一 ｝
16M－Ti 0，002 16．0 ｝ 一 ｝ 0．GO14 ｝ 一 ㎜

10Ni－3Cu 0，005 10．1 一 ㎜ 0，005 一 一 2．60 一

10Nレ5Cu 0，015 10．2 〈0．001 一 0，005 一 ｝ 4．33 ㎜
10Ni－5Cu－Nb 0，022 10．3 ｝ 0．20 ㎜ ｝ 一一 4．08 一｝

16Ni4Si 0，007 15．6 0，001 一 0，004 一 ｝ 一 3．69

Ti

oほ1
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図30Fe－16％Nレ4％Siの超微細粒（α’十α）2相組織の強度

　　と絞りの関係。

免急

R処理した試料では，こうした脆性破壊は姿を消し，

図30に示すように，超微細粒組織が本来の特性を発揮

して，強度と絞りがともに著しく向上するという結果

が得ちれた。

　γ十α相から成る超微細粒は，αノ十α相より低温の

焼なましで形成されるが，この場合にはγ相が準安定

となる温度で焼なました時に，加工誘起変態による大

きな延性が観察された。

　R処理の特微であるαノ相の冷間加工は，加工後の

焼なましを行わない場合でも強靱性に好ましい影響を

与える。18Niマルエージ鋼にこの手法を適用すると，

水素による遅れ破壊の寿命が10～50倍にも延びること

などの結果も得られている。

　以上で述べたように，高強度化に重なって，材料の

靱性，延性が低下するのを防止する手段として，冷間

圧延と焼なましを利用した結晶粒の超微細化法とその

効果を検討した。Niがα鉄の低温脆性を抑1樹すること

は従来から知られ，低温鰐口にNiは不可欠な元素と

いわれているが，ポリゴン化など別途結酷を微細化す

ることができれば，高価なNiの助けを借りずに脆性

を側面できる可能性が本研究の結果から示唆される。

その場合，Slなど従来強靱性に有害とされた元素にも，

超微細粒の延性保障と強化といった新しい役綱が与え

られることになろっ。

　結晶粒の超微細化を考える場合，見かけの微細化だ

けでなく，その中味の作用に着目する必要がある。金

属組織学的な微細化は，ただちに機械的性質を改善す

る作用を持つことを意味しないことを述べた。また冷

間加工により結贔にひずみを与えると，超微細粒の効

果が実を結ぶことを実験的に示したが，そのひずみの

内容が，転位，変形帯，残溜ひずみ，方位分散など，

どの要素と関係したものかは今後の問題である。

3，2．析出強化型強力血合金

　析出強化型強力鋼の靱性を改善することを目的とし

て，強力鋼の微視組織と切欠先端での変形様式の関係

を詳細に追究，強靱化手法の開発に努めた。

3．2。1．第2相粒子を含む合金の延性，靭性に対

　　　　　　する予ひずみの効果

　供試材として，Fe－1．83％Cu合金，　Fe－1．1％Cu合

金および内部窒化したFe－G．1％Ti合金を使用・し，そ

れらに種々の予ひずみを与え，771くでの引張試験によ

って得た延性および衝撃試験あるいは3点［撫げ試験に

よって得た靱性に対する予ひずみの効果を検討した。

Fe－Cu合金申に種々の熱処理によりその分布や大きさ

を変化させたε一Cuを第2相として析出させた。一方

Fe－Ti合金では内部窒化および熱処理により第2相粒

子として硬い第2相粒子TiNを析出させた。予ひずみ

は引張りにより40％まで与え，それにより各面金中の

転位状態を種々に変えた。なお，引張試験には30mm

長さ，4mm幅，1mm厚の板試験片，衝撃試験にはV

切欠シャルピー標準試験片，曲げ試験には10mm角で

長さ55mmのV切欠付試験片を用いた。

　本研究の結果，予ひずみを与える温度および予ひず

み量を適当に選んで鋼中の転位分布が均一になるよう

にすると，その後の負荷応力による塑性変形が局所的

に集中せずに均一に進行し，延性および靱性がともに

改善されることがわかった。以下に研究結果の主なも

一麦31一
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のを記す。

　図31は，Fe－1．83％Cu合金の時効材に室温で予ひず

みを与え，ただちに77Kで試験して得た延性と予ひず

みの関係を示したもので，ひずみ量器3％で低温延性

は最大となることがわかる。一方，TiNを分散させた

Fe－Ti合金では上記同様の処理をしても77Kの延性に

は変化がなかった。

　写真7は，Fe－1．83％Cu合金の時効材に室温で2．4

％の予ひずみを与え，77Kで約5％変形させた場合の

転位組織である。予ひずみを与えない場合（写真8）

●O室温で予ひずみを付与

▲△室温で予ひずみを付与後，973K×1L焼鈍

層ロ種々の室温予ひずみを付与後，973KXIL
　　焼鈍，さらに2．5％の室温予ひずみ付与

ま

る

母

20
　　　　　　o

口

口

　　：＼。

△「へ～ム

写真8　Fe－1．83％Cu合金時効材を5％引張変形した際の転位

　　　組織。時効：973K×96h

0

△

▲＿一▲4▲＿＿■＿⊥＿＿＿＿」＿▲
　　　　0　　　　2　　　　4　　　　6　　　　8　　　10

　　　　　　　　　　予ひずみ量（％）

図31Fe－1．83％Cu合金時効材の液体窒素温度における伸びと

　　室温予ひずみ付与の関係。

　　　時効：973K×96h
　　　白印1全伸び、黒印：均一伸び

売品二縛

謹

写真7　Fe－1．83％Cu合金時効材に予ひずみを与えた時の転位

　　　組織。時効：973K×96　h

と異なり，転位はε一Cu粒子のまわりでからみ合い，

ε一Cuを結ぶようにセル状組織を形成している。これ

が延性改善に寄与している。

3．2．2．炭化物析出および変態利用による強靭化

　供試材として，5％Ni一（1～2％）Al－0．8％Mo一（～

0．1％＞Cを主体とする鋼を用いた。五寸は，NiAlお

よび炭化物の分散析出により，強度は約1，470MN／m2

（150kgf／mm2）まで得られている。この鋼への転位の

導入には，変態を利用した。すなわち，1，273～1，373

K（1，000～1，100℃）で1h溶体化した後，氷雨水中に

焼入れて，転位密度の高いマルチンサイト組織を得た。

次に，この鋼を種々の温度で再加熱し，組織をかえた

後，時効処理を行ない，破壊靱性を求めた。その結果

の主な点は次のとおりである。

　再加熱処理として中間熱処理（溶体化温度より低く，

時効強化温度より高い温度での処理）を適当な時間行

なえば破壊靱性値が著しく向上する。図32は，Fe－5．5

％Ni－2．02％A1－0．82％Mo－0。10％C鋼の場合で，溶体

化処理，急冷の後1，023K（750℃）で種々の時間再加熱

一132一
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し，鋼の組織調整を行なった時に破壊靱性値が著しく

向上することがわかる。

　このように，強力鋼の強靱化には，時効処理前の組

織調整（転位の再配列，逆変態挙動）と時効処理によ

る分散粒子の寄与の組み合せが重要な因子として働い

ていることがわかった。

3．3．不均質多相複合鉄合金

　高強度の合金を得る方法の一つに複合材料がある。

複合材料にはSAPに代表される分散強化型と，応力

軸に沿って棚が細長い形をした繊維強化型があり，強

度や靱性は後者が優れているが，その製法がやや難か

しい。従来，加工による繊維複合合金は加工前にたが

いに溶け合わない硬い相と軟らかい相を出して置く必

要があり，合金の選定に当って大きな制約がある。本

研究では，通常の溶：解法による合金作製のこうした欠

点をさけるため，それぞれの金属粉末，すなわちたが

いに瑚溶するFeとCo，　FeとNiなどを粉宋状態で混

合，圧粉成形，焼結といった粉末冶金の手法によって，

Fe－Co（一X），およびFe－Ni（一C）2相合金を作った

後，一方向に強加工を加え，さらに熱処理を行なって

機－械的性質と金属組織や破癖の調査を行なった。

3．3．1．Fe－Co系規則強化不均質合金

　一100メッシュのアトマイズ鉄粉と、一100メッシュ

のコバルト粉（成分は表15）を用い，第3元素粉ととも

にボールミルで2h混合した。これを490MN／m2の圧

力で100mm×15mm×15mmの大きさに圧．粉成形した。

混合比はCo粉を10～30体積％含むFe－Co　2元系と，

Coを一定とし，第3元素としてZr，　Mo，　Nb，　Ti，　Ta

のいずれかを2％含むFe－20Co－X　3元系を用意した。

これを純化水素雰囲気中で1，223K（950℃）で72ks（2

h＞焼結を行ない，900℃でし8mm厚の板に熱延し，そ

の後0．5mm厚まで冷延した。　CoをFeの相に拡散さ

せるため，FeCoの規則不規則遷移温度である993　K

（720℃）より高温で，石英カプセルに真空封入して焼

なましを行ない，氷水中に焼入れた。それを643K（370℃）

～793K（52G℃）の温度で3。6ks（1h）時効し，氷水中

に焼入れて規則度の異なるFe－Co相を得た。引張試験

片は卵麺…方向に平行に，ゲージ長16mm，断面0．5mm×

4mmのものを切り出し，インストロン型試験機を用い

てクロスヘッド速度3．3μm／s（0．2mm／m）で釜温で変

形させた。

　冷延後の拡散焼なましを行なった試料の光学顕微鏡

観察およびX線マイクロアナライザーによる調査では，

Coを含まず圧延方向に仲長した繊維状のFe相と，

Coを20～40％含むFe－Co相がみられたが，1，223　K

（95G℃）の拡散温度ではFeを含まないCoのみの相

は存在しない。図33と図34は時効温度による3種のFe

－Co　2元合金の強度と伸びの変化をそれぞれ示す。　Co

粉の含有量の多いほど増加度が大きくなっている。時

効温度とともに降伏強さは変らないが，引張強さは⊥

昇し，仲びは減少しているが，これはFe－Co相の規

則化が進むためである。

　繊維強化型複合合金では，構成相の強度を体積比iこ

按分した総合強度を持つという，いわゆる混合則が成

り立つとされている。すなわち，Fe－Co相の変形応力

をσ、，占有体積比をV、とし，Fe相の変形応力をσ拠

とすれば，FeとFe－Coの2相複合合金の変形応力σ，

は，

　　　σ，＝（羅・V、十σF。（1－Vの
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図33　Fe－Co不均質合金の引張強さに及ぼす時効温度の影響。

表15　粉末の組成（重量％）

Fe粉

Co粉

C Si Mn　　　Cu S Fe Co Ni O

0．005　　　0．003　　　0，023　　　0．004　　　0．004　　　　－　　　　0．026　　　0．031　　　0，093

0．033　　　0．024　　　0．009　　 0．029　　　0．014　　　0．43　　　　－　　　　 0．14　　　　一

一133一
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図34　Fe－Co不均質合金の延性に及ぼす時効温度の影響。

と表わされる。σ。はFe－Co相中のCo濃度に比例し

て増加し，Co濃度は合金中の全Co量がFe－Co相中

（体積V、中〉に均一に分布しているとの仮定から計算

すると，実測データは上記の式に良く従うことが確か

められた。すなわち，延性のよいFe相と，熱処理に

よって生じた強度の高いFe－Co相の複合効果が証明

された。

　表16はFe－20Co－X三元系の時効後の強度と坤びの

値である。Fe－Co（50：50）合金の延性は，　Vを添加す

ると向上することが知られているが，本研究の結果で

は，冷延状態か不規則状態（時効前）の引張強さは，

いずれの合金もFe－20Co　2元合金より高いが，時効状

態では表16に示すように，ZrとMoによって増加する

が，Nb，噴，　Taでは逆に減少している。

3．3．2，Fe－Ni（一C）系マルチンサイト強化不均

　　　　　　質合金

　この系で形成される相には，強度の高いマルチンサ

イト（αりと延性のあるオーステナイト（γ）とフェ

ライト（α〉がある。一100メッシュのアトマイズ鉄

粉と電解Ni粉（組成は表17）を用い，　Fe－Co系と同

様の方法で100mm×15mm×15mmの大きさに圧粉成形

した。Ni粉の体積比は各々10，20，30％とした。また

Niを20％とし，さらにCによるマルチンサイト相の強

化を意図してグラファイト粉を加えたFe－20％Ni－C系

合金を用意した。その合金の焼結，熱延，冷延の条件

は前と同一であるが，拡散処理を1，073K（800℃〉～

1，373K（1，100℃）で2h行なった後，氷水中へ焼入れ

たものから試験片を圧延方向に平行に切り出した。引

張試験温度は室温から77Kまでである。

　Fe－Co系と同様に，　Fe－Ni系でも圧延方向にイ申長

したFeの多い相とNiの多い相から成る。拡散温度が

高くなるほどNiはFe中に拡散し，γ相は太くなるが，

Niを固溶したα十α’相の幅はあまり変化しない。室

温での強度が最も高かった拡散処理温度1，223K（950

℃）で測定された強度と延性の値を裏18に示す。炉冷

ではどの試料も低強度である。10％N｛では冷却速度

を増すと強度が増すが，他の試料では冷却の仕方に左

右されないのは，低Ni相では高温のγ相からα相に

ならずにαノ相になる程度（焼入性）が低いためである。

表17　Ni粉末の組成（重量％）

C Si　　Mn　　S Cu　　Co　　Fe　　O

0．016　0．001　0．001　0．034　0，004　0．072　0．008　0．16

表16Fe－20％Co合金の機械的性質に及ぼす第3元素の効果

　　　　　　（添加量2％；時効温度793K（520℃））

添加元素
降伏強さ

iMN／m2）

引張強さ

iMN／m2）

均一伸び

@（％）

全伸び
@（％）

Zr

lo
mb
si

sa

312．6

Q75．4

Q17．6

Q26．4

Q66．4

518．塩

T27．2

S22．4

R84．2

S25．3

　12．8㎝9．o　 12．8

P3．6

P2．4

P0．8

P3．9

（Fe－20％Co） 233．2 477．8 16．5 19．5

表18　1，223K（950℃）で焼なまし，種々の冷却モードを経た

　　Fe－Ni合金の室温での機械的性質

Ni含有量

i体積％）
冷却条件

降伏強さ

iMN／m2）

弓i張強さ

iMN加2）

均一伸び
@（％〉

10 炉　　冷

?　　冷
Tブゼロ

274

S45

S28

437

T56

T19

15．2

S5
T．6

20 炉　　冷

?　　冷

Tブゼロ

386

S62

S61

573

T76

T60

12．9

T．7

T．3

30 炉　　冷

?　　冷
Tブゼロ

353

R68

S26

539

T46

T51

16．3

P5．1

P0．4
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高強度のものの延性が低いのは，α’相の性質を反映し

ている。サブゼロ処理によって30％Ni試料では目立

った降伏強さの上昇があるのも，α■相の増加のためと

考えられる。

　αノ相の強度：をさらに高めるため，0．04～0．21％のC

を含むFe－20％Ni－C系について同様の実験を行なっ

た。C量を増すとγ→αノ・変態点が低下する結果，α〆相

の体積比は減少し，延性も向上する。これらの効果が

合成されて，不均質複合合金の強度と延性は共に改善

されることが明らかとなった。その牲質は，図35に通

常の溶解法で作製した（均質）Fe－20％Ni－C合金と比

較して示すように，粉来から出発した不均質複合合金

は，強度と延性の両面ですぐれたものであった。

1，200
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図35　Fe－20Ni－C合金の引張強さと均一・伸び。
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　このほか，分散強化2相合金の特殊な例として，Fe

と空孔の2相合金である焼結純鉄や，実用超硬材料で

もあるWC－Coの強度，延性あるいは破壊靱性につい

ても研究を行なった。

4．ま　と　め

　強度水準980～1，470MN／m2（100～150kgf／mm2）の

強力鋼として，Ni－Cr－Mo鋼および10％Ni－8％Co鋼

の各種機械的性質とくに引張特性，靱性，疲れ特性な

どを調べ，組織，析出物など種々の冶金学的因子との

関係を考察して鋼の強靱化および鋼の信頼性の確保に

資する目的で研究が行なわれた。また，新しい強靱化

技術の探究を二三に，鋼の結晶粒超微細化による強靱

化，析出分散粒子による強靱化，強度の高い相と延性

および靱性の高い相の組合せによる強．縮化についての

研究を基礎的な面から実施した。その結果，高い強度

とすぐれた靱性を兼ね備えた鋼を得ることは容易では

ないが，鋤の溶製法の改善（非金属介在物やイく純物の

低減をはかる），熱処理法の工夫（金属組織グ）調整を行

なう），加工熱処理の利用（結鹸粒グ）微細化をはかる），

複合IL手法の利用（よい金属組織相の組み合せをつく

る）などにより，強．靱姓を高め得る可能性が認められ

た。また、各種機械的性質の調査およびそれと冶金学

的凶子との関連性を考察し，強力鋼の信頼性確保のた

めには，鋼の不純物や介在物などの低減，均質性の確

保および強靱化の必要牲が明らかにされた。

　なお，奉研究成果は，昭和54年度以降，特別研究「海

洋開発1醤耐海水鮒i強力鋼の開発に関する研究」および

一般研究「強力材料の水素環境脆性に関する研究」に

引き継がれて発展されつつあることを付記しておく。
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「不完全再結晶したFeおよびFe－2％Ni圧延材の強度と

延性」榎本運人，．i憲r林．英一：日本金属学会第7鞭1講演大会，
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超強力材料に関する研究
一一Q750MPa級マルエージ鋼の強靱化一一

指定研究

強力材料研究部

河部義邦，中沢興三，萩原益夫，宗木政一

津谷和男

昭和50年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　宇宙開発，海洋開発，原子力の利用のような先端的技衛分野の研究開発の進捗に伴い，高強

度材料の開発が要望されている。例えば，航空機，ロケットなどの高速飛翔体材料，ウラン濃

縮遠心分離機，エネルギー貯蔵用フライホイールなどの高速回転体材料として，比強度の高い

超強力鋼の開発が強く要望されている。18Ni系マルエージ鋼は比強度が高く，しかも靱性，加

工性の優れた材種として注目され，現在，引張強さ24GOMPaまでの鋼種が実用化されている。

本州究は，現用鋼より更に高強度な鋼種の開発を目標として，1）2750厳Pa三下の靱性を向

．しし，その実用化を目指す研究，および2）2750MPa以上の極限的強度を追求する研究，を行

ったものである。

　2750MPa日鋼は，13Ni－15Co－10Mo系の組成を用いて組織を調整して強靱化を図った。ま

ず，組織調整の指錯を得るため，組織と強度，延性，靱性との関係を調べた。その結果，延性

と靱性とでは組織の影響が異なること，更に高強度下で靱性を向上させるには同時に延性も改

善しなければならないことを見出し，“残留析出物がない状態で微細なマルチンサイト組織”に調

整すべきことを明らかにした。そして，延性と靱性に対する組織因子の影響が異なる点に着目

し，高強度下において延性と靱性を嗣時に改善できる三つの処理，1）加工熱処理，2）冷間

加工一再結晶処理，3）繰返し熱処理，を考案した。

　次に，これらの強靱化処理技術の最適化を図るため，処理条件の影響を詳しく検討した。そ

の結果，加工熱処理または繰返し熱処理の適用により，引張強さ2750MPa，絞り（延性）40％，

破壊靱性28嫉Pa・v／正乏いう現在の超強力鋼の中では最高の組み合せ特性が得られた。

　275GMPa以上の極限的強度の実現には，硬化尤素の添加量を増加するとともに低応力破壊の

発生を阻止しなければならない。そこで，合金組成と処理条件を広範囲に変えて，低応力破壊

発生の臨界条件の把握を試みた。その結果，結晶粒の微細化と破壊靱性の向上，特に前者が重

要であることを明らかにした。現在，16Ni－15Co－6Mo－2，5Ti鋼および10Ni－18Co－14Mo

鋼に加工熱処理を適用して，約5μmの粒径を得て，弓i張強さ3300MPaが得られる段階に達し

ている。

　最後に，2750嫉Pa級鋼が強度特’i餐三上どういう立場にあるかを明確にするとともに，実用化の

可能性にふれ，また強靱化の限界に対する著者らの見解を示した。

1．緒 言

　宇宙，海洋開発，原子力の平和利用のような先端的

技術分野の研究開発の進捗に伴い，その開発の基盤と

して材料の先行的研究の必要姓が強く指摘され，その

一つとして高強度材料の開発が要望されている。例え

ば，航空機，ロケットなどの高速飛翔体材料，ウラン

濃縮遠心分離機，エネルギー貯蔵用フライホイールな

どの高速回転体材料，更に深海潜水船の船殻材料など

として、強度を比重で割ったいわゆる比強度の高い材

料の開発が強く要望されているP。なかでも，ウラン

濃縮遠心分離機の回転胴材料罰には，超高速回転に耐

えるため著しく高い比強度とともに，優れた靱性と加

工性が要求されている。
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超強力材料に関する研；究

　合金の比重はベース金属の種類によってほぼ決まる

ので，ベース金属が決まれば高比強度化は高強度化に

相当する。高強度鉄鋼材料としては，現在各種の“超

強力鋼”ωが開発されているが，その中で18Ni系マル

エージ鋼のは最：も強靱性が優れた鋼睡とし・て注演され

ている。しかも，この鋼種は炭素を添擁していないの

で，溶体化処理後の軟かい状態で加工と溶接を行うこ
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　攣
とができ，その後低温の時効を施すのみで，金属間化
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　奪
合物の析出によって強化することができるという理想

的な加工性能を有している。表14｝に示すように，こ

の鋼種は主にMoとTiの硬化元素量を調整して，1350

MPa（140kgf／mm2）から24GO　MPa（245kg蚕加m2）級までの

鋼種が開発され，すでに多くの使用実績をもっている。

更に高強度の鋼種は，約15年前Mihal圭sinら5｝により

2750MPa（280kgf痴m2）および3400　MPa（350kg蚕／m蹟2）級

鋼の組成が提案され，現在各国で開発が進められてい

る段階である。

強靱化

．靱

性

9
同
」二

2750MPa型鋼
強度の向上

強　度

図1　本研究の目的

表1　マルエージ鋼の化学組成（重三％）と強度（MPa）

名　　　称 泌 Co Mo A｝ Ti 0．2晃耐力

18Ni135曜Pa級鋼 18 8 3．2 0．1 0．2 1350

”170曜Pa級鏑 18 8 5．0 0．1 0．4 1700

〃2050MPa級鋼 王8 9 5．0 0．1 0．6 2050

〃2400MPa級

@王NCO型鋼
17．5 12．5 3．8 θ．1 L7 2400

〃2400MPa級

@VASCO型鋼
18 12 4．5 0．1 1．4 2400

2750醗Pa級鋸 13 15 10．0 0．1 G．2 2750

3400MPa級鋼 8 ユ8 1凄．0 D．玉 0．2 3400

　しかし，2750MPa級鋼は18Ni系鋼とは成分系が大

きく異なり，硬化元素としてTiに変わって多量のMo

が添加されている。そのため，18Ni系鋼のような溶体

化と時効の逓常の熱処理では目標強度を達成できない

ことが指摘されている。また，このような高強度水準

下では高強度であることだけでは不十分で，その強度

を保証する靱性の裏付けがなければならない。

　以上のような背景から，本研究は，図1に模式図と

として示す二つの漫的に沿った…連の研究を行った。

一つには，2750MPa級鋼の靱性の向上であり，弩弓種

の実贋化を目指すものである。二つには，2750MPa以

上の極限的強度の追求であり，いわば夢への挑戦であ

る。この両研究を総合して，超強力材料の強靱性の向

上を図ろうと試みたものである。

　本報告では，2章で各サブテーマに分けて研究の経

過を説明し，4章以降に各サブテーマごとの主要な結

果，考察を記述した。

2．研究の経過とその概要

　1）2750MPa級鋼の維成の検討

　M泌alisinら5，が提案した13Ni－15Co一エOMo系鋼が，

2750MPa級鋼として最：良の組成であるか否かを検討す

「るため，Fe－5～15Nl－5～30Co－5～15Mo系の成

分範圏について，強度と破壊靱鮭におよぼす組成の影

響を調べた。その結果，Fe－10～15Ni－15～25Co－

7～10Moの成分領域で優れた強靱姓が得られること，

その内にM｛halislnらの提案した組成が含まれている

ことがわかった。そこで，本研究では，（1）13Ni－15Co

－10Mo系鋼を主に用い，更に18Nl系2400MPa級鋼を

高強度側に延長した組成の，（2）17Ni－15Co－5Mo－

Ti系鋼を比較のため用いて，強靱性の向上を検討する

ことにした。

　2）組織と強度，延性，靱性との関係の検討

　マルエージ鋼における強靱性向上のための組織調整

は，マルチンサイト変態の前と後に行う場合に大別さ

れる。マルチンサイト変態前には高温での加熱または

加工により，結晶粒径（醜オーステナイト祉径），残留

析出物，転位組織を調整することができ，変態後には

冷間加工により転位組織を，時効により析出組織を調

整することができる。しかし，析撫組織については，

著者らの従来の研究6｝において最高時効組織で最も優

れた強度と靱性の組み合せが得られることが明らかに
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されているので，本研究ではすべて最高硬さが得られ

る析出組織に時効した。

　そこで，本研究はマルチンサイト変態前に調整でき

る組織因子と強度，延性，靱性との関係を検討し，組

織調整の指針を得るのが目的である。その結果，延性

と靱性とでは組織の影響が異なること，また高強度下

での靱性の向上には同時に延性も改善しなければなら

ないことを示し，そのために具備すべき組織条件を明

らかにした。そして，延性と靱性に対する組織因子の

影響が異なる点に着目し，高強度下において延性と靱

性を同時に改善できる三つの処理方法，（1）加工熱処理，

（2）冷間加工一再結晶処理，（3）繰返し熱処理，を提案し

た。

　3）加工熱処理による強靱化

　本研究は，加工熱処理を適弱して延性と靱性の同時

改善を図ったものである。加工を加える強靱化処理で

は，機械的性質の異方性が生じやすい欠点がある。マ

ルエージ鋼は通常熱間加工後，冷間加工によって成型

されて用いられる場合が多いので，熱上上工終了時点

で異方性が生じていると，冷間加工によりその異方性

が更に助長される懸念がある。

　そこで，本研究は強靱性が優れ，しかもその異方性

の少ない組織に調整する最適条件を確立するのが目的

である。

　4）繰返し熱処理による強靱化

　本研究は，マルチンサイト津オーステナイト繰返し

熱処理を適用して延性と靱性の同時改善を図ったもの

である。この処理技術は，相変態を利用した熱処理の

みによる方法で加工を与える必要がないので形状制限

が少なくて適用性が高く，また加工に伴う機械的姓質

の異方性が生じにくい利点がある。反面，相変態のみ

を利用しているのでその適用には限界がある。

　そこで，本研究は組織と強靱性におよぼす組成と処

理条件の影響を検討し，強靱性の優れた組織に調整す

る最適条件を確立するのが目的である。

　5）冷間加工による強靱化

　すでに述べたように，マルエージ鋼は熱間加工後，

冷間加工を与えて利用する場合が多い。そこで，本研

究は時効前の冷間圧延による強度と靱性の変化を詳細

に検討し，冷間加工を強靱化処理として積極的に利用

することを目的として行ったものである。

　6）2750MPa以上の極限的強度の追求

　今迄の研究は強度を2750MPaとほぼ固定して延性，

靱性の向上を図ったのに対し，本研究は強度の向上，

すなわち極限的強度の追求を目的として行ったもので

ある。そのため，強度におよぼす合金組成と加工熱処

理の影響を詳細に検討した。その結果，このような高

強度下では延性，靱性の向上と無関係に強度のみを高

めることはできないことがわかったので，本研究は必

然的に延性，靱性の向上をも含めた研究である。

　上記説明から明らかなように，本研究は，（1樋切な

合金組成の選定，（2）組織調整（組織の微細化）処理技

術の最適化によ1），2750MPaおよびそれ以上の非常

な高強度水準下において，強靱性の改善を図った研究

の結果である。

3．実験方法

　ここでは，以下各章の研究に共通する実験方法，す

なわち試料の溶解，組織観察，材料試験を説明し，各

章の研究に特有な実験方法はそれぞれの章で説明する。

3，1　供試材の溶解

　供試材はすべて電解銑電解ニッケル，金属コバル

ト，モリブデンブリケット，金属チタンの高純度原材

料を用い，高周波真空溶解炉で7～17．5装gの鋼塊に溶

製した。代表的鋼種の化学分析結果を表2に示した。

このように，不純元素量は非常に低く，またいずれも

目標成分どおりに溶解されているので，以下各鋼種の

組成は目標成分で示すことにした。

　鋼塊は水素雰囲気中12000C、24　h均質化処理を行っ

た後，直ちに1250．Cの大気炉に移し，1h加熱して脱

水素を行った。（この脱水素処理を行わない場合は，憲

温冷却後遅れ割れが生じた。）その後，所定寸法に熱間

鍛造して，加工熱処理または繰返し熱処理の素材に供

した。

3．2　組織観察

　金相鑛微鏡により前オーステナイト（γ）粒径を，電

子顕微鏡により残留析出物とマルチンサイト下部組織

を観察した。

　前γ粒径は，500℃または5500Cで短時間時効を施

し粒界での優先析出を促した後，10％クロム酸水溶液

で電解腐食して前γ粒界を現出させて，戴片点で測定

した。

3．3　材料試験

　引張試験には，直径3～3．5m田，平行部2臨mの丸棒引

張試験片を用いた。ただし，冷間圧延の影響を調べる

場合は，厚さ1mm，蟷5田m，平行部20m鵬の薄板平滑引

張試験片と，i幅5mm，切欠底部幅3．5旧m，平行部20m阻，

応力集中係数（K∂3の薄板切欠引張試験片を用いた。

平面歪破壊靱性試験は，厚さ5～1伽m，編10mm，長さ

55弧皿の3点曲げ試験片を用いた。
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表2　代表的鋼種の化学分析結果（重：最％）

鋼　　　　　　極 C Si Mn P S Ni Co Mo A1 Ti

13Nl－15Co－10Mo鋼

P6Ni－i5Co－6Mo－2．5Ti鋼

P0Ni－18Co－14Mo鋼

0，004

O，005

O，005

0，010

O，007

O，GIO

0，GO8

O，010

f，010

0，002

O，003

O，GO2

0，OG5

f，005

f，OG4

12．89’

P5．76

PG．05

14．86

､4．64

P7．59

10．02

U．05

P4．03

0，G52

O，G87

O，017

0．24

Q．22

O．18

　これらの試験片はすべて500。Cまたは525．Cで最高

硬さが得られる状態に時効し，200℃，24h脱水素処

理を行った後，各試験に供した。

　引張試験は，インストロン型試験機を用い，0。5～2

mm／minのクロスヘッド速度で試験した。破壊靱性試験

は，ASTM　E－399規格に基づいて行った。ただ，本

研究期間の初期に行っ．た2750MPa級鋼の試験と2750

MPa以上の鋼種の試験の際には，時効後に疲労予亀裂

を挿入すると亀裂授さを制御できなかったので，疲労

予亀裂を暗駅前に挿入した。しかし，晦効の前と後と

に疲労予亀裂を挿入した場合の破壊靱性は，図2に示

す関係が確認されたので，すべて時効後に挿入した値

に読み変えることができる。そのため，以下に示す破

壊靱牲試験結果には，疲労予亀裂の挿入時期を明示し

た。

　なお，これらの試験はすべて室温で行い，破面は走

査型電子顕微鏡を用いて観察した。

4．2750MPa級マルエージ鋼の組織と強度，延性，

　　靱性との関係

4．1　研究上的

　すでに述べたように，本研究は主にMihalislnら5｝

が提案した13Ni－15Co－10Mo系鋼を用いて，延性，

靱性の向上を試みた。この鋼は18Ni系鋼と組成が大き

く異なり，硬化側索としてTiに変わって多量のMoが

添加されている。そのため，この鋼では18Ni駒競に通常

用いられている温度での溶体化処理を行うと多量の析

出物が残溜する。一方，析出物を固溶化するため溶体

化処理温度を高めると結晶粒の粗大化が生じる。

　このような溶体化処理に伴う組織変化が，強度，延

期，靱性に対してどのような影響をおよぼすかを検討

し，延性，靱性向上のための組織調整上の指針を得る

のが，本研究の目的である。

　そのため，13Ni－15Co－10Mo鋼のMo鮭のみを7，10，

13％に変えた3鋼．種を用い，850～1250℃に溶体化処

理温度を変化させて組織と時効後の強．靱性との関係を

検討した。

4．2　溶体化処理に伴う組織と強靱性との変化

　まず，組織変化について述べる。7Mo鋼では，850℃

45

辱

贔40
邑

ρ

燦

細35
掛

響

蓑

雪30
馨

慧

異

釜25

20

OO

諮。

　　　　　　　oO　OoO

　　　　　　　　◎　o

　　　　　　o
2．．

、〆。

硬）o

o

20　　　　　　　　　　　　25　　　　　　　　　　　　30　　　　　　　　　　　　35

正確な破壊靱姓（時効後疲労予亀裂挿入〉（MPa・而）

図2　破壊．靱性におよぼす疲労予亀裂挿入時期の影琴琶三

溶体化処理状態ですでに析出物はほとんど固溶してい

る。それに対し，10Mo鋼では950．C，13Mo鋼では1050

．C溶体化処理状態まで多量の析鵬物が残留している。

基質はいずれもラス状マルチンサイト組織で，溶体化

処理温度の上昇に伴い前γ粒径は大きくなり，特に析

出物が圃溶すると急激に犠粒化する。

　写真1は，10Mo鋼における残留析出物の様相を示し

たものである。850℃溶体化の場合は，前γ粒界およ

びラス境界に沿って析出したと推察される0．05～2μm

の大きさの析出物が一面に認められ，950。Cでは析出

物が粗大化するとともにその彙も減少している。なお，

これらの残留析出物は主に溶体化処理温度への加熱の

際，マルチンサイト組織中で析出し，それが合体成長

して残留したものであることが明らかにされた。

　図3は，時効後の引張性質と溶体化処理温度との関
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1μm
L＿＿＿＿」

係を示したものである。引張強さは，溶体化処理温度

の上昇に伴いあまり変化しない部分と急激に低下する

部分とがある。後者は低応力破壊が生じ，時効硬さに

見合った強度が得られなかったところである。絞りは，

溶体化処理温．度の上昇に伴い急激に減少する。したが

って，平滑引張試験における絞りで表わされる延性は，

前γ粒の大きさに強く支配されることがわかった。

　図4は，破壊靱性と溶体化処理温度との関係を示し

たものである。7Mo鋼の破壊靱性は溶体化処理温度に

依存しないで，ほぼ一定値を示す。それに対し，10Mo

と13Mo鋼では，溶体化処理温度の上昇に伴い破壊靱性

は著しく増加し，特に10Mo鋼では850。　C溶体化の14．5

MPa・而から1250。Cの31MPa・／百に2倍も増加する。

この変化は上記延性の変化と極めて対照的で，最も注

目される点である。

　溶体化処理温度の上昇に伴う組織変化は，7Mo鋼で

は前γ粒の粗粒化のみであるが，10Moと13Mo鋼では

残留析出物の固溶化が同時に生じている。この内，破

壊靱性の変化は残留析出物の固溶化挙動と極めて良く

対応している。したがって，破壊靱性は前γ粒径には

依存せず，残留析出物に強く支配されるといえよう。

写真1　13Ni－15Co－10Mo鋼の残留析出物
　　　　a）850。C，　b）950℃溶体化処理
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製3　溶体化処理温度による引張性質の変化
　　　（黒印は，低応力破壊の発生を示す）

5
　　850　　　　　950　　　　　1050　　　　1150　　　　1250

　　　　　溶体化処理温度（9C）
　　　　　　　（2時間加熱）

図4　溶体化処理温度による破壊靱性の変化
　　　（時効前疲労予亀裂挿入）

　このことは，写真2の破壊靱性試験片の破面の様相

によく示されている。7Mo鋼では，すべての溶体化処

理温度において擬へき開破面を示すが，10Moと13Mo

鋼では残留析出物のある溶体化処理温度では微細なデ
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インプル破面，次に混在型になり，残留析出物がなく

なると擬へき開破面に変化する。しかも，微細なディ

ンプルから擬へき開への破面遷移は破壊靱性の急激な

増加に対応している。更に，そのディンプル間隔は残留

析出物間隔に対応し，ディンプル底に認められる第二

相（MoとFeの金属問化合物）の大きさは残留析出物

の大きさに対応している。したがって，残留析出物が

存在すると，ボイドの核発生が著しく促進され，靱性

欝

識鍛懸

の著しい低下が明らかにされた。

4，3　低応力破壊と前γ粒径との関係

　平滑引張試験における低応力破壊は，前γ粒径が大

きい場合に生じやすい。絞りで表わされる延性と前γ

粒径との関係は，模式的には図5のように示されるこ

とが報告7｝されている。このように，延性が零になる

臨界粒径（dつの存在が明らかにされているので，低応

力破壊の発生を阻止して延性を向上させるには，結晶

粒の微細化が重要な指針となる。

　図5の関係は，一定組成で結晶粒径のみが変化した

場合の結果であるが，次に我々が知りたいのは材料の

強度と靱性が変化した際，臨界粒径がどのように変化

するのかという点である。図5において，延性が零と

なる臨界粒径より材料の粒径のほうが大きい領域では，

ミクロクラックの発生によって破壊応力σFが規制され

る。ミクロクラックを前γ粒径dの大きさの円盤状ク

ラックと仮定すると，σFは次式で表わされる81。

　　　σF＝｛πγpE／d（1一レ2）11／2　……　 （1）

　　　　η：有効表面エネルギー　E：ヤング率

　　　　り：ポアソン比

ただ，ミクロクラックの発生応力はこの式と無関係で，

必ずしも低応力ではないので，図5に示したように破

壊応力の上限は0．2％耐力程度にまで達する場合がある。

　臨界粒径d＊では，（1）式で表わされる破壊応力が0．2

％耐力と一致している。また，

　　　2物＝Glc＝（1一レ2）K星。／E　……　（2）

の関係があるので，単純に両式を結びつけると臨界粒

麟穐裂→t

R

餐

§

§。

破壊応力

破壊応力（最：大）

　一一一　　　　　〇．2％耐力
　　　　　　；
　　　　　　」
　　　　　　3
　　　　　　；

　　　　破壊応力（最：小）

　　　　　　8　　　　　　　　　延性（絞り）

　　　　　　1

臨界粒径ゲ

　租

0識

写真2　13Ni－15Co－13Mo鋼の破壊靱性試験片の日面

　　　a）85ぴC，b）10500qc）1250。C溶体化処理

一143一

〔前才一ステナイト結晶粒径〕一％

図5　前口ーステナイト粒径と破壊応力，

　　0．2％耐力，延性との関係を示す模式図
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径は次のように示される。

　　　d串＝蓑（KIc／σb．2＞2　　……　　（3）

すなわち，臨界粒径は材料の強度が高いほど，また破

壊靱性が低いほど急激に小さくなる。この関係が，低

応力破壊の発生を阻止するための組織調整上の重要な

指針である。

　次に，上記の関係を実験的に確かめた。図6は，合

金組成の異なる5二種について前γ粒径を変化させて，

引張試験を行い，前γ粒径と（Klc／（箕L2）2との関係を図

示したものである。図中，片蓋は絞れたもの，黒印は

低応力破壊したものを示している。図の原点を通るあ

る直線を境として，その直線より上方では低応力破壊

したもの，下方では絞れるものと明りょうに区別され

る。この直線が上記の臨界粒径を表わすもので，（3）式

のkの値は実験的に約0．2と求められた。

織”にすることが必要である。

　このような組織を得るため，図7に示す三つの方法

を提案した。a）は高温で溶体化処理を行った後，冷

却過程で加工を加え，細粒化する加工熱処理法である。

b）は高温で溶体化処理を行った後，常温などで冷間

加二1二を施し，その後低い温．度への再溶体化処理により

細粒化する冷聞加工一再結晶法である。c）は高温で

溶体化処理を行った後，マルチンサイト怨オーステナ

イト繰返し加熱一冷却の熱処理のみにより細粒化する

繰返し熱処理法である。

γ相再結晶
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　　　（黒印は低応力破壊の発生を示す〉

4．4　延性と靱性の同時改善処理の提案

　すでに述べたように，高強度水準下では延性の低下

は単にその特性が低下するという現象に留まらずに，

低応力破壊を生じさせ，時効硬さに見合った強度が得

られないという問題に発展する。したがって，延性を

犠性にして靱性を改善する方法は用いることができず，

延性と靱性を同時に改善することが必要である。

　そのためには，まず析出物を完全に固溶化し，同時

に合金元素の均質化を十分に行って靱性の改善を図り，

次に前γ粒を細粒化して延性を改善する。その際，再

析出などの組織変化により靱性の改善効果を低下させ

てはならない。すなわち，組織としては，曝し析出物が残

留していない状態において，微細なマルチンサイト組

1〕

　　灘処理lb）網肛l
　　　　　　　　　　　　c）繰返し熱処理a）加工熱処理　　　　　　　需再結晶処理

図ア　延性と靱性を同時に改善する三つの処理

　これらの強靱化処理による延性と靱性の同時改善に

ついては，次章以降で詳しく報告する。図8は，上記

加工熱処理により予期した性質が得られるか否かを確

かめるため，予備的に検討した結果である。加工熱処

理を行った場合は，逓常の熱処理のどの温度で溶体化

を行った場合よりも強度と延性が優れ，しかも靱性は

高温で溶体化処理を行った場合の値と同程度である。

この三者の組み合せば現在の超強力鋼の中では最高の

値であり，加工熱処理の適用により2750MPa級13Ni

－15Co－10Mo系鋼において優れた延性と靱性が同時

に付与できることが確かめられた。

5．2750MPa級鋼の加工熱処理による強靱化

5．1　研究臣的

　前章の結果から，強度，延性，靱性の優れた組み合

せを得るには，加工熱処理の適用が有効であることが

わかった。しかし，加工熱処理の効果は加工の与えか

たに強く支配される。例えば，どの程度の加工度が必

要なのか，また加工は繰返し与えたほうがよいのか，

または大加工を一度に与えたほうがよいのか，などで

ある。そこで，まず各種の加工熱処理法の効果を検討

した。

　また，加工熱処理では機械的性質の異方性が生じや

すい欠点がある。すでに述べたように，マルエージ鋼
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図8　13Ni－15Co－10Mo鋼の強1敵性に対する
　　通常熱処理と加工熱処理の効果の比較

は熱間加工後，下聞加工を加えて用いられる場合が多

いので，熱間加工終了時点ですでに異方性が生じてい

ると，冷間加工により更に異方性が助長される懸念が

ある。

　そのため，本研究は強靱性が優れ，しかも異方性の

低い板材製造の最適条件を把握することを目的とした。

なお，本章の研究には，13Ni－15Co－10Mo鋼のみを

用いた。

5．　2　　加工熱処理法

　図9に，繰返し圧延による加工熱処理と，プレスに

よる一回大舶工の加工熱処理の模式図を示した。二つ

の加工法を用いたのは，繰返し加工を加える場合と一

回の大加工を加える場合とでは，いずれの処理のほう

が優れているかを比較するためである。前者には，厚

さ30mm，幅90mmの板材と，23m庸角の角棒材を用い，4

～5圓のパスで圧延した後，直ちに水中に焼入れた。

後者には30mm角，高さ40mmの索材を用い，1050～825。C

の温度に達するとプレスにより大加工を与え，直ちに

水中に焼入れる場合と，引続き975．Cでカ【】熱した後焼

入れる処理を施した。

5．3　加工熱処理条件と強靱性

　上記二つの加工熱処理における処理条件，すなわち

圧延パス聞隔，圧延終了温度，プレス加工温度，プレ

ス後の舶熱時間などを変化させて，強靱性におよぼす

護

…2700

薯

譲2600

：：：：1

2500

2400

図9　二つの加工熱処理法の模式［図

35

凄OO3G

30と25
§

；20－20

諺
10蓼15

Ie

　　　　　　　　　　　　　　　　による加工熱処理

図10　各加工熱処理材の最良の組み合せ特性の比ll交

　　　（時効前疲労予亀裂挿入）

影響を検討した。図10は，各加工熱処理において得ら

れた最高の組み合せの強度，延性，靱性を比較したも

のである。この図から明らかなように，繰返し圧延に

よる加工熱処理を行ったほうがプレスによる一測大IJII

工熱処理の揚合よりも，組み合せの特性，特に延性（絞

り〉が優れている。写真3は，各処理によって得られ

た金相組織を比較したものである。繰返し圧延では圧

延パスごとに再結晶が生じ，γ粒は順次細粒化し，整

粒状態の組織が得られる。それに対し，一回大加工処

理では局部的に粗大なγ粒の未再結晶都下が残ってお

り，混粒状態の維織を呈している。この場合は，延性

は大きなほうの糧径に規制される。この達成できる維

織の差が，延性の違いとして表われている。

　また，同じ繰返し圧延の場合でも，角俸圧延のほう

が板圧延に比較して前γ粒径は細かく，強度が高いに

もかかわらず延性が優れている。これは，角棒圧延の

ほうが圧延パスごとの加工度が高いためである。

　以上の結果から，圧延パスごとの加工度を大きくと
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り，繰返し圧延を行うと，繰返しの再結晶が起こり，

整粒状態の微細粒組織の得られることが明らかにされ

た。

5．4　加工熱処理と機械的性質の異方性

　上記研究では板圧延で優れた特性を得ることができ

なかったが，角棒圧延と同量の加工度を圧延パスごと

に与えると，角棒圧延と同程度の特性の得られること

が期待できる。そこで，板圧延において初期厚さを増

加して，各バスごとの圧延率を高めた加工熱処理を実

施した。

　図11は，引張性質と破壊靱性におよぼす総圧延率の

影響を示したものである。総圧延率の増加に伴い，引

張強さと絞りは向上する。しかし，いずれもし，T方

向で大きな異方性を示し，引張強さはT方向が高く，

絞りはし方向が優iれている。一方，破壊靱性は圧延率，

L，T方向にかかわらず変化しない。図12は，引張強

さおよび絞りと前γ粒径との関係を示したものである。
　コ

引張強さ，絞りとも前γ粒径dの一1／2乗との間に直線

関係がある。したがって，総圧延率の増加に伴う引張

強さと絞りの向上は前γ粒の細粒化によるものであり，

また図12において絞りの異方性が生じているのは，強

度の違いとし，T面内において前γ粒の大きさが異な

るためである。

　次に，繰返し圧延のどの過程で異方性が生じるかを

明らかにするため，圧延パスに伴う粒径と機械的性質

の変化を調べた。図13に示すように，3パスまでは再

結晶粒であるが，4パス後には延伸粒（未再結晶粒）

になり，5パス後には更に延伸される。一方，引張性

質は3パス後には20％以上の絞りが得ちれる状態にな

り，しかも引張強さ，絞りとも異方性は生じていない。

更にパス回数が多くなるとT方向の引張強さは急に増

加して強度の異方性が現われるとともに，T方向の絞

りが減少して絞りの異方性も現われてくる。破壊靱性

はパス回数によってほとんど変わらず，また異方性も

認められない。

　このように，再結晶粒では強度，延性とも異方性は

認められず，異方性の出現は延伸粒の生成と対応する

ことがわかった。

　最後に，微細な再結晶粒を得る条件を把握するため，

圧延開始および終了温度の影響を調べた。その結果，

従来用いてきた900．Cの圧延終了温度は再結晶粒を得

る観点からは低過ぎることがわかり，圧延開始温度を

1100～1200。C，圧延終了温度を1000～10500Cとして，

総圧延率を82％以上とすれば，微細な再結晶粒組織の

得られることが明らかにされた。

∴讐

50μm

一
　　　　　　写真3　各加工熱処理材の組織の比較
a）板材の繰返し圧延　　c）プレスによる一回大加工プレス後馬加熱
b）角棒材の繰返し圧延　d）プレスによる一回大加工プレス後再加熱
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6．1　研究目的

　マルエージ鋼における繰返し熱処理は，マルチンサ

イトからオーステナイトへの逆マルチンサイト変態を

利用して，再結晶を生じさせて9）結晶粒の微細化を図

る処理技術である。この処理は熱処理のみによる方法

なので，加工熱処理に比較して機械的性質の異方性が

生じにくい利点がある。反面，この処理によって達成

できる細粒化の程度は，合金組成と処理条件によって

敏感に影響を受けることが予測される。

　本研究は組織と強靱性におよぼす合金組成と処理条

件の影響を検討し，最適条件の把握を目的とした。更

に，この処理と他の処理の効果を比較し，繰返し熱処

理の利点と特徴を明確にしょうと試みた。

6．2　繰返し熱処理法

　この処理の模式図は，すでに図7で示した。

　まず1250℃溶体化処理を行い，析出物を完全に固溶

化して靱性を向上する。そして，次の繰返し熱処理過

程において，再析患を阻止して結贔粒の微細化を行う

のがこの処理の要点である。そのため，高周波式急速

加熱冷却装置を用いて，20。C／sの急速加熱を行い，Ar

点以上の所定温度で2min保持後，圧縮空気を吹付け

て蓋温まで冷却し，更に液体窒素温度に深冷した。こ

れを1回の繰返しとして通常繰返し数は5圓行った。

6．3　組成と処理条件の影回

　図14，15は，それぞれ13Ni－15Co－10Mo鋼と17Ni

－12Co－4Mo－1．8Tl鋼に対して，繰返し熱処理にお

けるオーステナイト化温．度と組織，機械的性質との関

係を示したものである。

一147一



金属材料技術研究所研究報告集　昭和56年版

禽3000

§

招ノ2500
饗

墾

τ’2000

忌

〉

£

琶

蓑
謬

壕

40

3G

20

10

◎、

　、、、、

900μm、＼

部分ll∫結品＼＼！
引張強さ

ノ

似

絞り

1250×2h　　　　900　　925　950　　975　　10001025

　　　オーステナイト化温度：（。C）

50ぬ
　ヤ箕
　ギ3
3伊ト遡
　じくりl

　l難
10セ羅
　溢辮

40

2。毫

　憂

0

図14　13Ni－15Co－10簸。鋼の繰返し．熱処理における

　　　オーステナイト化温度と組織，機械的性質との
　　　関係　　（陣効前疲労予亀裂挿入）

欝

＝ミ2500

篤

縛

禁2000

　
峰
ξ

§

輩

奪

饗

40

30

20

　§、

　　、、
1200μm、、

、
、
、
、

　　　　　引張強さ

。／ノ1へ
　　　　　　　　絞り

。ノ

o

o

1250×2h　　　　825　　850　　875　　900　　925

　　オース．テナイト化温度（qc）

40⊥
　ヤ書
、。繍

犠
・薯

60

40（
　遣

　ひ
20鰹

。

　両図の最上部に示すように，13Ni－15Co－1GMo鋼

は20μm，17Ni－12Co－4Mo－1，8Ti鋼は9μmまで，最

適オーステナイト化温度において細粒化される。一方，

引張性質については，1250℃溶体化の粗粒状態のま

までは，両鋼種とも低応力破壊が生じている。これに

繰返し熱処理を与えると，延性が向上するため，時効

硬さに見合った強度が得られるようになる。その延性

（絞り）の向上はオーステナイト化温度に強く依存し，

13Ni－i5Co－10Mo鋼は975。Cで，17N｛一ユ2Co－4Mo

－1．8Ti鋼は850。　Cで最高値が得られる。最適オース

テナイト化温度以上での延性の低下は，前γ粒の粗粒

化によるものであり，また最適オーステナイト化温度

以下での延性の低下は，平均粒径は細かいが局部的に

粗大粒が残り，混粒組織を示すためである。

　破壊靱性は，17Ni－12CQ－4Mo－1。8Ti垂1闘ではオー

ステナイト化温度にまったく依存しないのに対し，13

Ni－15Co－10Mo鋼では950。C以下のオーステナイト

化温度において低下している。これは繰返し熱処理中

の再析出によるもので，高Mo鋼では再析出という点

からも適用可能なオーステナイト化温度に制限をうけ，

結屍粒の微細化に限界が生じている。

　図16は，最高の延性が得られる温度において，繰返

し数の影響を示したものである。3回の繰返しでは細
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　　　質との関係　　（時効前疲労予亀裂挿入）
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粒化が不十分で、また混粒組織を示すため延性は低い

が，5回では大きく向上し，それ以上の回数では飽和

している。この結果に基づき，繰返し数5回を標準と

した。

　上記結果から明らかなように，繰返し熱処理によっ

て達成し得る細粒化の程度は合金組成によって大きく

異なる。17Ni一エ2Co－4Mo－1．8Ti鎖爺のほうが13Ni

－15Co－10Mo鋼に比較して明らかに細粒化は容易で

あるが，強度は低く2750MPaに達していない。そこで，

17Ni－15Co－4Mo－2Ti鋼を基準に，更にCo，　Mo，　Ti

を添加して強度の上昇を図った。

　これらの鋼種において強度，延性および靱性の最良

の組み合せの得られるオーステナイト化温．度は，延牲

が最大となる875～900．Cである。図17は，その強度，

延性，靱性の関係を示している。基準鋼にTi，Mo，　Co

を旧記目すると引張強さは増加する。破壊靱性はこの強

度上昇に伴い単調に減少し，強度と靱性の関係におよ

ぼす添加元素の優劣は認められない。～方，絞りは添

加元素の種類によって著しく変化する。TiおよびMo

添加は強度増加に伴って絞りを低下させるのに対して，

Co添加は強度を上昇させるにもかかわらず絞りの低下

はない。

　Co添加鋼が優れた延性を示すのは，強度上昇と同時

に細粒化が十分に達成されるためである。TiおよびMo

添加したものは，強度が上昇したにもかかわらず細粒

（20
§

凝10

亀40

幽

§30
螺
奪

蓼20

化はかえって抑制されるため、延性の大きな低下を招

いたのである。このように，繰返し熱処理による強靱

化には，Co含有墨の高い合金が有利で，2750MPaの強

度で優れた延性，靱性の得られることがわかった。

　これらの煎種に通常の溶体化処理を施すと，強度と

延姓の関係は図18のようになる。Co添加鋼のみは繰返

し熱処理材のほうが優れた延性を示すが，他の甲種は

通常溶体化処理材でも同程度の延佐が得られる。また，

岡じ鋼種に加工熱処理を適用すると，より優れた強度，

延姓，および靱性の組み合せが得られる。
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図17　繰返し熱処理材の強度，延性，靱性の関係

　　　（時効前疲労予亀裂挿入〉

2500 2600　　　　　　　2700　　　　　　　2800

　　引心強さ（MPa＞

2900

図18　通常溶体：化処理材の強度と延性との関係

　これらの点が繰返し熱処埋の弱点である。今迄の説

明から明らかなように，高温での溶体化処理が不可欠

な高Mo系鋼では繰返し熱処理による細粒化が難かし

く，一方繰返し熱処理により容易に細粒化される高Co

低Mo系鋼では通常の溶体化処理でもほとんど遜色の

ない特性が得られる。ただ，通常溶体化処理では細粒

材を出発点にしたのに対し，繰返し熱処理では粗大な

初期粒径を出発点にしたことは評価しなければならな

いQ

　したがって，繰返し熱処理の場合は，例えば溶接熱

影響部の粗紋化した組織を，熱処理のみで再・び細粒組

織として，延性を回復できる点に注目すべきであろう。

このような用途に対して，繰返し熱処理の強靱化処理

としての活路があると判断している。

7．2750MPa級鋼の冷間加工による強靱化

7．1　研究目的

　本研究は次のような狙いがある。マルエージ鋼は通

常熱度加工または溶体化処理後，冷間加工を加えて用

いられる。したがって，強度と靱性におよぼす冷間加

工の影響を正しく把握しなければならないといういく
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ぶん消極的な意味での狙いがある。いま一つは，冷間

加工により，または冷間加工を他の処理と組み合せて

下部組織集合組織を制御して，強劔化処理として積

極的に利用しようというものである。そのような例と

して，18Niマルエージ鋼の水素による遅れ破壊特性が

時効前の冷間加工により著しく改善されることが，報

告iωされている。

　後者の狙いが本研究の翻標であるが，そのためには

冷間加工の影響が正確に，しかも定量的に把握される

ことが前提となる。本研究は，加工熱処理を適用して

結晶粒を微細化した13Ni－15Co－10Mo鋼を用いて，

強度と靱性におよぼす冷間圧延の影響を検討したもの

である。

7，2　冷間圧延による強度と靱性の変化

　図19は，冷間圧延のまま，および冷間圧延後時効を

行ったときのL方向の引張強さを圧延率に対して示し

たものである。いずれの状態でも，圧延率の増加とと

もにほぼ同じ割合で引張強さは上昇し，冷問圧延の際

の加工硬化量に相当した分が時効後の強度に上積みさ

れている。また，いずれの状態でも前γ粒径の細かい

もののほうが船長強さは大きくなっている。

　図20は，時効材の切欠引張強さ，切欠強度比を圧延

率に対して示したものである。圧延率の増加に伴い切

欠引張強さも切欠強度比も上昇していき，切欠靱性の

向上が明りょうに認められる。しかし，圧延率が60％

を越えるとこれらの値は急激に低下し，切欠靱性は著

しく劣化する。

　薄板切欠引張試験片の破断面は，中央部に引張型の

破断が，側面および切欠底にはせん断縁が認められる。

せん断縁の面積率は圧延率6G％までは圧延率の増加に

伴い増していき，材料の靱性が冷間圧延によって向上

していることを示す。しかし，圧延率が80％になると，

特に切欠底のせん断縁の深さが，60％の場合に比較し

て明らかに小さくなる。すなわち，60％以上の圧延率

では材料の靱性は劣化し，これが切欠引張強さの低下

を招いているといえよう。

　図21は，L，　T方向の破壊靱性を圧延率に対して示

したものである。L，　T方向とも破壊靱性は圧延率の

増加とともに急激に上昇している。特に，L方向では

上昇の程度が著しく，圧延率70％のときの値は圧延率

0％のときの2倍になる。

　このように圧延率70％までの範囲では破壊靱性は圧

延率の増加と共にほぼ単調に増加したが，更に圧延率

を増加すると，今度は逆に低下することが予想される。

なぜなら，圧延率が60％を越えると切欠引張強さで表

わされる切欠靱性は急激に低下したからである。そこ

で，高圧延率の試験片を新たに作製して破壊靱姓試験

を行った。その際，圧延機の能力の限界から試験片厚

さを3mmとし，また疲労試験機の能力の関係から疲労
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　　　冷間圧延率の影響

　　　（図中指示以外は，時効後疲労予亀裂挿入）

予亀裂は時効前に挿入した。しかし，このような方法

でも，破壊靱性の変化の傾向を見るには十分であると

考えられる。結果は，図21に合せて示したが，圧延率

が更に増せば確かに破壊靱性は低下することが明らか

にされた。

7．3　破壊靱性向上機構の考察

　写真4は，圧延率0，30，70％のし方向試験片の疲

労予亀裂先端部の破面を示したものである。圧延率0

％の場合は，ディンプルと擬へき開が混在した破面で

あるが，圧延率30％ではディンプルがやや優i勢となり，

圧延率50％以上では全面ディンプル破面になる。また，

圧延率70％の破面には，ディラミネーションが明りょ

うに認められる。このディラミネーションは不安定破

壊面上のみならず疲労予亀裂面上においても存在し，

しかも両者は連続している。隣接する2本のディラミ

ネーションで囲まれた領域を観察すると，中央部に引

張型の，両脚にはせん断型の破壊形態が認められる。

　以上の観察結果から，ディラミネーションの発生す

る試験片の破壊靱性試験は，隣接する2本のディラミ

ネーションで囲まれた部分を一つの薄板とする薄板積

層材の破壊靱性を求めていることと等価であると考え

られる。勿論，ディラミネーションは破面の垂直方向

に奥深く達しているわけではないので，試験片を完全

な積層材とみなすわけにはいかないが，ディラミネー

ションの存在は試験片を分割している作用を果たして

おり，この傾向は圧延率が高くなるほど，またT方向

よりL方向の試験片のほうがより顕著になる。また，

圧延率が増加するに伴い，試験片はより細かく分割さ

れている。

　試験片の厚さを薄くしていくにつれ，平面歪状態か

ら平面応力状態へと変形様式が移行し，破壊靱性値は

疲労穐劉 25μm

写真4　冷間圧延した13Ni－15Co－10Mo
　　　鋼の破壊靱性試験片の破面
　　　　a）0％，b）30％，　c）70％圧延率

上昇する。ディラミネーションの発生した試験片の破

壊靱性値は平面応力成分を有する破壊靱性値に対応す

るものと思われる。

　すでに述べたように，圧延率60％までの範囲では冷

問圧延により材料自身の靱性も向上するので，この変

化分に変形様式の移行による見掛け上の破壊靱性値の

増加分が上積みされて，破壊靱性は冷間圧延率の増加

に伴い図21のように変化しているものと推察される。
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8．2750MPa以上のマルエージ鋼の高強度化

8．1　研究自的

　マルエージ鋼において，2750MPa以上の高強度化を

國るには，1）硬化元素の添加量を更に増加するとと

もに，2）低応力破壊の発生を阻止しなければならな

い。析出硬化により高強度が得られるマルエージ鋼で

は，前者は高強度化のための必要条件であり，後者が

達成されたとき初めて必要十分条件が満たされること

になる。

　4，3で考察したように，低応力破壊の発生を阻．止

するには，♂＝0．2（Klc／（恥．2）2で表わされる臨界粒径

よりも合金の結晶粒径のほうが細粒でなければならな

い。したがって，低応力破壊の発生を阻止して高強度

化を図るには，1）破壊靱性の向上と、2）結晶粒の

微細化の二つの手段をこうじなければならない。しか

し，高強度化に伴い破壊靱性は急激に低下し31の，組

成および処理条件によって改善できる余地は少なくな

るので，結晶粒の微細化が最も重要であろう。

　今迄の説明から明らかなように，結晶粒の微細化に

は，加工熱処理の適用が最も有効である。そこで，本

心究は，加工熱処理の適用を前提として，1）16M

－15Co－4Mo－1Ti系鋼を基準に更にMo，　Ti，　Al

の硬化元素を添加して高強度化を図る，および，2）

10Ni－18Co－14Mo鋼において加工熱処理条件を調整

して高強度化を図る，二系列の研究を行った。

8．2　16Ni－15Co－4Mo－lTi系鋼の高強度化

　供試材の検討した組成範囲を，表3に示した。この

組成の選択は次の考えに基づいた。N量は強度と靱性に

有効であるが，多量添加するとM、点が低下するので，16

～17％にした。CoはM5点を高める効果を有する範囲で

最大量添加する観点から，15％にした。Moは，多量添

加すると加工熱処理中の再析出が懸念されるので，10

％以下として，それによる強度低下はTi，Alを多量添

加して補った。これらの鋼は，角棒材について総加工

度：68％と91％の繰返し圧延型の加工熱処理を適用して，

結晶粒の微細化を図った。

表3　供試材の組成範囲（重量％）

合金系 Ni Co Mo Ti A1

　Mo
si一（4％Mo）

si一（6％Mo）

@Al

16

P7

P6

P7

15

P5

､5

P5

5～7
S65

　2．5

P．5～堺．5

Q．5～4．0

@1．0

　0．1

@0．05

@0．05
O．05～2．0

　図22は，硬化元素量をMo牽2Ti＋1．75Alで表示し

て，最：高時効硬さとの関係を図示したものである。こ

の硬化元素量に比例して最高時効硬さは上昇し，硬化

元素の多い鋼種では，低応力破壊が発生しなければ，

3500MPaの引張強さが得られる組成である。

　図23は，引張性質と破壊靱性におよぼすT量，AI量

の影響を示したものである。68％加工材は91％加工材

よりも全般的に強度が低く，また低強度側から，すな

わちTi，　Alの添加量の低い側から低応力破壊が発生す

る。絞りと破壊靱性は強度の上昇に伴い単調に減少す

るが，両加工度の効果を比較すると，絞りは91％加工

材のほうが明らかに優れている。

　次に，Mo，　Ti，　AIの硬化元素の効果を比較するた

め，強度，延性，靱性と硬化元素量（Mo十2Ti十1．75A1）

との関係を検討した。

　図24は，68％加工紙について，上記の関係を示した

ものである。いずれの合金系も硬化元素量の増加に伴

い，ハッチ内の範囲で強度は上昇する。しかし，Al系

合金では硬化元素量が9．5％を超えると，また丁圭一（4％

Mo）系合金では10％を超えると，低応力破壊が発生し，

更に強度はMo系，　Ti一（6％Mo）系合金へと引継がれ，

3150MPaに達している。このように，　Mo量が少なく、

多量のAI，　Tiで硬化した合金系では，低強度側から低

応力破壊が発生しやすい傾向にあり，Mo量の多い合金

系では比較的高強度まで低応力破壊の発生が抑制され

る。絞りも合金系によって異なり，A1系とTi一（4％Mo）

系合金では硬化元素量が10％を超えると著しく低下す

るのに対し，Mo系とTi一（6％Mo）系合金では硬化元素

量11％まで1Q％以上の絞りを有している。破壊靱性も

Mo量の多い合金系のほうがいくぶん高い値を示して

いる。
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図22　硬化元素量と最高時効硬さとの関係
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図24　68％加工材の硬化元素塗と

　　　引張性質，破壊靱性との関係

　　　（時効前疲労予亀裂挿入）

　図25は，91％加工材の結果である。強度は全般的に，

68％加工材よりも約100MPa上昇するが，ばらつきは

若干大きくなる。また，91％加工材では，Al系，　Mo

系合金では低応力破壊が起こらなくなり，Ti一（4％Mo＞

系合金においても低応力破壊の発生が高強度側に移動

している。絞｝）は，Al系合金においても硬化元素量11％

まで30％以上の高い値を示し，Mo系合金では硬化元素

蚤が12％を超えても約10％の絞りが得られている。

　図23～25に示した低応力破壊の発生傾向は，図26の

摸式図から次のように説明できる。すでに述べたよう

に，低亦力破壊は，合金の結晶粒径がd＊瓢0、2（KiC／

σ。．の2で表わされる臨界粒径より大きくなると発生す

る。実際に，どの強度水準から低応力破壊が発生する

かは，臨界粧径の曲線に対して合金の結晶粒径が交差

する位置で決められる。破壊靱性の低いAl系，　Ti一（4

％Mo＞系合金では硬化元素量の少ない位置で両曲線が

交差し，破壊靱性の高いMo系，　Ti一（6％Mo）系合金で

は硬化元素のより多い位置まで両曲線は交差しない。

また，加工熱処理中の加工度が大きいと合金の細粒化

が促進されるため，再曲線の交差位置が高強度側に移

動する。

　上記実験の結果，68％加工材では，16Ni－15Co－6

Mo－2。5Tl鋼で引張強さ3100MPa，絞り14％，破壊靱

性19MPa＞面が得ちれ，91％加工材では，エ6Nl－15Co
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一7Mo－2．5Ti鋼で引張強さ3300MPa，絞り9％，お

よび16Ni－15Co－6Mo－2．5Ti鋼で引張強さ320GMPa，

絞り34％という優れた特性の組み合せが得られた。
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図27　引張性質と破壊靱性におよぼす総加工度の影響

　　　（時効前疲労予亀裂挿入）

図26　低応力破壊の発生挙動説明のための模式図

8．3　10Ni－18Co－14Mo系鋼の高強度化

　本研究では，10Ni－18Co－14Mo鋼と強度水準を

若干下げた10Ni－16．5Co－12．5Mo鋼の2鋼種を用い

た。この組成の選択は次の考えに基づいた。一つには，

Mihalis｛nら5）が提案した3400　MPa海際の組成が8Ni

－18Co－14Mo系で，しかもかなりの特性が得られて

いるからである。二つには，前項の研究において，多

量のAL　Tiで硬化した合金系では低強度側から低応力

破壊が発生したのに対し，Mo量の多い合金系ではよ

り高強度までその発生が書「ll制されたからである。

　図27は，両鋼種の引張性質と破壊靱性におよぼす加

工熱処理における総加工度の影響を示したものである。

総加工度の増加に伴い，引張強さは，10Ni－18Co－14

Mo鋼では3200MPaから3350MPaへ，また10M－16．5

Co－12．5Mo鋼では2900MPaから3100MPaへと上昇す

る。一方，絞りは，10Ni－18Co－14Mo鋼では3％か

ら0％へ，10Ni一ユ6．5Co－12．5Mo鋼では15％から5

％以下へといずれも減少している。ただ，いずれも低

応力破壊は発生せず，絞り値の零％は降伏とほとんど

同時に破断したためである。破壊靱性は総加工度に依

存せず，ほぼ一定値を示している。

　図27の結果は，図Uに示した2750MPa級鋼の結果と

大きく異なり，強度水準が上昇すると細粒化による延

性の向上が非常に困難になる傾向が明りょうに示され

ている。

蛭

騨

2750MPa級鋼，

3200MPa級鋼

強度上昇に
よる変化

〔前オーステナイト結晶粒径（mm）〕『》6

図282750MPa級鋼と3200MPa級鋼における前オー
　　　ステナイト粒径と延性との関係を示す模式図

　図28は，この挙動を考察するための模式図である。

2750MPa級鋼では，前γ粒径を90μmから15μmの範囲

に調整し，低応力破壊の発生する臨界粒径が約40μm

であることを明らかにした。したがって，40μm以下

の範囲で前γ粒径を細かくすると，大幅な延性の向上

が得られた。それに対し，本系合金では，加工熱処理

条件に改善を加え，2750MPa級鋼より更に細粒な組織

が得られているが，強度の上昇とともに破壊靱性が低

下したため，臨界粒径は非常に細かくなり，10μm以

下になっている。しかも，前γ粒の微細化を促進する

ため加工度を増加すると，わずかではあるが強度が上

昇する。このような高強度水準下では，わずかな強度

上昇によっても臨界粒径は更に細粒側に移行するため，

延性の向上は得られにくくなる。結局，高強度下にお

いて延性を高めるには，前γ粒径を少々細かくする程
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度では不十分であることが実験的に確かめられた。そ

こで，どの程度まで細粒にすればよいのかという点が

問題になるが，これについては次章で考察する。

　更に，本特種では加工熱処理中に多量の析出物が生

じる。しかも，結晶粒の微細化を図るため加工度を増

加すると，加工により誘起された析出物は非常に多くな

る。そのため，最初に述べた組織調整の指針，“残留析

出物のない状態で微細なマルチンサイト組織”に調整

することは非’常に困難なことがわかった。この粗大析

出物の生成もまた，高強度化に対する一つの障害にな

っていると思われる。

　本実験では，91％の総加工度を加えた10Ni－18Co

－14Mo鋼において，粗大析出物の生成は避けられなか

ったが5μmの微細粒組織が得られ，引張強さ335σMPa

が得られた。しかし，残念ながら，絞りは零％であっ

た。

日

航
曹

鳶

蜜

呈

材料強度を高めることに

意味がある限界強度

切欠試験片

平滑試験片

9．強靱化の限界

予‘色｛醍イ寸言馬験片

　前章までに，2750MPa級およびそれ以上のマルエー

ジ鋼の強靱化について説明し，各章ごとに一応の結論

を述べてきた。その繰返しを避けるため，ここでは本

研究全体のまとめに変えて，2750MPa級鋼が強度特性

上どういう立場に置かれているかを明確にするととも

に，強靱化の限界に対する著者らの見解を述べる。

　図291Pは，横軸に材料の強度，縦軸に設計に反映さ

れる強度を示し，両者の関係が対象強度特性によりど

う変化するかを模式的に示したものである。

　平滑強度は，材料強度の上昇に比例して増加する。

この範囲では設計の安全率を1と仮定すれば，横軸と

縦軸とは1対1の関係にある。材料強度がある限界を

超えると低応力破壊が発生するため，設計に反映され

る強度は急激に低下する。この低下の始まる材料強度

が平滑材に対して強度を高める意味がある限界強度で

ある。この限界強度は，8章で説明したように，現在

3300MPa程度の値が得られている。

　切欠材では，材料強度の低い範囲では切欠強化が生

じて，高強度になると切欠弱化に変わる。切欠のある

部材では必ず平滑部分も存在するので，設計に反映さ

れる強度は低強度側では平滑強度，高強度側では切欠

強度になる。（この強度は，図29中太線で示した）そし

て，切欠強度が平滑強度と等しくなる，すなわち切欠

強度比が1になる材料強度が切欠材の限界強度である。

勿論，この強度は切欠の応力集中係数（K∂によって変

化する。K！を3程度と想定すると，7章で示したよう

に2750MPa級鋼はすでに切欠弱化の状態にあり，この

材’料の強度

図29　材料強度と設計に反映される

　　強度との関係を示す模式図

限界強度は現在2600MPa程度の値が報告12）されてい

る。

　予亀裂材では，破壊応力（σド〉，破壊靱性（Kc），亀裂

長さ（C＞の関係はKc灘AσF》房でで表わされる。材料強

度の上昇に伴い破壊靱性は単調に減少するのので，亀

裂長さを一定と仮定すれば，破壊応力は強度上昇に伴

い単調に滅少する。この破壊応力が図29に示した予亀

裂材の縦軸強度で，しかもこの曲線は切欠材に比較し

て，より低い材料強度で平滑強度と等しくなる。この

限界強度は，亀裂長さを0．5mm程度と想定すると，現

在2200MPa程度の値であると報告13；されている。

　以上の説明から明らかなように，2750MPa級鋼は平

滑材としては十分使用に耐える段階まで強靱化されて

いるが，切欠材としては使用がかなり困難な立場にあ

る。そして，亀裂の存在を前提とする場合は，高強度

であることがまったく無意味な領域に入っている。換

言すると，2750MI）a級鋼は亀裂伝播抵抗という観点か

らは使用不能で，亀裂発生抵抗の助力を碍て初めて使

用可能になる材料である。

　次に，これらの限界強度がどの程度まで高められる

か，すなわち強靱化の限界について考えてみよう。

　平滑材の限界強度を高めるには，低応力破壊の発生

を阻止しなければならない。繰返し述べたように，そ

の発生を阻止するには，d＊＝0．2（Klc／（痛．2）2で表わさ

れる臨界粒径より材料の結晶粒径のほうが細かくなけ

ればならない。マルエージ鋼の強度と破壊靱性との関

係のは，かなり広い強度範囲にわたって求められてい

る。その関係を上記の式に代入すると，図30に示すよ

うな強度と臨界粒径との関係が求められる。この図か

ら明らかなように，どこまで強度が高められるかは，
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ひとえにどの程度まで結晶粒を微細化できるかにかか

っている。著者らが現在試みている強靱化処理では，

5μm程度の粒径を得るのが限界である。したがって，

3500MPa程度：の強度：が限界で，それ以上の高強度化は

望みようがない。そして，4000MPaの強度を得るため

には2μm，5000MPaには0．3μmまで結晶粒を微細化

しなければならないと予測している。
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図30　マルエージ鋼において低応力破壊が発生する

　　　臨界粒径（dりと強度との関係

　　　（○印：実測点）

　予亀裂材の限界強度を高めるには，破壊応力を高めな

ければならないので，破壊靱性の向上と亀裂長さの短

小が必要である。しかし，図29から理解されるように，

両者の改善効果による破壊応力の増加がそのまま限界

強度の向上に反映されるものではない。限界強度を高

めるには，破壊応力を大輻に高めなければならない。

現在，明確な根拠はないが，この限界強度を現在の値

より200～300MPa高めるのがせいぜいで，2750　MPa

まで高めることはできないであろうと判断している。

　切欠材の限界強度を高めるには，切欠感受性を低減

しなければならない。この観点からの組織調整の指針

は，本研究では7章に示した冷間加工の効果しか得ら

れていない。したがって，この改善は今後の課題であ

るが，限界強度を2750MPaまで高められる可能性は

十分あると判断している。むしろ，購造物，機械など

において切欠の存在は避けられないので，逆に切欠感

受性を低滅しない限り構造材料として用いることはで

きないといえよっ。

　しかし，このような材料の用いかたをするには，欠

陥（亀裂など）を作らない製造技術と，欠陥の無いこ

とを保証する検査技術の裏付けがなければならない。

したがって，このような高強度鋼の実用化を図るには，

材料の靱性を更に向上する努力とともに，設計の合理

化，製造，施工工程の管理，非破壊検査技術の向上が

不可欠であることを強調したい。

　最後に，上記の考察はすべて環境の影響を受けない

場合の数値に基づくもので，腐食性環境下または水素

が侵入する環境下で用いられる場合は，いずれの限界

強度も大幅に低下することに留意しなければならない。

この点は高強度材料に共通する最大の課題であり，当

研究所においても超強力材料の次期問の研究対象とし

て取りあげ，現在研究が進められていることを報告し

ておく。
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実験データの効率的処理システムに関する研究

　　XY記録計等でえられた図形データの処理システム

一般研究

金属物理研究部

山本巖，横川忠晴，中田悦夫

昭和51年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　近年，科学技術の進歩はめざましいものがあるが，これに伴って，計測データ情報はとみに

複雑化，量的増大化の傾向が著しい。本研究所においては，これに対処する方法として，さき

に，汎用電算機を爆いたオフラインデータ処理システムを開発設置した。これは，研究所内に

おける，電気信号を出力とする殆どあらゆる測定装置に適用できるものである。しかしながら，

測定装置によっては，その鵬力が直接電気量として与えられていないものもあり，また，そう

でなくても電気的出力に変換し難いものも少くない。このような装置では装置の出力情報がチ

ャート紙，印画紙等に画かれた曲線図形またはパターンとして与えられることが多い。研究所

内で発生するこれらの出力情報を，電算機を穿いてデータ処理できるような汎用装置を開発す

れば，所内における各種の碓究の質的向一ヒに役立つと考え，研究に着手した。ここでは，処理

すべきものが，X－Y記録計の出力データのような平面的に分布する図形として与えられた場

合を対象として，2種類の処理システムを試作した。その一つは磁気テープレコーダの編集機

能を生かして，特に多董のデータを一括して処理するのに適するように構成されたものである。

全体は，記録図形上の点をサンプルし，その点の直角座標（κ，〃）とこれに対応して変動する

数値（z）（パラメータ，識別信号など）をアナログ電圧信号に変換する機構，これらのアナロ

グ電圧信号を記憶し，これを高速再生して時間軸の異なる信号に変換するアナログ磁気テープ

装置，その出力を電算機に入力しうる形式のデータに変換するディジタルデータ変換装置，お

よび，これらのデーータを予め用意されたプログラムで処理する電子計算機から成る。処理図形

として最大320mm×420mmの記録紙を取扱うことが可能で，図形変換機構の変換精度は200mm

×200mmに対し，約02％である。

　他の一つは，少数のデータを手軽に処理するのに便利なようにつくられたもので，前記と同

じ座標変換装置に3チャネルの並列アナログ→ディジタル変換器と低速紙テープ穿孔器を組合

せたものである。前記のものと比べ，処理速度は小であるが，取扱いは容易で，座標変換装置

の出力電圧が高い。金属材料片の変形図形等を処理したものなど，正規の使用法にもとづいた

応用例の外，國形の形状変換，関数発生など，この処理システムの主部機構である座標変換装

置の特徴を生かした特殊な利用法やその実例についてものべている。

1．緒 言

　測定装置からのデータを汎用電子計算機でオフライ

ン処理しようとする場合，通常，測定装置の出力とし

て生じるアナログ電気信号を電算機に適合した形式の

データ列に変換するための装置が必要となる。本研究

所においては，さきに所内に存在する各種の測定設備

のこの種の出力データに対して広く適応できる処理シ

ステムを開発したP紘　しかしながら測定装置によっ

ては，その出力が直接電気量としてあたえられていな

いものもあり，またそうでなくても電気的出力に変換

しにくいものも少なくない。このような装置では通常，
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装置の出力情報がチャート紙，印画紙等にえがかれた

曲線図形またはパターンとして与えられることが多い。

この見地から著者等は，各種の記録紙やフィルム上に

記録された図形に対しても電算機によるデータ処理を

行なうことが可能なシステムの開発に関する研究に着

手した。手はじめとして，まず，処理すべきものが，

たとえば，XY記録計の出力データのような，平颪的

に分布する図形として与えられた場合の処理システム

を対象とした。従来，このような図形をオフライン処

理する場合には，ロール状記録紙用として作られた装

置3｝41を流用したものが用いられてきたが，最近にな

ってこの種のデータ処理の要求が多くなるにつれ，超

音波，磁歪職掌を用いたエンコーダにより座標位置を

直接AD変換する専用の処理装置も出現してきた。前

者では，記録紙の巻戻し動作を必要とする等，図形変

換の操作が繁雑で処理プログラムも複雑となり易いの

に対し，後者では，操作が容易で，処理速度も大であ

るが，かなり高価である事と，図形変換の精度が温度

等の環境条件の変動を受け易いのが欠点となっている。

本研究で試みた装置は，多チャネルのAD変換器に精

密ポテンショメータを組合せて座標点の位置とその関

連情報を処理する機構にもとつくもので，従来のロー

ル記録紙用を応用する場合に較べて，取扱いと事後処

理の容易さの点で優れ，また，専用型のものと比較す

ると，処理速度の点では劣るが，AD変換機構に特殊

な物理現象を使用していないため周囲温度等の環境の

変化の影響をうけ難いことと，低価格に製作できるの

が特徴である。更に，この装置の特色として，単に処

理すべき図形上の点の座標を変換するだけでなく，座

標と併列にその点に付随または関連する情報（パラメ

ータ，重み，分類記号等）を読みとることによって図

形の多次元的処理を可能としている点があげられる。

　一般に，研究機関内においては，研究の種類は極め

て多いので，データ処理の要望内容も多様にわたるこ

とが想定される。これらにできるだけ対処できること

を考えて，次の2種類の図形処理システムを製作した。

　一つは，磁気テープ装置の編集機能を利用して，多

量の図形データを一括して処理するのに特に適するよ

うに構成されたものであり，相互に関連のある多数の

データブロックから統一した情報を求める場合に特に

有効である。

　他の一つは，少量のデータを精度よく処理すること

を目的として作られたもので，未経験の使用者であっ

ても，ある程度，時間をかければ精度の高いデータ変

換処理が行ない得る。

　以下，この両システムの構成，応用法，適屠例を順

次述べる，なお，便町上，2つのシステムを磁気テー

プ変換形図形処理システム，簡易形図形処理システム

と呼んで区別することにする。

2．磁気テープ変換形図形処理システム

この処理システムの構成は図1に示すものである。

平面座標変換機構

國
癖へ訴

■軸電圧

発生回路

〃軸電径

発生回路

記　　賄

測　　躍

9轍1号
発生流路

アナログ磁気

再生装置

介

＠
介

アナログ磁気

記録装置

ディジタ

ルデータ

変換躯録

装1達

穿孔紙テープ

⇒Q

サンプリング用

ノ《ノレス発盤三E朔

ス旧

型
チ

図1　図形変換処理システムの構成

頴琶∫

。1機

金体は記録図形上の点をサンプルし，その点の所望の

基準点を原点とする直角座標（∬，宮）をアナログ電

気信号に変換する部分と付属装概，サンプル点に対応

する数値（2）に比例したアナログ電圧信号を発生する

部分，これらのアナログ電圧信号を時間軸変換するア

ナログ磁気テープ変換装概，その出力を電算機に入力

しうる紙テープデータに変換するディジタルデータ変

換集録装置，サンプル指令信号発生回路，および電子

計算機から成る。ここで，座糠点に対応する数値：（g）

は，～般に，その点の旧聞（κ，宮〉の関数として変化

する量またはパラメータを表わすが；そのほか，デー

タの識別，整理等に役立つような付加的な数値が想定

されている。

　まず，図形変換機構において，平面上を自由に移動

できる追尾ヘッドの標点を，平面図形上の所要の点に

合致させるとともに，その点に付随する情報に対応し

た信一号を2軸信号発生器にセットする。これにより平

面図形上の点に関する信号（κ。，宮。，2のが発生し，サ

ンプル指令信号と併せてアナログ量として磁気テープ

上に記憶される。ついで，これらは，ディジタルデー

タ変換集録装置により穿孔紙テープに変換され，電子

計算機により所要の解析処理が行なわれる。以下各部

の構造について述べる。

2．1　処理システムの構成

　2．1．1　平面座標変換機構

　主要部分の構造は図2（a）のようで，記録紙保持板
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れている。この角柱のV溝には，扁平の梁Byの両端に

固定された2個つつの球状滑車がはめこまれていて，

V溝を案内レールとして滑車が移動することにより梁

Byが劣方向にFq滑に移動できるようになっている。梁

Byの一端には円筒G，が圃定されていて，これが角柱と

平行に取付けられた精密円柱ガイドCと滑合している。

この部分は，Byが遊隙が少く，かつ円滑に直線移動で

きるように．工夫されたものである。梁Byは長手方向の

両側面にV溝をもつ。この溝にはまる4個の球状滑車

をもつ移動台Syが，梁Byに跨って取付けられている。

この移動台には特殊な形状の指標板と把手からなる追

尾ヘッドが取付つけられていて，全体がV溝上を転位

することにより梁Byの長手方向に滑動できるようにな

っている。指標板は図2（b）のような球形切片状で，

指標板とサンプル点との視差を最少にすると共に，記

録紙の表面の凹凸によってその移動がさまたげられな

いように一：L夫されている。なお，指標板の支持部は強

さ可変のばねからできていて，記録紙の厚みに応じて

指標板の押え力を調整できるようになっている。ここ

で，遊動梁の一端は精密ポテンショメータ（κ軸用）

の回転軸に，また，標点移動台Syは，これと同型の精

蜜ポテンショメータ（g軸用）の回転軸に，それぞれ

可撹線を用いて連結されている。サンプル点の座標

に比例する出力電圧を発生する測角は図3（a）に示さ

C＝，CL

CゐC2’

CあC3F：50μF

VR1

R自

艫ｿ

Rμ

CLC2
C3

iF

VR2
R／9

CドC2「

　　Rg酩

b3’ @　R卿

（alエ，び軸出力強

震

労

轟1

労

（b）追尾ヘッドの標点部分

図2平面座標変換機構

標点移動機構，ポテンショメータおよび出力電圧発生

回路から成る。記録紙保持板は表面が平滑に仕上げら

れた軽合金属製の長方平板で，縦横に数本の基準線が

引かれている。記録紙は，この上に直接置かれ，一辺

が平板の端に貼付けられた厚さ0．1m田のビニール膜で

覆って密着させることにより保持板表面上に固定され

る。記録紙保持板の下側には，その長手方向（図のκ

方向）の両端に沿って平行に，V溝を有する長さ520

田m，断面寸法15m田×15田mの2本の角柱が筐体に固定さ
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れるものである。ここで，トランスTと2個の定電圧

制御用ICにより端子AB，　A7B’聞に＋5Vの定電圧

が生じている。Rj、は遊動梁に連結されている精密ポ

テンショメータ抵抗器，Rjyは標点移動台に連結されて

いる精密ポテンショメータ抵抗器で，それぞれの摺動

子は遊動梁のκ方向位概，標点移動台のg方向位置に

比例して変位し，遊動子の位躍とポテンショメータの

固定端子間にかかる電圧に比例した嵩力を発生する。

また，R。x，R。yは零点調整用の抵抗で，記録紙上の所望

の点を零点に選ぶために用いられる。Rg、，恥yは変換利

得調整用抵抗で，これの調整により遊動梁ならびに標

点移動台の．最大移動距離に対し，0～5Vの鞄囲の出

力電圧の選択が可能である。つぎに，図3（b）は記録

紙上のサンプル点倒，雪」〉に付随する信号電圧（以後，

2軸信号値と称するものとする）を発生する回路であ

る。これは定電圧電源，スイッチSw1ならびに3個の

抵抗セッi・POT　1，　POT　2，　POT　3からなるポテン

ショメータ圃路から成り，これらの調節により0～±

1Vの一定電圧を発生する。

　2。1．2　記録紙厚み測定機構

　図2の平面座標変換機構において，追尾へ・ソドが滑

らかに記録紙上を移動できるためには，あらかじめ記

録破の厚みが計湖され，これに応じて標点部分が調整

される必要がある。図4はこのための測定装置である。

　　　　　P5
　　　爽
　　　　V乳
板ばね　（1・、）

，ズ。一 u一③
記録紙

　　　　　測定台

　　ご　　　　　ノ　ハ
　　～　　　㌧　記
　　嚢（PL）ξ前帯

塔…三三雛麩

　　η濡、

る測定ヘッドの対向面iま②に来るので圧力P、は増大し，

これに伴って測定ヘッ1ごは③まで変位して平衡する。

①一③の変位量はレベル②がレベル①に近づく程大き

い。P、は晩照ヘッドとその対向面の間隔（③一②〉に

ほぼ逆比例して大きくなるので，レベル②の変動は圧

力P1の大きな変化として計測されることになる。測定

ヘッドははじめはレベル①にあって，測定台との聞隔

ん。は大きいので，記録紙の挿入は同感度の通常の形式

のものより容易である。記録紙は測定ヘッドからの空

気流で測定台に適当な強さで押しつけられるため，測

定の際に記録紙の平面悟1が保たれ，安定な測定がロ∫能

である。

2．1．3　サンプル指令用電子回路

　記録紙上の点に対し追尾ヘッドの標点の設定が行な

われた場合に，前記3つの座標軸信号をAD変換する

のに必要なサンプル指令パルスを発生する図路である。

原理的には直流電源とスイッチの組合せで良いが，特

に交流電源ライン等を通じて混入する雑音パルスによ

る装羅の誤動作を防ぐため，図5のような3個の論理

　　v血二

　　　〇ム

訴＼
Eニ
エs・・FI

Tl R2　T2

／噴
　　　　　　レ毒
　　　　　　　　　　　　ム
RI：10k5～　王£：5V

R2：50052　丁聖～T3：SN？4⑪O
C［　：3．3μF

C2：4，7μF

霧

0ム

T3　　出
　　ゴ

図5　データサンプル指令ハルス発生回路

図4　記録紙燭み測定機ちド多

子に，試料の挿入のし易さと高感度を併せもつように

考えて工夫されていて，作動原理は電子回路の得生式

増幅作用を空気圧センサーに応用したものである3［。

図で測定ヘッドであるノズルはベローからなる弾性容

器とばね板によって保持されている。空気は一定圧力

P、の蜜より小畔を通って室Vlに入り，測定ヘッドより

外気へ流出する。はじめ，記録紙が挿入されていない

状態（右側点線）では圧力P1は低くて測定ヘッドは

レベル①にある。記録紙が挿入され，その表面であ

素子からなるパルス発生図路を使用してし・る。サンプ

ル用キースイッチSwを動作させた場合の，回路の各部

分における出力電圧の変化が図中に併記されているが，

最終的に出力端子に指令時より’1時間遅れて帖1△～のパ

ルスが発生する。ここで，ム，△fはそれぞれ【幽路の時定

数Ri・G，　R2・C2ならびに駆動電圧によって決められ

る。この圓路では，’1＝1，5ms，ムド75msに選んだ。　Sw

の接点のチャタリングや外部よりの雑音は，上記2つ

の1戸波回路により除去されるため，出力端子には余分

のパルスが表われることはない。
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　2、1．4　ディジタルデータ変換集録装置

　この装置は，最高32チャネルをし査1了∫能なスキャナ

ー，AD変換器，ディジタル磁式テープ歌心，紙テー

プ穿孔機および制御車路からなっている口。入力端子

からのアナログ信号は，サンプル指令パルスにより逐

次サンプリングされ，AD変換器を経て所定の形式の

ディジタルコードに変換された後，ディジタル磁気テ

ープ三国上に記録される。ここで，ディジタル磁気テ

ープ凄　1は，あらかじめ設定されたデータ数を単位と

して外韻からの指令によりその格数倍の記録を行なう。

ついで，記録されたデータは再1骨角指令により．再L

ヘッドを通して言出され，紙テープ穿孔機を経て紙チ

ーフデータに変換される。

　2．1．5　アナ肩グ磁気テープ変換装置

　磁気テープを使用したアナログデータ記録装竃と再

｛装陛からなり，図形変換装置から時問的に不規則な

信サをディジタル集録装置へ効率よく入力するための

インターフェ9一スとしての段剖を持つ。すなわち，図

形ヒの点へ標点を言愛定する速度は，図形の性質，操作

者の能力により異なるが，…般に高速を期待し得ない。

従って，図形変換機構の重力を直接ディジタルデータ

集録装1置に接続するとすると，かなり長時聞，データ

集録装置を享有せざるを得ない。一方，データ集録装

覆は1。1速処理用として設計されていることと，他の計

渕器よりの厄気信号入力を処理するため等に用いられ

るので図形処理用として使用する時問はなるべく少く

する必要がある。従って，給し玉総1置からの儒号群に

時間軸変換を施しJ速化されたものとして（時事的に

軍縮されたものとして），データ集録装鴛に入力する

ことが必要となる。装置の性能の玉戸を表1に示す。

表1　アナログ磁気データ変換システムの性能

通常，記録時は0．3ipsのテープ速度を有する書き込み

電離機を使用し，肉lk用として多段変速機能を有する

装置を使用する。この組合せにより最大200倍の時問

軸変換が可能で，図形サンプルに約30分位を要する場

合でも，データ集録装是に入力するに必要な時門は数

秒程度となる。

2．2　データ変換処理の過程

　2．2．1　データ変換処理の過程

　図形データが変換処理される過星を具体：的に示すと

以下のようになる。

　1＞処理しようとする。己留日を記録紙保持板上にお

　　き，その∬軸，雪軸が保持板上に画かれた∬病気

　　線，野軸基線に合致するようにセットする。

　2）図形の性質と処理しようとする内容に応じてサ

　　ンプル点の数1V、を決定する。一般に，図形が大き

　　い程，また，その窟1的周波数（図形の単位面積

　　当｝）の変化率）が高い程1V、は大きく選ぶ必要があ

　　る。

　3）記録紙一ヒに基準点を選び，追尾ヘッドの標点を

　　これに一致させたときに座標信号発生機構の出力

　　が基準値（0，0）を示すように，図3における

　　第’点調整用抵抗器R。，，R。yを各々調整する。次に，

　　記録図形のκ軸およびg軸方向の最大振幅が，ア

　　ナログ磁気テープ装髭の最大入力電圧に適合する

　　ように図3における可変抵抗器Rg。，　Rgyを調節す

　　る。更に，2軸信号値として使用される最大値を

　　定めて，これを2軸循号発生器の最大出力値に対

　　応させる。以⊥で準備が終り実際の操作に移る。

　4）まず，制御スイッチを作動させることによって

　　アナログ磁気テープ装置が始動し，その磁気テー

　　プ上にディジタルデータ集録装置を始動させるた

　　めのパルスが記憶され，サンプリング指令装置が

　　待期状態になる。

　5）追尾ヘッドを動かして記録図形上の第一の点に

　　標点を合せ，g軸信号発生器の設定を行なった後，

　　サンプリング指令ボタンを押す。ついで，第2，

　　第3以下順次この動作を最終点まで繰返す。これ

　　らの操作によって，例えば図6（a）の曲線におい

　　て，点1を基点として矢印の方向にトレースして

　　行った場合の図形変換機構ならびにサンプル指令

　　回路の出力波形は，臨戦（b）のようになり，これ

　　らが並列4個の時系列信号（κ。，駒，2。，sのとして

　　磁気テープ上に記球される。ここで，孟二〇にお

　　ける番号0のパルスはディジタル集録装置の起動

　　用パルスを表わし，番号1以下のパルスがデータ

　　サンプル数を示している。

　6）この磁気テープをアナログ磁気テープ装置によ

　　って高速再生し，得られた並列出力（図6（c）〔嬬，

　　ザ，2ず，諒〕）をディジタルデータ変換集録装置

　　へ入れる。この場合，座標信号出力（君，蜜，2の

　　は装置の処理用の3つの入力端子に接続されるが，
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パルス信号出力訪は，サンプリング駆動入力端子

　に結ばれる。すなわち，並列アナログ信号（瀞，

誠，2のは，パルス列儒号誰によってサンプリン

　グされた後，AD変換されて図6（d）に示される

　ような慮列のデータブロック（窟，脚，Zのの連

続したものとしてディジタルデータ変換集録装置

の磁気テープ装置に読みこまれる。

7）出力指令により，ディジタルデータ集録装概の

磁気テープ上に読み込まれたデータが読み出され，

紙テープ穿孔機をへて図6（e）のような紙テープ

　データとして取出され，データの変換が終了する。

　　　　　　　　　　ズれ
　　　　345　（∬軸）
　　　　

…ノZ1・身・
　　　　　ノ（為〃、，z∂　（溶軸♪

　　　　工　　　　　　　　　　sα

　　　　　　　　（パルス）

磁気テープ

チャネル

No．1

No．2

No．3

パルス番号

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　No．4
（a）記録図形とサンプリングL一’
　　　　　　　　　　　　0　　　　　　時問

　　　データ渠録
　　　スタート信・号

　5β＊

（4c馬）

　∬α＊

（1ch）

　4α＊

（2ch）

　zα＊

（3ch）

　　トー一一一騨一K、（時問〉

（c）　アナログ磁気テープ再生装置

　　出力

〔b｝　平面座標変換機構出力

工び

＼経、

！

LL三、斧話輔戸

（（1）ディジタルデータ集録装

　　置スキャナ出力
M謬
lM9
　／M心

し疑テ壬飛，

（の　ディジタルデータ集録装

　i翫出力（紙テープ）

図6　このシステムでのデータ変換の過程

　2．2。2　スケールファクタ

　前記の操作で，記録園形に関するデータが装難の最

終出力である紙テープデータに変換されるわけである

が，これらのデータ間の対亦について考慮する必要が

ある。記録図形のサンプリングによって轡られたデー

タをκ，シ，gとし，これが最：終的に紙テープ出力と

して燃，1坊，M，に各々変換されるとすると，これら

の間はスケールファクタ1（κ，1（）’，Kgにより次式で結

ばれる。

　　　　　　κ瓢Kκ・M．

　　　　　　宮＝Kジ鰯　　　　　　　　（1）

　　　　　　2牒1（ピハ4、

　ここで，KエーK，測・K。ズκ，ノ濯，1陶轟Kぐジ1（，Ψ・K，’Ψ，　K。

＝Kぐ・・1（〃・・1（・々で，（κビ．ギ，κσ，盈ど），（κ㈹　κの，，1輪）

（Kぬ，Kめ・，1（、∫のは，それぞれ，図形変換機構，アナ

ログ磁気テープ変換装置，ディジタルデーータ変換集録

装櫨におけるデータグ）各成分の変換スケールファクタ

である。本システムでは1Ωは一定値で，各々，π浮，鍵，

2『の最大振幅±1Vに対しハム，　Ml，訊4。いつれも±1000

（unit）であるので，1Ω躍1／1000（V／unit）罵1／1（mV／

unlのとなる，、なお，ここでは装羅の入力κ，〃は記

録熈形の実寸法で詑）る、従って，これに対応すべき測

定量との聞のスケールファクタ1（礁，1（碍を別に考慮す

る必要が藷）る。また，アナログ磁気テープ変換装擬の

時間軸変換機能によって図形変換時における経過時問

オは，次式のように変換される。

　　　　　　ガニ〃K，　　　　　　　　　　（2）

　すなわち，データ変換に要した叡聞は王／1（，に圧縮さ

れて集録装置への読み込みが行われる。ここで，ガは

磁気テープ再生自問，1（，は時間軸変換スケールファク

タ（＝のム／ひ，。；u，c：記録速度，むρ1．：再生速度〉である。

2．3　応用例と検討

　この装置は，XY記録計等の出力として得られる殆

どすべての平面図形に対『して適用できるが，そのうち、

この装置を使用して特に効果的にデータ処理を行ない

得る代表的なものとして，図7（a），（b）の図形を考

えることができる、，このうち，（a＞は図形がいくつか

の閉曲線からなり立っているもので，この形式にあて

はまる例としては，往復荷重に対する応力．一毛曲線，

直流磁化特牲曲線，金属繍織の拡大図等が考えられる。

つぎに，（b）は物質の物理的状態が，それに付随して

変化するような補助的な模様，または曲線を用いるこ

とにより表現されている場合で，このような形式のも

のとしては，．光弾性模様，．光．．1二渉縞や磁力線，流線等

の可祝化された図形があてはまる。以下，この2種類

の図形に対し，この装羅を適朋した場合の図形変換と

データ解析を行な・つた結．果を述べる。

（ク 0
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　まず，図8はこのシステムの図形データ変換の精度

測定もかねてXYプロッタを用いて人工的に求めた閉

ループ曲線で，曲線1（円）と曲線II（正方形）の各々の

面積に重み係数を乗じた場合の相対比を求めることを

所望事項とした。図形データ変換に際しては，曲線1

に対する重み係数5，曲線IIに対する重み係数3を仮

定し，κ軸および㌢軸スケールファクタをともに10mV

／mm，サンプルデータ数を図形1，　Hおのおのに対し50

に選んだ。まず，2軸信号発生器1．h力を500mVとして

図形1に対’して50点，つぎに2軸信．号発生器Jj力を300

mVとして麟形鷺に対して50点，それぞれトレースを行

ない，3．1に述べた過程を経て，3チャネル併列50

個つつのデータを得た。これを國的に合致した電算機

処理を行うため，図9のフローチャートに基づきプロ

グラムを作製した。これは，1）データの分類と再配列，

2）図形1，11の面積を台形積分によって計算する，3）

各面積に重みを付け，それらの間の根対比を求める・等

の内容からなる。表2に，このプログラムを用いてデ

ータ処理を行って得た．最終の出力結果を示す。ここで，

表2　　麟7の図影に封ずる処理結果

r

（1）

一’一一

（II）

γ皿50mm

J篇100mm

図8　試用用騒形（1）

AHEA　CALCUAT王ON　OF　CLOSED
CURVES　（PROGRAM　1）

N｛JMBER　OF　SAMPLE

SCALE　FACTORS

A1（EXPER王MENTAL）
A2（EXP£R亙MENTAL＞

A1（EST茎MATED）

A2（ESTIMATED）

A1（THEORETICAL）
A2（THEORET王CAL）

N＝100
X嵩0．02

Y；0．02

Z＝0．01

皿77，736

皿100．154

＝78．333

；ユGO．000

　＝78．540

　＝100．000

V1（EXPERIMENTAL）　；388．682

V2（EXPERIMENTAL）　＝303．606

V1（ESTIMATED）　＝391．665

V2（ESTIMATED）　＝300．000

V1（THEORET王CAL＞　＝392．699

V2（THEORETICAL＞　＝300．000

K＝V1／V2

K（EXPERIMENTAL）　＝1．2802

K（EST王MATED）　＝1，3055

K（丁｝韮EOREτICAL）　罵1。3G90

　　　　　始め

@サンプルデータの総数

@　サンプルデータ群

データの組分け
Z軸
e’一

Oル

（■L，互1，z1，

@　（」，，〃2，乙・）…

（■b〃1，z、｝，

@（ゑ風zi）…

2つ

pい

Qつ面積の計算

SlおよびS2に

@スケールファクタを掛ける

　　KドSlK＝一一一

K2・S2

処理結果

終り

Z軸データにより

アータ群を2つの
クループに分ける

2つのデータ群を

用い紀録紙上での

2つの面積を求める

図9　フローチャート　ほ）
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　y1は図形面積A　1に重み係数K1を乗じたもの，　y

　2は同じくA2に重み係数K2を乗じたものである。

　また，y1，y2（THEORETICAL）は，埋論式（y1

＝組π〆，y2二彪Z2）より求めたもの，レ1，　y2

（ESTIMATED）は理想的な円と方形に対し，理想的

な等閥隔サンプリングが行われたとして計算された値

である。この結果より，実験結果はおおむね約1％で

推定値に．近似していて，この種のデータ処理が実同上

充分の精度で行い得ることが推定できる。

　つぎに，図10は國7（b）の形式に属する実例で，あ

る荷重試験後の金属試料片の変形状況を記録したi角形

である。図の縦軸（写軸〉が負荷方向で，あらかじめ∬

軸方向に等；間1；溝に引かれた平行線グ）移動により金属片

の変形が表現されている。ここで，データ処理の闘的

を，この試料平面内の㌢方向の歪の分布の表塊とする。

この図形は縦19．3cm×横18c願の面積に記録されていて，

その縞の数は19本である。κ軸に沿ってのサンプル間

1；潟は最大30狙m，最小5狐mに採った。この図形に対する

試料面の寸法は386μm×360μmであり，画像間の倍率

は1：500となる。従って，各変換スケールファクタは，

磁気テープ装置の時間軸変換率を1／10として，

　　　　　　κoκ＝1／500　　（mn｝／mm）

　　　　　　1（Oy＝1／500　　（m鵬／mm）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（3＞
　　　　　　1（x　＝1／10　　　 （m砿／unit）

　　　　　　1（y　＝1／10　　　（m珈／un三t）

　　　　　　κ！＝1／10

となる。上記のデータを処理するプログラムを図11に

フローチャートとして示してある。これは，1）変換

されたデータを，その識別信号ε（ブ；1．2…η）によ

って各綿望とに整理する。2）各座標の読み取り値に

スケールファクタを乗じて試料上の寸法値に変換する。

3）シ方殉の隣り合う2つの格子点（山ノ），（乙ブート

1）の聞隔（〃”、ノーZタ～、ノ＋｝〉を八尾チ点け，ノ）について求め，

これより各格子の中間点における歪ε瓢（畝ノー舘州）

／衡。を求める。4）以上の操作により得られた結果を

ディジタルプロッタにより，サンプルされた絵心襟ご

とに区別されたグラフに描く，等の内容からなる。図

12はこのフローチャートに従ってプログラムを製作し，

これを用いて処理した結果である。

　以上2つの適用例により，この装概の応用法を具体

的に示した。この装置による図形一電気信号の変換精

度は，図形変換機構の製作精度ならびに座標信号発生

回路の電圧安定性によって定まる。試作装麗では，前

者に関して，κ旧遊高梁ならびにg軸遊動子の滑合部

分につき多くの実験を繰返した結果，遊隙が少くかつ

両

一一一

」痴
∠〃

1 2 3　　4　　5 79王21517
図10　　、｝式　　月1　【」ズi　川二多　（2）

始め

　全データ数，
X，Y，　Zlilllのスケールファクタ

サンプルデータ群

データ群

　の
親分け

西1
戸1
～17

震2
ノ＝1　『一一一略一，p一一闇『

～17

㌍ユ9

ノ＝

ヱ，17

D。

Dド∠〃
ε＝　　　へ　…．．｝

　　Do
　×100（％）

　ε（エ，〃）

　　を
プロットする

終り

。T

∠1〃

@…
`麗2

ﾘ1

v
翫1ノ罵2…

サンプル点の歪．を計算：する

D。：変形前の縦線のi｛i1隔

」〃：Doの．変形長さ

試料上における歪分イi∫を

三次元表示する

一165一
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15

〃

ε漏1．0

〃

ε1歪

圏12金力処理結果

平滑にこれらの運動部分が滑動できるような機構を得，

これを特に注意して調整することによって，ポテンシ

ョメータの設定確度も含めて，ほぼ0．2mmの座標設定

精度を実現している。また，後者については，最近の

温度補償された半導体素子を使用した定電圧電源の採

用によって，0．1％以上の出力電圧安定度が得られてい

る。これらを合せ総合的にみて，図形変換機構の精度

として，20cm×20cmの図形に対し，ほぼ0．2％の精度

で信号変換が行われることが確認されている。これは，

この種の装置の対象として一般的に考えられるXY記

録計等の出力図形の記録精度より良好である。処理シ

ステム全体としてみた場合の処理精度は，表2の実験

結果にみられるごとく，この値よりやや劣るが，これ

は主としてアナログ磁気テープ装置の変換精度に起因

している。

3．簡易図形データ処理システム

　図13にこの処理システムの構成を示す。全体として

図1を簡略化した構造となっていて，記録されたチャ

ート紙上のサンプル点の劣，g，g座標を電気信号に変

換する座標変換機構，アナログ電圧一ディジタル符号

変換器およびディジタル電子計算機で構成される。こ

こでは，図形情報が電気信号’に変えられた後，直接紙

テープ上の符号に変換される。

工軸電圧

ｭ生躍路

A／D

ﾏ換器
　団←　　　ゆ

ン軸電圧

ｭ生回路

インター

tェース
�@路追昆ヘッド

記録紙　14軸電圧

@　　　肇生回路
紙テープ

厓E機

電子
計算機

　　倉

⇒Q
穿孔紙テープ

図13簡易図形データ処理システムの構成

3．茎　各部の構造

　3．1．1　平面座標変換機構

　機械的構造は図2のものと本質的に変らないが，電

圧変換用の2つのポテンショメータ抵抗器に，プラス

チックフィルムと巻線を組み合せた新しい形式のもの

を使用したこと，ポテンショメータ供給電圧を約5倍

に高めたこと，ならびに機械的摺動部分の組み上げと

調整を精密に行ったことにより，出力電圧レベルが増

大し変位一電圧変換の精度もやや向上している。その

性能は表3に示す通りである。
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衰3　平面座標変換機構の性能

最大変換領域
変位に対する
o力電圧範囲

z軸信号
o力電圧

分解能 直線性

325mm×420mm
z：6～30mV／mm

〃：8～40mV／m団

±1～
}1000田V

0，1mm ±o．1％

　3　1　2　アナログ電圧一ディジタル符号変換器

　この部分は，3チャネルの12bit　AD変換回路，比較

的低速の紙テープ穿孔機とこれらの聞のインターフェ

ース回路からなっている。座標変換器からのκ，宮，2

座標に対応する3つの並列のアナログ電圧は，それぞ

れ独立したAD変換回路により並列のディジタル信号

に変換される。これをマルチプレクサで順次とりあげ

ていって3個の直列の信号に変え，インターフェース

を経て紙テープ穿孔機に送る。この部分の性能を表4

に示す。

裏4　アナログ電圧一ディジタル符合変換器の性能

アナログ

d圧範囲
入力　イン

sーダンス

A／D変換

�H分解能
紙テープ

厓E速度
±1mV～

@　　±10V
200蓑Ω

4古桁
@（19999）

3θキャラクタ／秒

ﾖ．3秒／チャネル〉

　この装置では，前のシステムの場合と異なり，入力

機構である座標変換機構と，出力装置である紙テープ

穿孔機の間に，磁気テープ装置のような緩衡用の記憶

装置がない。したがって，図形上の逐次サンプリング

速度が大きいとデータの欠落を生じることになる。許

容できる最小のサンプリング間隔時間は紙テープ穿孔

機の穿孔速度に依存し．この装置では約1sである。

その代り，座標変換機構の出力のダイナミックレンジ

は高く，また，サンプルと同期して直接出力されるの

で操作は簡単である。このため，時間をかければ，デ

ータ処理に馴れていない者でも容易に精度の高いデー

タ処理を行うことができる。

3．2　データ変換の過程

　図形データの変換の過程は次の通りである。

　1）記録図形を，その縦軸および横軸が保持板上に

　　刻まれたκ，シ軸線に各々一致するように保持具

　　にセットする。

　2）ポテンショメータと電子回路が，変換機構の最：

　　大出力電圧が∬および雪方向の両方で追尾ヘッド

　　の最大移動長さに対して発生されるように調節さ

　　れる。

　3）記録紙上を円滑に動く追尾ヘッドが曲線に対し

　　て操作され，2軸信号発生器がセットされる。追

　　尾点のκ，〃座標および2軸値は3つのアナログ

　　電気信号に変換される。

　4）アナログ座標変換器からの並列アナログ電圧借

　　号は，アナログ電圧一ディジタル符号変換器の入

　　力端に導びかれてからAD変換回路によって癒列

　　のディジタルデータ列に変換される。このデータ

　　列は，インターフェース回路を通じ，紙テープ穿

　　孔機によって穿孔された紙テープの形で出力され

　　る。

　5）紙テープ上のデータは，電子計算機に入力され，

　　あらかじめ用意されたプログラムによって処理さ

　　れる。

3．3　平面座標変換機構のアナログ的応用

　座標データ変換の操作法は前の場合より簡略化され

ており，出力装置との間にはバッファはなく，座標サ

ンプルごとに順次紙テープデータが出力される形式を

採っているが，適用対象や正規の応用法については，

2，3に述べたものとあまり変らないので省略するこ

とにする。しかしながら，この装置では，アナログ座

標変換機構が特に，それ単独で使用できるように，出

力電圧が高く，出力端子も使用しやすいように配列さ

れている。したがって，この部分を切離して平面図形

から電気信号への精密アナログ変換装置として役立つ。

この特徴を考慮した特殊な応用法を次にのべる。

　3。3．1　　曲線の変換

　アナログ変換装置と普通のXYレコーダを組み合せ

て図14のように使用すると，一つの入力曲線に対して

所望のスケールファクタをもつ各種の曲線がXYレコ

ーダの出力チャート上に得られる。ここで，入力曲線

とは，変換機構にセットされた記録紙上に画かれた曲

線を意味する。上記の装置構成を使うことによって，

同一または別個の記録紙に画かれた2つ以上の曲線を

これらの曲線間の関係がはっきりわかるような規格化

平面座標変換機構 X－Y記録計

■軸出力
■

〃軸出力
〃 工軸入力

V軸入力

図i4
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された形に整えたものに変換することができる。図15

および16はこのような応用の例を示している。図15で
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は，図の（a）で示される，一枚の記録紙上に画かれた

3個の分布曲線（1），（2＞および（3＞の，それぞれの最：大値

を基準とした分布形状の直接的比較を行うことを所望

事項とした。図の（b）はこれらの曲線を入力繭線とし

て処理した結果で，曲線（1＊），（2＊），（3＊〉が，それぞ

れ原曲線の（1），（2），（3）に対応する。各曲線とも僅かな

細かい振動が見うけられるが，これは手動による1指線

追跡の過程によって生ずるもので，追跡速度を下げる

ことによって少くすることができる。このような処理

が有効となる実用分野としては，炉の温度分布パター

ンの計測，試料の各種機器分析結果の検討などがあげ

られる。

　図16は図の（a）で示されるような，別鯛に得られた
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実験データの効率的処理システムに関する研究

波数と縦軸の最大出力値を揃えて，図（b）の（1つ，（2つ

として統一的に表現した場合である。これより，分布

曲線（1），（2）が同一のものであることが推定できる。こ

のような手法は，分析曲線の比較による試料の同定な

どに利用することができる。

　ここでのべた応用法は，同様の結果を3．2に基づ

く正規の電子計箕機を用いたガ法で得る場合と比べる

と，出力結果の修正，変更が容易かつ迅速に行ないう

るという点で勝っている。これは，入力曲線と出力曲

線との間に介在する装置（図形変換機構と記録計）を

直接研究者が操作・調節できることによる。すなわち，

出力結果を図形のかたちでその研究者が見て検討し，

直ちに必要な修正，変更を直接装置に指示できるから

である。

　3．3，2　関数の発生

　あらかじめ，記録紙上に計算によって求めた曲線を

囲いておき，これを入力曲線として，その上に沿って

追尾ヘッドを連続的に動かして行くと，1組のアナロ

グ電圧信号がアナログ変換装置の出力信号として得ら

れる。このような信号を利用して，研究実験用の計測

・制御装置のチェックや試験を行っことができる。た

とえば，実験装置などを組み立てた場合，それが所望

の性能をもつか否かを知るには，この装置に適当な入

力を加え，その出力をしらべて動作状況を知る必要が

ある。特に，実際にこの実験装置の入力となる現象が

再現し難い場合や長晴聞にわたる場合などでは，試験

綱の入力信号として，実際の入力現象ほ用いられ難い

ので，この代りとなるような模擬的信号が必要となる。

このような用途には，種々の関数形を発生できる装麗

が望ましいが，前記方式において，入力曲線として所

望の関数形のものを用意することにより，この変換機

構の出力として上記のような模擬的信号を得ることが

できる。

4．結 言

以上のべたことを要約すると，次のようになる。

1）平面上に置かれた指標を任意の方向に円滑に移

　早しうる機構と，精密ポテンショメータと多チャ

　ネルAD変換器を組み合せた回路を用いて，平面

的に画かれた記録図形データをオフライン処理し

　うる装置を試作した。

2）この装概の各部の構造と特性，ならびにこの装

置による基本的なデータ処理の方法を述べた。応

用例を用いて具体的にこの処理システムの有効性

　について検討を加え，当研究所に設備する汎用装

置として役立つことを確認できた。この装置は処

　理対象としてXY記録計の出力データを考えて

試作したものであるが，光学的な投影機構を付加

　することによって，フィルム，乾板等に記録され

　た画像に対しても適用が可能となる。この場合，

適当な測光センサを併照することによって2軸信

号をサンプル点のフィルム濃度に対応させること

　も比較的容易であり，そのような形式の，取扱い

の容易な三次元画像処理装概の実現が期待できる。
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析出型アルミニウム及びマグネシウム合金

に関する研究

一般研究

非鉄金属材料研究部

松尾　茂，大森梧郎，平田俊也，林　雅士＊

昭和51年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　アルミニウム及びマグネシウムは現在はもちろん将来においても軽量化を必要とする分野で

は常に考慮の対象となる候補材料である。実用A1合目材料では系列化も進んで現今広い範囲

で使用されているが，より良い材質を得るため種々の方策による改良がつづけられており，同

時に新材料への試み及び詳細な基礎資料の集積も望まれている。本研究はそのような一般的要

請に寄与することを目的としてなされた。

　Al－Hf合金に関しては，α一A1相と共存する2種類の構造をもつHfA13について，それらの

粉末X線回折図形のより信頼できる解析結果を示した。3～4at％｝｛f合金においては両者が

同程度に共存しており，高温長時間の加熱によってもその状態はほとんど変化しない。低濃度

合金における析出はAl－Zr合金の場合と類似している。

　蒸着Al膜を電子顕微鏡中でAlの融点より低い温度で焼鈍した場合の組織変化を調べた。蒸

着したままのAl膜は明瞭な回折リングを示す多結晶であるが，これを焼鈍するとある遅延時間後に

2つのぼけたハローを示し，さらに焼鈍を続けるとスポット回折図形を示す結晶相となる。こ

の過程の組織変化を調べ回析図形のぼけの原因を種々の観点より考察した。蒸着A1－Cu合金膜

では溶融前に拡散の促進によって異常結晶粒成長が起り，固相線温度近くで焼鈍するとぼけた回

折図形を示すラメラー組織が形成される。この組織の特長は溶融時の溶質の分布によって説明

できることを示した。

　さらにMg－Ce合金についてその再結晶過程を調べた。圧縮変形帯領域ではそれ以外の領域に

おけるよりも低い温度で再結晶が起り，ある温度：範囲で雨粒組織を示す。再結晶温度はCe濃

度の増加とともに高1なる。析出処理を行った材料の再結晶軟化曲線は2段階に変化し，溶体

化処理材のそれより高温側に移行する。これらの現象に対しこれまでに得られた析出過程，高

温の機械的性質などに関する知見に基づいて考察した。

1．Al－8f合金

1。1　序

　Al－Hf系は評価のほ“定着したAl－Zr系との関連で

興味を持たれる。Al－Zr合金では適切な析出処理によ

って微細な析出粒子を分散させることにより，SAP

を除く他のいずれのAl合金よりも高い再結晶温．度を

・現在　千葉県立松戸東高等学校

付与できることが確認されており，この系の合金に関

する研究は極めて多い。しかし，それと類似の性質を

示すと予測されるAl－Hf合金については，若干の報告

はなされているがまだ基礎的事項についても不明の点

が多い。こ・では特にこの合金のA夏側でα一Al相と共

存する2種類の金属間化合物について調べた。

1．2　実験方法

　高純度のAl及びリアクター級純度のHfを用い，小

型ボタンアーク溶解炉によって15～20gのボタン状合

金インゴットを作製した。Rf含有量は0，8，1．6，3．6，
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6．1，9．2，13．4，18．5，24．8at％である。6at％Hf

以上の濃度の合金は脆いが，低濃度合金は冷間での強

加工が容易であった。これらの合金より粉末試料を作

り，Cu－K。線による粉末X線回折写真を撮影した。イ

ンゴットの一部は873Kで長時間焼鈍し，晶出化合物

の高温加熱による構造変化の有無を調べた。別に0．2

at％Hf合金を作り析出処理材の組織を観察した。

1．3　実験結果及び考察

　写真1に一連のAl－Hf　2元合金から得られた粉末X

　20μm

（・）纈糟■■■■■■昌躍＝■■1．6・t％Hf

（b）…糟圏■螢　　　　　　　3．6・t％Hf

（・）…■旧．　．．　　　6・1・・％Hf
　　　　　（1翠）1（200）（22Q）（311）1（222）（4qoλ（331）1（420）α一Al相‘

（d）自■■■■■■■■■曜18．5。・％Hf
　　　20　　　　40　　　　60　　　　80　　　100　　　120

写真2　写真1（b）合金の組織

表1　粉末X線回折図形から得られた結果及び回折強度の
　　　計算値

2θ　（度）

写真1　A1－Hf　2元合金の粉末X線回折写真

線回折写真を示す。1．6at％Hf合金（a）と18．5at％Hf合

金（d）のパターンは明らかに異なっており，（b）及び（c）で

は両者が共存していることが判る。中間にα一Al相から

の回折線の位置を示してあるが，それらは（a）～（d）に共

通して認められる。もちろんそれらの回折強度は低濃

度合金ほど強くなる。

　したがって，この系の合金においては合金濃度の差

違により，α一Al相と共存する化合物が異なってくるこ

とになり，中間の合金濃度では2種類の構造をもつ化

合物が同時にα一Al相と共存していることになる。その

状態が極めて明瞭に認められるのはHf濃度が3～4at

％の範囲においてである。通常の2元系AI台金におい

ては析出の中間過程で準安定生成物が形成されること

があり，いくつかの合金系では析出過程の中途のある

期間，それらが二種の生成物と共存することがしばし

ば認められているが，長時間の熱処理を行えば準安定

生成物はいずれは消失してしまう。そこで，写真（b）の

合金を873Kで最長1000hまでの焼鈍を行った後X線回

折写真を撮影したが，パターンには見るべき変化は認’

められなかった。2月半において2種類の構造をもつ

化合物が同一α相と安定に共存できるという点で本系

合金は他のA1合金と異なる。写真2は写真1（b）の合

金め光顕組織であり，形態的には2種類の化合物を識

DO22型HfA13 DO23型HfA13

kk1 θ。b，頻度） 1㎝　（％） kkl θ。b，η㈹ 1㎝　（％〉

002 10．0 32．4 004 10．4 39．3

101 124 76．8 101 11．5 62．4

110 16．17 20．0 103 ユ3．65 41．0

｝1；）助

19．1 100　3，
110

P05

15．75

P7．28

28．8

Q2．5

004 20．3 15．7 114 19．27 100

200 23．17 22．0 008 21．15 19．2

202 25．5 1L3 107 21．75 122
｝i⇒幻

26．5 29，73〕
200

Q04

22．8

Q5．3

31．1

P5．6

105 28．45 8．1 211 25．8 14．6

213 30．8 12．6 109　2〕

204 31．6 17．4 118 26．96 25，53｝

220 33．8 7．2 213
1；1）助

35．63 7，83）
215

Q08

29．2

R1．95

10．0

Q2．3

116
P1：）勾

36．25

R8．3

11．2

P0．03） 劉 32．15 11，33）

欝 40．2 19．73，
00．12

Q20

32．05

R3．15

1．8

X．9

224 41．0 8．2 224 35．2 5．7

008 442 1．7 219 36．37 5．2

以 下　省 略 以 下　省 略

1）計算値は省略したが，実測値と極めてよく一致する。

2）計算上当然現われる回折線であるが，極めて近い位置にあ

　るため実測では分離できない。

3）それぞれの回折線の強度を単純合算して示す。

一171一



金属材料技術研究所研究報告集　昭和56年版

別することはできない。

　これまで，この系の合金でα一A1相と平衡に存在す

る化合物に2種類の構造を認めているのはBo11erら1）

のみであり，それによれば高濃度合金でみられるもの

（写真1（d））はDO22型のHfA13，低濃度側合金でみら

れるもの（写真1（a））はDO23型のHfA13である。DO23

型のHfA13については他に2例の報告がある2’3）。

　DO22型HfA13に関するBoIlerらの唯一の報告は，回

折線のミラー指数付けに明らかな間違いを指摘できる

（回折図形は示されていない）。その結果は面心立方の

結晶に特有のものであり，正方晶のDO22型のものとは

容認できない。また，回折強度の計算値と本実験で得

られた回折線の強度との間にもかなり大きな差違があ

る。DO23型HfA13についての結果はほぼ一致している

が，それでも例えば低角度側でかなりの強度を持って

現われる（110）回折線が欠落しており，また，高角度

側における回折強度の計算値が実測と合致してこない。

　Bollerらの結果を修正し，より信頼できる情報を提

供する意味で，表1に本実験から得られた結果並びに

改めて行なった回折強度の計算：値を示す。ただし，高

指数の回折線については省略した。本実験の結果を基

にして得られたそれぞれの構造をもつHfA13の格子常

数は，

　　DO22型：a＝3，913A，　c＝8，908A

　　DO23型：a＝3，985A，　c二17，102A

である。

　溶体化焼入れしたAl－Hf合金では状態図”｝からみて

時効による析出が起る。別に作製した0．2at％Hf合金

にみられた時効材の組織を写真3に示す。試料は圧延

材を873K，2hの溶体化後水焼入れし，723K，10hの

襲

1饗1、

．←

0．5μm

写真3　低濃度合金時効材の組織例

処理を行ったものである。球状と考えられる微細析出

物が形成されているのが判る。この種の組織はA1－Zr

合金にみられるものと類似している。この段階の生成

物はL12型の構造をもつと云われており5㍉前述の化合

物とは異なる。なお，Al－Hf合金の強加工材において

もAI－Zr合金の場合と同様に適当な析出処理によっ

て著しい再結晶温度の上昇がみられるかどうかはまだ

明らかにされていない。

1．4　結　語

　A1－Hf合金においては，α一Al相と共存する化合物

HfA13にDO23型及びDO22型の2種類の構造があり，2

at％Hf以下の濃度の合金では前者，5at％Hf以上の

濃度の合金では後者が優先的に存在する。3～4at％Hf

合金では両者が同様に共存し，高温長時間の加熱によ

ってもその状態を保持する。それらの粉末X線回折図

形についてより信頼すべき解析結果を示した。両者に

は形態上の区別は認められない。低濃度合金を析出処

理して得られる組織はAl－Zr合金にみられるものと類

似している。

　ボタンインゴットは工業化研究部　管広雄技官が作

製した。付記して謝意を表す。

2．Al，　Al－Cu合金膜の焼鈍挙動

2．1　序

　蒸着Al膜は鏡の被覆や集積回路に広く用いられてい

る。しかしこれを焼鈍すると表面には起伏また内部に

は空洞が形成されるなどの形状変化，あるいは組織変

化などをおこすため実用上問題となっている6｝η。それ

らの詳細な機構は十分に解明されていない。そこでこ

れまで蒸着Al膜，　A1－Cu合金膜，　Al－Cu二重膜の組

織変化，析出現象および化合物形成を電子顕微鏡内で

の加熱及び観察により調べてきた。

2．2　蒸着Al膜

2．2．1　実験方法

　A1薄膜を133×10－5Paの真空中でair－cleavedした

マイカの上に99．99wt％Alを真空蒸着することによっ

て作製した。蒸留水に浸せきすることによって下地か

らはく離した蒸着Al膜を銅のグリット上にすくい上げ，

組織変化を加速電圧150kVでグリットを通して一定電

流を通す試料加熱ステージのついたJEM150電子顕微

鏡によって観察した。照射した薄膜の正確な温度を測

定することは大変難しいが平均温度を2つの銅グリッ

ト間にアルメルークロメル熱電対をはさみ測定した。

電子ビーム加熱による温度上昇は本研究の照射下条件

では約30℃以下であった。実験温度は電子ビーム加熱
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写真4　（a）マイカ上に蒸着したA1薄膜の電子顕微鏡写真

　　　　（b）（a）に対応する電子線回折パターン

a

ぼけた回折パターン（DDP’S）が12～75分目遅延時間

後に観察された。DDP’Sは2つのぼけたハローから

成1）立っていた。最初のハローは（111）と（002）AI
　　　　　　　　　　　　　　　む　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ロ
反射に対するS＝2，68，S＝3．10A－1の間，S－2．85A　1

に最大強度をもっている。第2のハローは（022）と

（113）または（222）Al反射に対するS－4．38とS＝5．14

言
器

三

　002　　　113

111　　　　022　　222

による温度上昇を含むが，バルクAlの融点より低い。

2，2．2　結　果

2．2．2．1　蒸；着したままの薄膜

　写真4は蒸着したままのAl薄膜に対する電子顕微鏡

写真（a）とその回折パターン（b）を示す。薄膜はチャンネ

ル構造を示している。　h2＋k2＋12のリング半径に対す

るプロットは原点を通る良い直線性を示し，勾配（ao／

λL）は約1．86でカメラ定数λL＝2．174×1『8cm　2で，

　　　　　　　　　　　　　　　　むf．c．cAlに対する格子定数ao＝4．05A8）を与えた。蒸

着したままの膜はランダム方位の結晶粒からなる多結

晶膜である。

2．　2．　2．　2　　焼　　霊屯

　回折パターンの各反射強度は加熱とともに減少した。

0 2 4 6 8 10

　ユ　ユ

S（A）一一一一

　図1　S＝4πsinθ〃で定義される散乱パラメータに対する

　　　　ぼけた回折パターンの強度（任意スケール）の曲線；

　　　　2つのぼけたハロー近くの結晶A1ピークに対するS
b　　　　値も図に示す。

　　　　　　騰」．．

灘

　　　．縦．＝．．闘　　・・

　　の，羅羅難戦．

写真5
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b

DDP’sを示す遷移の後で形成した結晶相の電子顕

微鏡写真と回折パターン

（a），（b）688Kで2h焼鈍しそれから915Kで10min
焼鈍した。（001）方位。

（c），（d）785Kでlh45min焼鈍した，（110＞方位。
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　　　　　　　む　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　む

またはS＝5．37A－1の間，　S二4．75A－1附近に存在する。

S＝4πsinのλによって定義される散乱パラメータに対

してプロットされたDDP’Sの強度（任意スケール）に

対する曲線を図1に示す。2θは散乱角でλは電子の

波長である。図1で観察された強度から通當の方法に

従って動径分布函数を決定すると，原子一原子間距離

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　むを示す2つのピーク位置はそれぞれ2．95と5．00Aであ

った。また動径分布極数はGingvich4）による液体Al

に対するそれに近似的に一致していた。これは明らか

にDDP’Sを示す遷移は液体構造に関係していること

を暗示している。

　さらに等温焼鈍するとスポット回折パターンを示す

結晶が形成した。2つの方位（100）もしくは（110）を

示す結晶相が形成した。写真5は回折パターンととも

に形成した結晶相の電子顕微鏡写真を示す。ある結晶

粒が結晶相形成のために核として働き同じ方位をもつ

結晶領域が形成されるように思われた。

2．2．3　考　察

　一般に万華分布函数における第2のピークの第1の

ピークに対する位置γの比は多くの液体について2であ

る。この値は本実験では～1．7である。さらにLindemann

の溶：融式によれば“root　mean－square　disp】acement”

は溶融点Tmである値x搬を与える。この値は本実験の

785Kで～0．92xmである。さらに液体は多くの格子欠

陥を含む固体と考えられ空唾濃度がTm近くで急激に

増加してしまいTmより低い温度でも薄膜は溶融して

しまったと考えられる。

　サイズ効果による溶融点の減少4θ＝Tm－Tは次式

で与えられる1ω。

　　∠1θ＝2σTm／dLr

ここでσは固一液相界面エネルギー，rは結晶の半径，

Lは溶解の潜熱である。Alについて密度をバルクのそ

れに等しいと仮定し妥当な値を代入すると4θ＝209．8

×1r7／rとなる。したがって，実験温度で薄膜の溶解

が起るために大変小さいrを想定しなければならない。

　熱力学的にDDP’Sによって特長づけられる遷移が起

こるためには蒸着したままの薄膜の自由エネルギーは

図2
　　　表2

o
G‘γα。3

、亀■隔●■隔r■●刷■隔、

　　　　　亀幽間、、

、、　　、、　　　　、　　　　　、鞠■●
　　　　　　　、

Gcry5‘

一一一＿ノ皇（「・）

　　　　　、、

、鞠隔 　　r2＜rL
、、　　「、
　　Gc（rL）

Gc（r→。。）

T【（r2）Tt（rL）　TI（r一→OQ）

図2　バルク結晶試料と遷移の自由エネルギーの温度に対

　　するプロット。
　　結晶試料が半径rの結晶であると平衡温度はTt（rユ）

　　に減少する。

図2に示されるようにTm以下で遷移のそれに比較し

て高いことが必要である。図2はバルクの結晶試料と

遷移の自由エネルギーを温度に対してプロットしたも

のである。もし結晶試料が半径rの結晶であるならば，

自由エネルギーは2（ゾrだけ増加する。ここでσは結晶

と遷移構造間の界面エネルギーである。表2は計算し

た自由エネルギーG・・y・tとGt，、・・を示す。バルク結晶

試料の自由エネルギーGc（r→。。）は固体AIの比熱から

求めた。遷移の自由エネルギーは遷移が液体に対応す

るとして，溶解熱と溶解のエントロピーが温度によら

ないと仮定して求めた。Tt（r→。。）＝Tmである。表に

はT／Tm，　T凱一丁，溶融のための臨界半径r＊を示した。

r＜r＊の結晶はTm－Tの過冷度で溶融する。　Tmより

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　む低い温度でGcry、t＞Gt，、、、を期待するためには～10A

自由エネルギーG，，y，tとG・，・n・の値。　T／Tm，　Tm－T，溶融のための結晶の臨界半径r取も示した。

T（K） Tr＝T／丁皿 Tm－T（K）
　　　　o
ﾁ＊ iA） 一GcrySt（kJ／moD 一Gt，㎝，（kJ／moD

785 0．84 147 14 7．09 5．37
793 0．85 139 15 7．28 5．66
857 0．92 75 28 9．04 8．15
888 0．95 44 47 9．95 9．42
915 0．98 17 123 10．78 10．56

Tm竺933 1．00 0 ◎Q 11．34 11．34
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の結晶サイズを仮定しなければならない。蒸着したま

　　　　　　　　　　むまの膜は少なくとも10Aの微結晶粒ではない。なぜな

らばもし微結晶粒であるならばDDP〆sと良く識別でき

ない微細構造が観察されるはずである。したがって，

微細結晶粒化すなわち薄膜の溶解に導く構造単位への

分割が焼鈍中に起こったも’のと思われる。Scherrer

の式よりDDP／sのブロードより計算した結晶サイズは

　　　～10Aで，これは溶融に必要な結晶サイズである。

　DDP’sは微細結晶粒化による溶融ではなくて薄膜の

汚染による可能性も考えられる。Auger　Spectroscopy

によって蒸着膜は表面不純物としてC，表面および

内部に0を含有していたことがわかった。しかし非

晶質CがDDP’sの原因ではない。なぜならば非晶質

Cの動径分布函数におけるピーク位置は本実験にお

けるそれに一致しないからである。また，非常に細か

く分散した酸化物相A1203が非晶質である可能性があ

る。しかし，非晶質A1203の回折ピーク位置は観察さ

れたDDP’sのそれにやは｝〕一致しないからこの可能性

は考えられない。観察された2つのぼけた回折ピーク

位置S（一4πsinθ〃）とその比S2／Slを研磨したAl

表面，11）非晶質A1203，12）非晶質AH7，7at％Cu13）につ

いての結果とともに表3に示す。研磨したAl表面での

ぼけたハローは非晶質層によるものと説明されている。

実験温度は蒸発熱をh・としてτ（＝kT／h。）で表わすと

表3　観察された2つのぼけた回折線の位置S
　　　　　　　　　む　　（＝4πsinθ〃，　A－1）とその比S2／S1

S1 S、　S2／S1

　低指数の面が低い表面エネルギーをもっているので，

電子ビームに垂直な低指数のBragg反射面の結晶が薄

膜の溶融潜熱の除去後に再形成されるものと考えられ

る。

2．3　蒸着Al－Cu合金膜

2．3．1　実験方法

Al－Cu合金蒸着膜はAl－4wt％Cu合金を1．6×10　3Pa

の真空中でマイカ上に蒸着することによって作製した。

膜の厚さは50nmである。　Al－Cu合金系では成分の蒸

発速度を査定すると母合金からの組成のずれは小さい乙4）

固相温度Tsは一般に液相温度に比べて正確に決定で

きないがVan’t　Hoffの関係式によって決めたTsの値

はA1－Cu合金の平衡状態図のそれにかなり良く一致し

ている。ここでも焼鈍温度Tは電子ビームによる加熱

を含むがTくTsである。

2．3．2　結果と考察

　蒸着合金膜はランダムな方位の結晶粒（平均結晶粒

～50nm）からなる多結晶である。写真6はその電子顕

微鏡写真（a），高倍率写真（c）とその回折パターン（b）を示

す。回折パターンの各リングは均一強度を示し，異常

強度のリングは認められない。加熱すると回折パター

ンの各リングはだんだんぼけて，結晶粒の成長を意味

する回折IJングのスポット化が起こる。写真7は629

Kで75min焼鈍した蒸着合金膜の結晶粒成長を示す電

子顕微鏡写真である。結晶粒内で析出した平衡相θの

粒子がしばしば観察された（写真7）。これは蒸着した

ままの合金膜は均一な固溶体である証拠である。低い

本　実　験

研磨したA1表面

非晶質アルミナ（A1203＞

非晶質A1－17．3at％Cu

2．85　　　4．75　　　1．66

2．66　　　　5．06　　　　1．90

2．14　　　4．65　　　2．17

2．70　　　4．93　　　1．82

τ＝0．022～0．025の範囲にある。この値が分子性物質

のガラス遷移温度τq＝0．023に近いことは興味ある。

しかし純金属のガラス遷移温度τqは0．2－0．3Tm（実

験温度は0．84～0．93Tm）であるので，遷移を非晶質Al

とみなすことはできないであろう。また，グリットか

らの銅が純A1より低い液相温度をもつ合金を作ること

が考えられるが，計算した拡散距離はグリットバアか

ら実験時間内では余り大きくないし観察視野はグリッ

トより離れている。このようにTm以下の薄膜の溶解

は汚染によるものではないだろう。薄膜の純度，厚さ，

結晶粒サイズ，真空度の条件を変えることによってさ

らに詳しく調べることが今後の課題となろう。

灘羅巌

　　　　（a）

　　　　（c）

（b）

写真6　（a）A1－Cu合金蒸着膜の電子顕微鏡写真

　　　（b）（a）に相当する回折パターン

　　　（C）高倍率写真
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琶
（a） 　　　　　　　　　（b）

写真9　689Kで301nin焼鈍後785Kでさらに加熱したとき
　　　に観察された組織（a）、低倍率（b）。

写真7　629Kで75min焼鈍したA1－Cu合金膜で結晶粒成長

　　　　を示す電子顕微鏡写真：結晶粒内に析出した平衡

　　　相θが観察される。

登’

尾

…　・灘
禰醸
　　　　　2μm
　　L＿＿＿＿一＿＿＿」寿

写真8　689Kで35min焼鈍した合金膜で異常結晶粒成長を

　　　示す電子顕微鏡写真。

温度の焼鈍においてもG．P．帯や中間相は観察されなか

った。小さい結晶粒のA1－Cu台金蒸着膜で平衡相θが

直接形成されることが報告されている15）。これは結晶

粒微細化のために析出前駆段階に有効な空回濃度が著

しく減少しているためと思われる。結晶粒成長指数と

か結晶粒成長のための活性化エネルギー等を求める試

みはここではしなかった。

　高温度での等温焼鈍は写真8に示すような異常に結

晶粒を成長させた。写真8は689Kで35min焼鈍した合

金膜における異常結晶粒成長を示す電子顕微鏡写真で

ある。結晶粒は蒸着したままの膜に比べて約30倍ある

いはそれ以上に大きくなっている。写真8に相当する

回折パターンはぼけたハロータイプのものでなかった

が，ぼけた回折パターンを示すラメラー組織に似た微

細構造が写真9に示すように異常結晶粒成長後の加熱

で観察された。合金膜は689Kで30min焼鈍しさらに785

Kで加熱した。写真9の均一な黒いコントラストの部分

は成長した結晶粒の結合によって形成した。2つのぼ

けたハローは（111）と（002），（022）と（113）結晶Al

反射の間に観察された。ぼけた回折パターンの回折ピ

ークの位置は蒸着Al膜で観察されたものにほぼ等しか

った。このように，写真9はT〈Tsにもかからわず合

金膜の溶融を表わしていると思われる。ここで観察さ

れた溶融前の異常結晶粒成長はAlのpre－melting中に

結晶粒成長速度に異常があるという観察に対応してい

る16117｝。そしてこれは溶融前の促進された拡散による

と理解されている。写真9のラメラー組織はSr26at

％Pb共晶合金において固一液相界面近傍で観察された

微細組織18｝に非常に似ている。しかも蒸着AI膜では

観察されなかった。このように，ラメラー組織は溶融

したときのsoluteの分布によると思われる。均一な黒

い部分はsoluteの多いもしくは少ない領域と思われる。

この点はたとえば透過電子顕微鏡によるエネルギー分

析によってさらに詳細に調べる必要がある。その結果

はAl－Cu合金膜の溶融現象について興味ある情報を提

供してくれるであろう。

2，4　結　語

　蒸着A1膜を電子顕微鏡中1．33×10－4Paの真空中で

Alの融点（Tm＝933K）より低い温度で焼鈍した場合

の組織変化を調べた。蒸着したままのAl膜は明瞭な

回折パターンを示す多結晶であるが，これを焼鈍する
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とある遅延時間後に2つのぼけたハローパターンを示

し，さらに焼鈍を続けるとスポット圓折パターンを示

す結酷相となる。この過程の組織変化を調べ，回折パ

ターンのぼけの原因を種々の観点より考察した。

　さらに，合金化の影響に関する情報を得るために，

蒸着A｝一Cu合金膜について観察した。その結果蒸着A1

－Cu合金膜では溶融前に拡散の促進によって異常結晶

粒成長が起こり，固相線温度近くで焼鈍するとぼけた圓

折パターンを示すラメラー組織が形成された。この組

織の特・長は溶融時のsoluteの分布によって説明できる

ことを示した。

3．マグネシウムー希土類元素合金

3．1　序

　希土類元素を含むMg合金は耐熱材として注目され

ている。しかし，希土類元素として通常その混合物で

あるミッシュメタル（Ce48～55，　La22～27，　Nd14～

17，Pr　5～10，　Sm　2～3，FeO2～0．5wt％），ある

いはジジム（Nd72．1，1）r27．2，　LaO．85，　CeO．20wt

％）が用いられており，Mgの高温機械的性質に及ぼす

個々の元素の影響の詳細については十分な検討がなさ

れていない。著者らはこれまで上記混合物の主要成分

とMgとの2元合金を用いて，それらの時効過程や機械

的姓質などに関する一連の研究を行ってきた。19一22｝そ

の結果共平した幾つかの現象が見目されたので，ここ

ではMg－Ce合金を主体に，その高温機械的性質に及ぼ

すCeの影響を再結最過程をとおして検討してみる。

3．2　実験方法

　実験に用いた試料の化学組成を表4に示す。素材に

は99．9％以上のMgと99．9％のCeを用い，通常の溶解

た。硬さ測定及び光学顕微鏡組織観察用には10×50mm，

厚さ3m皿，電顕観察用には20×20m皿，厚さ0．5m旧の試

片を用いた。溶体化処理はすべての試料で結赫粒度が

一様に揃うように各試料ごとに熱処埋条件を決めて行

った。20’23｝なお，基地中に析出物が存在する場合の慮

結晶過程を調べるため，溶体化処理したMg－1．3wt％

Ce合金の一部を用いて，最火硬さを示す状態になる

ように3％の冷間圧延をし250℃で1hの時効を行っ
た。

　各試料の溶体化処理材及び時効処理材は，室温で1

バス1％の圧延率で一一．方向圧延を繰返し，加工材とし

て試料に供した。

　焼なましは300℃までシリコーン油浴，それ以上の

温度の場合にはAr雰囲気炉で行った。硬さはビッカ

ース微小硬さ計を用い荷重500gで諺lll定した。光学顕微

鏡観察には腐食液として6％ピクリン酸アルコール溶

液100m1，氷酢酸5m1，水10mlの混合液を用いた。電

顕観察用薄膜試片は窓枠法により作製した。再結贔開

始温度測定の補且力田口段としてX線ピンホール法を併

用したQ

3．3　実験結果

3，3．1　純M9及び溶体化処理したM9－Ce系合金

　　　　　　の再結晶挙動

3．　3．　1。　1　力II二L二四更でヒ1掬系牙と

　純Mg及び溶体化処理したMg－Ce系舎金を室温で1

パス1％の圧延率で一方向1王延を繰返した場合の硬さ

とIJII糖度の関係を図3に承す◎図「・1・1の矢印は試斗斗側面

に肉限的に割れが認められた点である。いずれの試料

も加工初期に急激な硬化を示すが，それ以後は加工度

が増すにつれて力四二硬化の割4｝は次第に小さくなり，

表4　試料の化学組成

試　　　料
添加量 分 析　結 果（wt％）

Ce（wt％） Ce Al Fe

純Mg ㎜ ｝
0．01 0，004

Mg－0．04Ce 0．05 0．04 0．01 0，002

Mg－0．09Ce 0．10 0．09 0．01 0，GO3

Mg－0．14Ce 0．15 0．14 0．01 0，004

Mg－0．20Ce 0．20 0．2G 0．01 0，GO3

Mg－0．29Ce 0．3G 0．29 0．G1 0，003

Mg－1．30Ce 1．60 1．30 0，029 0，014

Mg－2．65Ce 3．00 2．65 0，017 0，010

30

0G

才・1轡「甑α

4　1．、1轍皇　　　　　　・一〇，・9・・％C・「一～←・

　　　　　　　　　　　　Mg－0．20wt％Ce
Mg（99．9％up）

10 20　　　30　　　40

　加Lil度（％）

50

法で作製した・鋳造ビレットは熱間押出しにより下下　　図3　純Mg及びMg－Ce系合金の加工硬化曲線；室温，圧

とした後，さらに熱間及び冷間圧延によって板材とし　　　　　延率1パス1％，一方向圧延，鴛割れ発生点。
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60

鳥

§50

已

z
記

5
40

30

0

　　　　　　　＼晶

Reduction
　（％）

　　　㌔

氏「庸41．，
＼。～。こ1△0．0918，3

　　　　pure　Mg　14，3

0　　　　100　　　20〔ρ　　　300　　　400

　　　　　　　温度（。C）

500　　600

加工した純Mg及びMg－Ce合金の等時加熱（各温度
で1h）にともなう硬さ変化。

図4

試料によっては負の値を示すものもある。一般の供試

材は割れ発生の手前まで強加工した。

3．3．1．2　等時加熱
　上記の条件で強圧延加工した各試料を，各試験温度

で1hの等時加熱を行った。図4に等時加熱の際の硬

さ変化を示す。市販の純Mgでは温度の上昇にともな

い硬さは単純に減少していくが，Mg－Ce系合金におい

蝋8
「・ Y． ラマ，二1

、ト

　ノ

誓搬てbl　唐・｛．“

17
　　　．∴〈夢

　　浅、～

写真10　焼入材の光学顕微鏡組織

　　　（a）　純Mg　　　　（b）　Mg－0．20％Ce

　　　（c）　Mg－1．3％Ce（d）　Mg・2．65％Ce

ては，いずれの試料も低温度側から高温度側にかけて

軟化，硬化ついで急激な軟化の傾向を示す。この傾向

はCe濃度が高いほど顕著に現われる。この低温度側

の軟化は回復，その後の硬化は析出によるものであり，

さらに高温度側の急激な軟化は後述のように1次再結

晶に相当する。

3．3．1．3　組織変化と再結晶温度

　写真10に市販純Mg及び溶体化処理したMg－Ce系

合金の光学顕微鏡組織を示す。この合金系の結晶粒度

はCe濃度にほとんど依存しない。　Mgに対するCe

の最大固溶度は590℃で1．6wt％とされている24｝。写真

10（d）に示すMg－2．65wt％Ce合金の粒界及び粒内にみ

られる白い粒状物は過剰のCeによる平衡相βである。

　写真11はMg－0。09wt％Ce合金の加工状態から再結

　、獄

「く滋響孤
　覧1β　　鴫
曳1∵諺

｝摂津ワ

写真11加工したMg－0．09wt％Ce合金の等時加熱（各温度で1h）にともなう組織変化。

（a）溶体化処理後，室温で18．5％の圧延

（b）160℃で焼なまし

（c）　250℃で焼なまし
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融への過程における組織変化の一例を示すものである。

加工組織にはレンズ状の変形双晶，｛1012；双晶，と黒

く帯状に伸びている圧縮変形帯（compression　band）25｝，

が認められる。破断寸前まで強駈延加工をした試料の

圧縮変形帯はCe濃度0．2wt％まで濃度の増加ととも

にその領．域を増大するが，濃度が0．2wt％を越えると

逆に旧慣する傾向を示す。

　再結晶粒が観察され始めるのはいずれの試料も双晶

あるいは圧縮変形帯の領域である。温度の上昇にとも

なって圧縮変形帯の部分は，例えば写真2（b＞に示すよ

うに微細な再結繍粒で占められるようになるが，圧縮

変形帯以外の領域では加工組織をとどめ一種の混粒維

織を呈する。このような状態は，組成あるいは加＝工匠履

歴などによって多少の差異はあるが、ある温度範囲に

わたっており，例えばCe濃度0．2wt％以下の試料で

は，後程述べる再結晶開始温度から300℃近くにまで

およんでいる。圧縮変形帯以外グ）領域の傷結贔粒は，

圧縮変形帯内部の再結鹸粒のそれに比較して粗い。そ

の後，いずれの試料も，わずかの温度．上昇によって，

試料全体がほぼ均一な結晶粒：で占められるようにな

る。

　同一組成でも内部の状態には局部的な違いがあり斑

結晶粒の現われる温度が異なるので，再結晶温度は比

較の意味しかもたないが，組織観察とX線ピンホ…ル

誉め併用によって求めた再結占漁温度は，純Mgで約75

℃，Ceを0．04，0．09，0．M，0．20，0．29，1．30及び

2．65w£％含む合金でそれぞれ100，150，175，200，

225，300及び300℃であった。圧縮変形帯の部分がは

っきりと区別できる低濃度合金におけるその部分の再

60
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図5　析出処理したMg－1．3瓢％Ce合金の錦町硬化曲線：

　　室温，圧延率1パス1％，一方向圧延，　A：溶体4ヒ

　　処理後→B：3％冷間圧延後→C：25G℃で紬時効
　　処理後，●割れ発生点。

図6

0 100 200　　　300
温度（。C）

400 500

加二L卜したRlg－1．3wt％Ce合金の等時加熱（各温度で

1h＞にともなう硬さ変化。

曲線A：析出処理後20％冷間圧延した試料について

曲線B：溶体化処理後23％冷間圧延した試料について

結晶温度は，0．04wt％Ce合金で75℃，0．09wt％Ce合

金で100℃であった。本系合金の再贈品温度は最大圃

溶限内の範囲でCe濃度の増加とともに高くなってい

ることがわかる。

　なお，韓結晶途中の段階での一種の混晶組織を量す

るような熱処理を与えた場合には，その後の加工など

の際種々の欠陥導入の燃焼となりうると考えられるか

ら，実際操業上注意を要する。

3．3．2　析出処理したM9－1，3wt％Ce合金の再

　　　　　　結晶挙動

3．　3．　2．　1　　力ll二L二石紙イヒ【甘1糸泉

　図5は，最大硬さが得られるような状態に時効処理

したMg－1．3wt％Ce合金の加工硬化曲線を示したもの

である。

　析出処理後の硬化：舅二は，加ユニ初期の段階で，わずか

に増大し，ほぼ20％以上で，硬さの変化はほとんどな

くなり，加工度23％程度で，試料lilij面に肉111乏的な割れ

が認められた。

3．3．2．2　等痔加熱

　図6は，析出処理したMg－1．3賊％Ce合金を20％冷

聞圧延した後，各温度で1hの等時加熱を行った場合

の硬さ変化曲線を示したものである。なお，比較のた

め，図4より，同一組成であるMg－1．3wt％Ce合金の

結果も付記した。

　析歯処理材の等時IJil熱にともなう低温側のわずかな

軟化は，圃復に相当するものと思われる。急激な軟化

を始める温度は，溶体呼処理材のそれより高温側であ

るが，再結晶開始温度は溶体化処理材の300℃に対し，

析出処理材のそれは，ほぼ275℃で若干低く測定され

たが，わずかな温度差であり，この点に関して厳密な

論議は出来ない。
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写真12析出処理後加工したMg－1．3wt％Ce合金の等時加熱（各温度で1h）にともな
　　　　っ組織変化。

　　　（a）20％冷間圧延，（b＞300℃で焼なまし，（c）450℃で焼なまし。

　急激な軟化の過程において，ほぼ300～375℃にかけて，

硬さの減少率が小さくなる領域があり，2段階の変化

を示している。析出処理材の第1段目の硬さの減少曲

線は，溶体化処理材のそれとほとんど変らないが，第

2段目は溶体化処理材の場合より高温側であり，前時

効の効果が明瞭に現われている。

3．3．2．3　等時加熱にともなう組織変化

　写真12〔a），lb）およびlc｝は，析出処理したMg－1．3wt

％Ce合金をそれぞれ，室温で20％圧延加工したもの，

300℃で1h焼なましをしたものおよび450℃で1h焼

なましをした各試料の光学顕微鏡組織を示したもので

ある。

　写真12（a）には，レンズ状の変形双晶の他に，黒い帯

状の圧縮変形帯が認められる。（b）は図6の第1段目で

硬さが停帯し始める箇所に相当し，双晶あるいは圧縮

変形帯の部分に再結晶粒が認められるが、なお加工組

織をとどめている。また，粒内の黒い点状に見られる

微細な析出物は前時効によって析出したものである。

（c＞は，図6の第2段目の終了点近くに相当する組織で

あり，基地は再結晶粒で占められている。析出物は（b）

の微細な析出物に比較して著しく成長している。

3．3．2．4　等温焼なまし

　図7は析出処理したMg－1．3wt％Ce合金を20％冷間

圧延した後，200，230及び245℃の各温度で等温焼な

ましを行った場合の硬さ変化を示す。図7の終点近傍

の硬さは図6の第1段目の終了点のそれに近く，この

段階での組織は写真12（b）のそれで代表される。図7は

1次再結晶の過程とみなしうる。五趣なまし温度で終

点における状態は同じになっているものとし，また，
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図7　析出処理後加工したMg－1．3wt％Ce合金の等温焼な　　図8
　　　ましにともなう硬さ変化。

　　　供試料は溶体化処理後3％冷間1土延し，250℃で1h
　　　の時効をした後20％の冷間圧延を施したものである。

一180一

図7に示した等温焼なまし曲線をIogln〔1／（1－X）〕一

10gtの関係に整理したもの。

再結晶初期の段階における時間指数，K，はいずれ

もほぼ3と見なされる。
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硬さ変化の割合が1次再結晶粒の占める割合に比例し

ていると仮定すると，等温焼なましの時間tにおける

再結晶体積率Xは一般に次式によって示される。26｝

　　　　　　X＝1－exp〔一BtK］　　　　　　（1）

　ここで，BおよびKは定数であり，Kは時間指数（time

exponent）　と呼ばれる。

　上述の仮定より，再結晶体積率，X，は次式にもと

つくものとする。

　　　　　　X＝（Ho－Ht）／（Ho－Hf）　　　　（2）

　ここで，H。，　HtおよびHfはそれぞれ，加工後，　t

hr麗なまし後および焼なまし温度：における当該反応の

終了状態における硬さである。

　式（1）および（2）より，1・gln〔1／（1－X）］とlogtとの

関係に図7の変化曲線を整理してプロットすることに

より，図8に示す結果が得られた。

　図8より等温焼なまし曲線は，すべて折線で示され，

再結晶初期の段階において，その勾配より求めた時間

指数，K，の値は，ほぼ3であった。

3．4　考　察

3．4，1　加工組織

　加工組織は再結晶過程を支配する要因の1つである。

最密六方晶に属するMg及びその合金の低温．における

変形機構として，まず底面すべり（0001）〈1120＞，27）あ

るいは変形双晶，｛1012｝＜1011＞，があげられる。加工

度が増してくると，内部応力の増加にともなって非底

面すべり｛1010｝＜1120＞，28）｛1011｝＜1120＞，屈曲29）あ

るいは圧縮変形帯を生じ，やがて破断する。本系合金

の強圧延加工材については，光学顕微鏡による組織観

察の結果にも示したように，試料全体が一様な変形を

しているのではなく，局部的には不均一な変形をして

いる。ことに，圧縮変形帯は強圧加工した場合に現わ

れやすいものであるが，これは加工性を支配する重要

な変形機構の1つでもあり23），その生成機構について

は，Mg単結晶の。軸圧縮に関連させて検討されてい

る25βo）。現象的には双晶あるいは圧縮変形帯の生成は，

加工による局部的な内部応力の緩和機構として発生す

るものと考えられる。薄膜透過電顕観察により，双晶

あるいは圧縮変形帯の領域とその周辺の転位密度は，

他の領域に比較して高いことを見い出している。

3．4．2　再結晶過程

　再結晶過程の追跡は，薄膜透過電顕観察によって，

おもに，溶体化処理したMg－1．3wt％Ce合金を用いて

行った。

　写真13〔a｝および｛b）は，30％程度室温で圧延した後，

250℃および350℃でそれぞれ，1hの焼なましを行っ

＼

聯
醸：，、

椀．0緬

写真13　Mg－1．3wt％Ce合金の溶体化処理材を室温で30％

　　　圧延した後，250℃（a）および350℃（b）でそれぞれ1

　　　h焼なましを行った後の薄膜透過電顕観察組織。

　　　（a＞圧縮変形帯の領域における転位の回復の状態。

　　　（1〕）（1012）双晶内の転位網と再結晶粒が一部観察

　　　　される輔旧態。

醸，．

　　癬臨．．撫1桑．

　　　餐．、、

繊一轍蝋

写真14　Mg－1．3wt％Ce合金の溶体化処理材を室温で30％

　　　圧延した後，325℃で30min焼なましを行った後の
　　　薄膜透過電顕観察組織。ポリゴン化の状態を示す。
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写真15　Mg－1．3wt％Ce合金の溶体化処理材を室温で30％

　　　圧延した後，350℃で1h焼なましを行った後の
　　　薄膜透過電顕観察組織。
　　　組織中央部における回折像を示したが，基地とサ
　　　ブグレインとは数度の回転をしている。

叢
・耀

　　　　　　　　　コ

”騨’・漁．，

驚態

融，勘

墜；

蝉滅，

写真16　Mg－1．3wt％Ce合金の溶体化処理材を室温で30％

　　　圧延した後，475℃で30min焼なましを行った後の
　　　薄膜透過電顕観察組織。再結晶粒が加工ひずみを残
　　　す粒を食って成長している。再結晶粒内には成長し

　　　た安定相，β，が認められる。

た組織である。（a）は圧縮変形帯の部分における転位の

回復が始まっている状態，（b）は（1012）双晶内部に転

位網と，一部再結晶粒が認められる状態を示したもの

である。

　写真14，15および16は，30％程度室温で圧延した後，

それぞれ，325℃で30min，350℃で1hおよび475℃

で30min焼なましをした基地の部分の状態を示したも

のである。

　写真14には，比較的大きな転位網が観察され，その

一部が亜結晶粒となることを示唆している。写真15に

は，亜結晶粒が認められるが，その内部は転位網で占

められている。やがてこの転位網も亜粒界に吸収され

て再結晶粒になるものと思われる。また，写真中央部

の亜結晶粒と基地との領域にまたがる回折像も示した

が，亜結晶粒の方向は，電子線回折の精度内で，基地

の方位に対して，数度の回転をしていると解釈したが，

この場合，小傾角の亜粒界で囲われていると見なして

よい。写真16は一部再結晶した粒の粒界が，その曲率

の中心から遠ざかる方向に，加工ひずみを残した結晶

粒を食って成長する状態を示しており，Orowan31）の

提案した転位の張力あるいは粒界の界面エネルギーに

よって成長する過程に相当しているものと考えられる。

また，再結晶海内には粒状の粗．主な析出物が認められ

る。これは転位線上に析出した微細な析出物が，再結

晶の段階で凝集し粗大化したものと思われる。この析

出物は安定度，βである。

　再結晶核の生成機構には，加熱の際核が新たに生ま

れると考える熱のゆらぎ説と，再結晶となるべき局部

的な箇所が潜在すると考える2つの流れがある。本系

合金の場合，上述のいずれが支配的であるか，明らか

ではないが，マグネシウムおよびその合金の多くで，

再結晶集合組織をもつという報告32》があり，また組織

観察の結果から，熱のゆらぎによるとは考えにくく，

むしろ再結晶核となるべき潜在的な箇所が存在すると

考えた方が妥当であろう。

　回復の過程には，核形成の過程も含まれるが，加工

によって導入された異符号転位の合体消滅あるいは上

昇運動，再配列による転位網の形成およびポリゴン化，

亜粒界の形成など，そして1次再結晶の過程において

は，亜粒界の消滅あるいは大鎌角化，亜結晶粒への発

達とその合体成長など33）～35）がそれに相当すると考え

られる。本系合金については，回復と1次再結晶が連

続した過程で生じているように見うけられた。

　析出処理したMg－1．3wt％Ce合金の等温焼なまし曲

線は図6の第1段目に相当し，それをJohnson－Mehl
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の式にもとづいて解析した結果を図8に示したが，求

められた時間指数，K，の値は，その初期の段階で，

ほぼ3であった。多結樽体で，再結晶核の形成される

場所として，結晶粒内，結晶境界面，結酷粒の稜ある

いは角隅があげられ，それぞれの場合で再結晶の進行

過程が異なるとされている36）。Avraml　37）によると，

3≦Kl≦4では3次元成長に相当するといわれ，組織観

察の結果ともよく対応する。再結晶の反応の進行とと

もに，Kの値は小さくなるが，　Vandermeer等38｝はア

ルミニウムについて同様の傾向を見出し，再結酷核の

成長速度が，時間の函数として変るとしている。本系

合金の場合も焼なましの長時間側で，変形した基地の

回復などにともなってひずみエネルギーが鮮少するた

めの減速効果と思われるが，その詳細は明らかではな

い。

　図6に示した析出処理材の1次再結晶の過程が2段

階に変化する。その第1段目は，溶体化処理材のもつ

析出による硬化がないだけで，再結晶温度など，見掛

上，再結晶の過程は変らないようである。その第2段

目が溶体化処理材の軟化曲線より高温側に移行する原

因として，基地中に存在する析出物が，溶体化処理材

の焼なましにともなって析出するそれより熱的に安定

であるため，析出物による硬化と，それによって加工

ひずみを高温までとどめる結果ではないかと思われる。

このような見地からすれば，第2段目の急激な軟化の

開始点は，その析出物の凝集粗大化が始まる温度に相

卜しているように思われる。

　最大固溶限度以下のCeを含む合金ではCe添加壷の

増加とともに再結晶温度が高くなることを前述した。

Ceが回復及び再結晶を阻止し耐熱性を向上させる原

因の一つとして，転位線亜粒界あるいは粒界などに

優先析出して，転位の易動度，亜粒界の移動などを妨げ

る効果があげられよう。一方，基地中には熱平衡に存

在しうるCe原子が固溶している。本系合金の場合，

転位とCe原子との弾性的相互作用は強いから2η　転

位線上への溶質原子の偏析が考えられる。Mg中のCe

の拡散速度39）は550℃以下でMgの自己拡散40）のそれ

より遅いから，固着したCeの雰囲気を引きずって移

動する転位の易動度を低下させることになり，再結贔

温度を高め耐熱性を向上させる一尉となっているもの

と考えられる。

3，5　結　語

　多結晶Mgの高温機械的性質に及ぼす希土類元素の

影響を調べた。特に再結晶過程を調べることによりMg

の高温機械的性質に及ぼすCeの役割りを検討し，下

記の点を明らかにした。

　1）再結晶開始温度は最大1仙川限以内でCe濃度の

増加とともに高くなる。

　2）圧縮変形帯領域ではそれ以外の領域におけるよ

りも低い温度で再結晶粒が現われる。基地の領域に生

じた再結贔粒の大きさは，圧縮変形帯領域に現われる

それより大きい。試料全体がほぼ均一な再結晶紋で占

められるようになるのはさらに高温側においてである。

　3）最終加工前に析出処理したMg4。3wt％Ce合金

の等時加熱にともなう硬さ変化曲線は，一次再結晶の殺

階で2段の変化を示す。溶体化処理材は1段の変化を

示す。析出処理材での1段目の変化は溶体化処理材の

軟化曲線に沿っているが，2度目の変化は高温側で起

る。等温焼なましの際の軟化曲線は上述の1段閣の変

化に対応するものである。この軟化曲線をJohnson－

Mehlの式に基づいて解析し，再結磁の初期段階で蒔

間指数Kの値として3を得た。

　4）CeがMgの再結晶温度を高め高温機械的性質を

向上させる主な原照として，転位線，亜粒界，粒界な

どに析出した析出物によるピンニング効果，画溶Ce

原子の転位線上の偏析による転位の易動度の低下など

が考えられる。
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金属一ガス反応の物理化学的研究

一般研究

金属化学研究部

宇田雅広，中村恵吉，大野　悟，檀　武弘
日召不［151年1変～i昭不日53勾三1斐

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　金属材料巾のガス成分（水素，窒素，酸素など）は金属中での存職三状態によって，金属の性

質に大きな影響を与え，材質の性能向上に寄与したり，反対に材質劣化の原凶となったりもす

る。したがって金属に対するガスの溶解，放出挙動を正確に把握することは極めて重要である。

本研究では「金属一ガス」反応を蕊つの系，すなわち，（D「溶融金属一ガスあ（ω「固体金属一

ガス」反応に分けて研究した。

　｛1）「溶融金属一ガス」反応

　溶融ニッケルに対する窒素溶解量をレビテーション溶解法とアーク溶解法によって求めた。

その結果アーク溶解法が約41倍も大きい窯素溶解量となることが判明した。

　これはアーク中で窒素ガスが解離し，原子状となったため，金属に対して活性となったこと

による。ユッケル溶接金属の窒素による気孔生因をガス溶解炉の観点より解析した。また窒素

に対してニッケルと似た反応をする鉄について，とくに減圧状態における溶鉄からの窒素放

出による気孔生成について解明した。窒素を含む溶鉄の凝固過程で発生する気孔は溶田中の窒

素濃度と雰囲気圧力との間に密接な関係があることを見出した。すなわち，気孔生成に必要な

溶山中の窒素濃度は，凝固時の雰：隅気圧力の低下とともに，その圧力の平方根に比例して減少

するが，雰：囲気圧10torr以下では圧力に無関係とな｝），・．・定値（約40ppmN）となった。

　（2）「固体金属一ガス」反応

　Va族金属（Nb，　Ta）の水素反応速度を改善するため，　PdまたはNiをイオンプレーティン

グする方法を採用しプレーティングの最適条件を求めた。また，プレーティングの際のアルゴ

ン圧，投入電圧等の条件を変えた場合の皮膜の構造と水素吸収放H：1に関連した活性の低下など

の問題についても検討を加えた。さらに，金属皮膜のある場合の水索吸収速度についても理論

的に検討を加え，皮膜，基板の水素溶解度，水素拡散係：数によって吸収速度がどのように影響

されるか明らかにした。また実験結果との比較も行ない、計算結果とよい一．・致を平すことを明

らかにした。

1．緒 言

　金属材料中のガス成分（水素H2，窒素N2，酸素02

など）はたとえ，微量であっても，材質に極めて大き

な影響を与えるものであり，金属中でのガスの存在状

態および「金属一ガス」の組合によっては有益であっ

たり有害であったりする。例えば鋼中の水素は白点，

水素ぜい化，遅れ破壊，窒素は焼入時効，釜み時効…

酸素は低温ぜい性などの機械的性質の劣化現象と密接

な関係がある。

　一方鋼中に窒索との親和力の大きい元素（Al、Nb，Tl，

B，など）を添加することによって，窒素を窒化物（AIN，

NbN，　TiN，　BN…）として折出させ，鋼の靱性改善に

利用されたり，またオーステナイトフォマーである窒

素をステンレス鋼に多量に岡溶させることによって耐

蝕性を高めたり，高価なNiを節減する経済的効果をも

有している。

　窒化処理などで金属表面を硬化させ，耐摩耗，耐疲
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労強度の向．．しが行われている。

　金属中にH2，　N2，02などの二原子分子ガスが溶解

するとき，これらガスは金属二三で解離し原子状とな

って侵入するため，金属のガス溶解量（…定温度）は

ガス分理1の平方根に比例する（Sievertの法則）。さら

にガス溶解量は，吸熱反応であれば温度上昇とともに

増大し，発熱反応であれば温度上昇とともに減少する，

融点ではいつれの場合も固極よりも液相の方が多量の

ガスを溶解する。水素ガスと金属の溶解反応を例にと

ると，発熱反応にあっかる系としては稠期律表の1。～

V。族に属する元素でK：，Ca，　La，　Ti，　Nb…などがあり

水素との親和力が極めて強く，二六溶解度が大きく，

水素イヒ合物を作る。

　吸熱反応にあっかる系としてはVI。，鴨。，瓢，1ゐ族

に属する元素でCr，　M11，　Fe，　Cu…などがあり，水素

との親和力は弱く、したがって水素溶解度も小さく，

水素化合物を生成することはない。

　．1二述のように「金属…ガス」の維合せによって，金

属へのガス溶解，放出および金属・ガス化合物の生成

などの平衡論的および速度論的状態がそれぞれ異った

ものとなる。このような観点から発熱反応にあっかる

系の場合には金属に対するガス溶解量が大で，温度低

下とともにガス溶解量が増大することから，「綱体金属

一ガス」反応を，反対に吸熱反応にあっかる系の場合

には「溶融金属一ガス」反間をそれぞれの研究対象と

した。本研究の特色は以下の通りである。

　〔D　溶融金属におけるガス反応について

　溶融鉄合金と水素，窒素，酸素などの分子状ガスと

の平衡論的研究は極めて多いが速度論的研究は少ない。

またこれらガスがアークプラズマなどで原子状に解離

し活性化された場合の取扱いは極めて少なく，従来の

平衡論的取扱いが出来なくなるにもかかわらず，現状

では平衡論的見方をするものが多い。本研究では周期

雛表の鴨族（鉄，ニッケル…）金属と窒素との反応を

平衡論的研究と対比しながら，非活性および活性化さ

れた窒素ガスと溶融金属との溶解，放出反応に伴う現

象の解析を行った。

　㈲　削回金属におけるガス反応について

　従来の研究は平衡論的研究に主眼がおかれていた。

例えば本研究テーマの対象となっている「V。族金属一

水素」についても平衡論的見地からの研究が圧倒的に

多く，反面速度論的見地からの研究は少なく，問題も

多い。これらの問題は主として表面反応の役割につい

てはっきりした認識を持っていないことから来るもの

と思われる。

2．溶融金属一ガス反応

2．1　Ni－N系

　純ニッケルの窒素溶解度はきわめて小さく9，温

度上昇とともにわずか増加する。温度係数はL8

～2。0×10－6wt％N／℃で，1600℃～2000℃における溶融ニ

ッケルの窒素溶解度2）・3）は13～20PPInときわめて小さい。

しかしながら雰囲気の窒素をアーク熱で解離させ，原

子状窒素にした場合には溶融ニッケルに対する窒素溶

解挙動は一変してしまう。

　純ニッケル板（Ni：＞99．5，　C：0．010，0：G．0026，

N：0．GOO5）に各種．窒素濃度のN2－Ar混合ガスをシ

ールドガスとするTIGビードオンプレート溶接を行っ

た。図1にニッケル溶接金属窒素含量とシールドガス

中の窒素分圧との関係（実線）を示す。なお閑中の一

点鎖線は2000℃における平衡論的窒素溶解量3）である。

図1に見られるように，アーク溶接時におけるニッケ

ル溶接金属の窒素含量は，同一雰囲気窒素分圧の平衡

論的窒素溶解量よりも約41倍も大きい値となった。ア

ークを用いて窒素ガスを活性化した場合には，0．01％

N2アーク雰囲気と100％N2の非アーク雰囲気とが同じ

窒素溶解量（18．8ppmN）を与えることになる。すなわ

ちアークによって，雰囲気窒素ガスの溶解能力が1万

倍に増加したとも云える。また，雰囲気の窒素濃度が

約G。06％以上の領域では，雰囲気窒素濃度に関係なく

溶接金属の窒素含量はほぼ一定の値（約45ppmN）とな

る。これと類似の現象がFe－N系のアーク溶解のとき

にもみられ4），両者とも同での窒素溶解機構で説明さ
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図1　アーク溶解およびレビテーション溶解した場合の，溶融

　ニッケル中の窒素溶解量。
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れる。すなわちアーク直下では雰囲気中の原子状窒素

は溶融ニッケルへ激しく溶解し，溶融ニッケルの窒素

濃度を増加させる。しかし逃散速度は溶解窒素の濃度

が増加するにつれて増大するから，ある濃度で溶解と

逃散の均合が達成された一種の定常状態濃度となる。

しかし一気圧の窒素分圧に相当する濃度以上になると

窒素の逃散機構が変化し，溶融ニッケル表面で沸騰に

似た現象がおこり，ニッケル中の窒素濃度が窒素分圧

と関係なく一定となるものと考えられる。

　写真1に種々の窒素雰囲気濃度のもとで純ニッケル

板（板厚6mm）をアーク溶接（アーク電流：180A，

電圧：13～24V，溶接速度：25cm／min）した場合の気

孔発生状態のX線透過写真を示す。写真にみられるよ

うに，ニッケル溶接金属の気孔生成におよぼす窒素の

影響は極めて顕著であり，シールドガス中にわずか

0．025％程度の窒素が存在してもその溶接金属中に球

状の気孔が多数発生している。気孔の発生傾向はシー

ルドガス中の窒素濃度の増加とともに増大するが，約

0．25％N2－Ar以上の雰囲気ではほぼ同様の発生状況

を示した。また0．1％N2－Ar以上の雰囲気から，溶接

時に溶融ニッケルからニッケル微粒子の放出（スパッ

タ発生）現象が観察され，雰囲気窒素濃度の増加とと

もにスパッタ発生数は増大する傾向を示した。

　一方，気相窒素を活性化させないような一般的方法

（高周波溶解，レビテーション溶解法など）で，純ニ

ッケルを各種窒素雰囲気中で溶融した場合には，上記

の現象は全くみられない。例えば100％N2雰囲気中で

純ニッケルをレビテーション溶解（2000℃）し，銅モ

ールドに鋳込んだ凝固試料中には，気孔の発生は認め

られなかった。Ni－N系の平衡論的なガス溶解度曲線

が示すように，分子状窒素ガスと溶融ニッケルの反応

はきわめて不活性であり，窒素による気孔生成を生じ

ない系と云えよう。このように，雰囲気ガスの活性化

の有無は溶融金属へのガス溶解，放出挙動にきわめて

大きな影響を与えるものである。

　アーク溶接時における窒素の著しい気孔生成傾向は，

図1に示すように，溶融ニッケルの平衡論的窒素溶解

量が極めて小さい（2000℃，PN2＝1atmにおいて18．8

ppm　N）ために，アーク気相から溶融池へ急速に溶解

した窒素が容易に過飽和溶解量に達するためと考之ら

れる。

　2．2　Fe－N系
　純鉄に対する窒素溶解度はニッケル程小さくはない

が，比較的小さい系である。溶融鉄（1600～2000℃）の

窒素溶解度は430～500ppm程度である。　Fe－N系の平
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写真1　各種窒素雰囲気中で溶接したニッケル溶接金属の気孔

衡論的測定値は極めて多く5噌1D，確立された系と云え

よう。このように純鉄はニッケルよりも25～30倍もの

窒素溶解量を有することができ，溶鉄の冷却過程で窒

素が放出され，気孔を生じる可能性があると考えられ

るが系統的研究は見当らない。一…方，雰囲気窒素ガス

がアークプラズマなどで活性化されると，NトN系の

場合と同じように平衡論的ガス溶解挙動を示さなくな

る。窒素溶解量は溶鉄の素面状態の影響を強く受ける

ことなどが著者ら4）によって明らかにされた。

　以上のように溶融鉄には，溶解方法（アーク溶解，

非アーク溶解）によって異った窒素溶解量が与えら

れるが，金属凝固時には溶解窒素が放出されて気孔

を発生することがある。本研究ではとくに，種々の減

圧下で窒素含有溶鉄を鋳込んだときの気孔発生状態を

溶門中の窒素濃度と関連づけてみようとするものであ

る。

　Fe－N系の減圧下における気孔生成
　　も

　本実験に使用した純鉄は，電解鉄（昭和電工製アミ

トロン）を真空溶解し，熱雲圧延により10mmφの丸

棒に圧延したもので，この純鉄轟轟を約3g（．9mmφ

×6mm）の大きさにし，溶解用試料とした。図2に，

レビテーション溶解反応装置の概略図を示す。本装置

は1気圧以下の任意の雰囲気圧力下において試料を浮

揚溶解することができるとともに，その凝固時の雰囲

気圧力を独立に調節できるように構成されている。重

葬に純窒素を導入して，ガス溜めならびに反応管内の

圧力をそれぞれ所定の圧力としたのち，試料を浮揚溶

解し，反応管内の窒素と反応させ，十分な窒素溶解の
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図2　レビテーション溶解装置

．響

67ppm　N
〈1Torr

．68ppm　N　　　　　65　ppm　N

20Torr　　　　　　40　Torr

平衡が達せられた（約2min）後，試料を下部の銅モー

ルド（内径約6mm）に落下させて急冷凝固させる。試

料の溶解温度は2000℃±20℃であり，測温には2色高

温．計を使用した。なお，この溶解条件における平衡窒

素溶解量は，PN2－1atmにおいて525±5ppmであっ

た。凝固試料の気孔検査は，X線検査ならびに断面検

査により行った。また凝固試料の窒素分析には，LE

CO社の酸素，窒素同時分析装置を使用した。

　各種条件下でレビテーション溶解した純鉄を銅モールド

中に鋳込み，急冷凝固させた。この試料のX線透過写真

の一一例を写真2に示す。試料の窒素含量がほぼ同一で

あっても，凝固時雰囲気圧力の増大とともに気孔発生

量は減少し，ある圧力以上になると気孔の発生は全く

認められなくなる。図3には，気孔生成の有無と凝固

試料の窒素含量ならびに凝固時雰囲気圧力との関係を

示す。図中，黒丸は凝固試料中に気孔の生成が認めら

れたもの，白丸は気孔の発生が認められなかったもの

であり，実線はその境界領域すなわち気孔生成の臨

界窒素含量と凝固時雰囲気圧力の関係を示したもので

ある。また，一点鎖線および二点鎖線は，融点におけ

る純鉄の液相および固相の平衡窒素溶解量5〕と雰囲気

圧力の関係を示したものである。同順にみられるよう

に，凝固時時囲気圧が約10Torr以上の場合の気孔生

成の臨界窒素含量は，凝固時雰囲気圧力の渥乗に比例

して増加する。一方凝固時雰囲気圧力が約10Torr以

下の領域では，気孔生成の臨界窒素含量は凝圃時雰囲

気圧力に関係なく約40ppm　Nとほぼ一定値を示す。

　このように，減圧下における気孔生成の臨界窒素含

量がある庄力以下で，一定となる原因は気孔の生成条

写真2　窒素濃度一定（65～68ppm　N）純鉄を各種減圧下で凝

　　　固させた試料の気孔のX線写真。（X線写真の右側はそ

　　　のスケッチ図を示す〉。
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図3　気孔生成の臨界窒素濃度と鋳込時の外圧との関係，

件，すなわち，蹄鉄中における窒素ガス気泡の形成条

件が単に凝固時雰囲気圧力だけではなく，他の物理化

学的因子の影響をも受けていることを示すものである。

そこで，溶鉄中における気泡の安定在存条件の面より，

気泡形成に影響をおよぼす物理化学的因子について考

えることとする。曲率半径r（cm）の気泡が，外圧PA

（atm）のもとで，溶鉄表面からh（cm）の深さにある場

合の安定存在条件，すなわちその気泡の内圧Pβ（atm）

は，次式に示すように，外圧（右辺第1項），二三の静

圧（第2項）および溶鉄の表面張力に起因する圧力（第

3項）の和を超えなければならない。

PB≧PA十ρh／1013．25十1．974×10－6×σ／r・……・・（1）

　ここで，ρおよびσはそれぞれ溶鉄の密度（g／cm3）

および表面張力（dyn／cm）である。

　溶期中における気泡の存在状態を，球気泡と球冠状

気泡の二つに分けて，それらの生成の容易さについて

考察を進める。図4に曲率半径rの球および球冠状気

泡の陰萎中での存在状態を示す。図4に示すように，

これら気泡内の窒素量yβ（cc）は，すべてそれら気泡

の周囲の有限の厚さδ（cm）内に存在する体積yp（CC）

の溶鉄から供給されたわけであるから，（1拭を満足す

るための気泡生成に必要な溶鉄の窒素濃度C’（cc／100
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gr　Fe）は，これら気泡内の窒素量を与え，かつその内圧

と平衡する濃度以上でなければならないことになる。

すなわち，気泡形成に必要な溶質量の観点より見た気

泡の安定存在条件は次式で表わされる。

C∫≧100（KN那・1！p・ρ／100十一Pβyβ7■o々の／yρρ

　　　　PA

溶鉄7

憲麟熱

………………
i2）

PA

h　　　溶鉄贋　　〔Cb，V【，］

⊥

図4　溶鉄の凝糊過程中に発生した気泡のモデル

（a）球　気　泡

（b）球冠状気泡

　ここでToは標準状態の絶対温度（273。15K），7’mは

気泡内のガス温度（K），1伽は温度丁。、における紫素溶

解の平衡定数（cc／100gr　Fe・atm一憂）である。
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図5　各種圧力下における気泡成生に必要な溶鉄の窯素濃度と

　　気泡曲率半径の関係　一計算曲線一

　　　図中………は球モデルの計算結果

　　　　　　　は球冠モデルの　”

　図5に図4で示した球および球冠の2つのモデルに

対する気泡曲率半径とその気泡の形成に必要な窒素濃

度との関係を，各外圧について計算した結果を示す。

なお，計算：にあたっては，h－1cm，δ篇10…4cm，丁川

＝讐 P808。15K，ρ＝7．02g／cm3，12｝　σ＝1700dyn／cm，13）

κκ＝35．6cc／100gr　Fe・atm｛漢の値をそれぞれ使用し

た。隠5にみられるように球気泡モデルにおける気泡

形成に必要な溶鉄の窒素濃度は，気泡の曲率半径の増

大とともに滅少するが，ある曲率半径において極小値

を示したのち再び増加している。これに対し，球冠気

泡モデルの気泡形成に必要な溶鉄の窒素温度は，気泡

半径の増大とともに減少し，ある曲率半径以圭でほぼ

一定値（以下極小値）となっている。

　ここで，この気泡形成に必要な窒素濃度の極小殖に

ついてみると，球気泡モデルの極小｛直は岡圧力下の帯

締気泡モデルの極小殖よりも著しく大きい。溶鉄中に

おける窒素気泡の形成が，この極小値近傍の窒紫濃度，

曲率半径で生ずるものとすれば，愚母気泡は球気泡よ

り容易に形成されることになり，実験結果と良い一致

をみる。

　図6に，気泡形成に必要な窒素濃度の極小値と外圧

の関係を示す（月中実線）。図中の破線は煙弾験で得ら

れた気孔生成の臨界窒素含量と凝防1雰匪1気圧力の関係

（図3）を示したものである。中田より，球気泡モデル

の極小窒素濃度は，実験で得られた気孔生成の臨界紫

素国母よりも著しく大きく，その外圧に対する挙動も

異っており，このモデルでは実際の気孔生成現象を説

明できないことがわかる。．．・方三冠気泡モデルの極小

窒素濃度は，気孔生成の臨雰窒素含電よりも約し6倍

程大きい値（約10Torr以上）であるが，その外圧に対

する挙動は良好な対応を示しており，このモデルで寅

際の気孔生成現象を説明できるものと考えられる。な

お、ここで実際の気孔生成が上記球冠気泡モデルの形
103

邑

匙

鰍
轟102
無

エOl

球

　　　　　　　　　！球冠　　　　　　1！
　　　　　　！！
　　　　，1
　　　1’気孔生成の
　／ノ　臨界窒素濃度

！
！
！

一＿＿＿＿＿一ノ
1

　　100　　　　　　　101　　　　　　　1．02　　　　　　　103

　　　　　　　　凝1占11専雰囲気圧力Torr

図6　気孔生成の臨界窒素濃度と外圧の関係の実験侮と計算幟

　　の比較。
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成条件よりも低い窒素濃度で達成される原因は，溶鉄

の凝剛痔に溶質である窒素が，液相側に濃化されるた

めに，その膿化した窒素の量および濃度が気泡形成条

件を満足したためと考えられる。

3．固体金属一ガス反応

3．1　イオン・プレーティング法によるVa金属

　　　　上へのPd，　Ni被膜の作製14｝

　Va族金属の水素吸収速度は，通常の取扱い下＊では

0，C等の吸着あるいは表面偏析等が障害となり表面

反応で律速される。それを防ぐ手段として，目的とす

る金属の表藤をPd，　Ni，　Cu等で被覆して酸素等によ

る汚染を防ぐことが考えられる。被覆法として，電解

メッキ，真空蒸着，スパッタリングなどの方法がある

が，本研究においては付着強度が強いと云われるイオ

ンプレーティング法を玉5）を擁用し問題点に検討を加え

た。

　3．1．L　実験および方法

　装潰は岩研究室で試作したもので，直流電界二極，

蒸発源抵抗撫熱方式で大略は図7に示すとおりである。

方法としては試料を蒸発源上，約5cmになるように陰

極に昂るし，1，3mPaまで系の排気をおこなった後

精製Arガスを1。3Pa程度になるようバリアブル・リ

ーク・バルブで導入し，陰極に一3kVの電尾を印加，

グロー放電によるスパッタエッチングをおこな

う。つづいてWバスケットの抵抗加熱によりPd，　Ni等

を蒸着させる。

　Ar　　　4　　　　　3　　　　2
　ゆ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　11

　　　　幽　、．王，。5

　　　　1・　聾　　　　　12

1．

2．

3．

4．

5．

6．

図7

　　　　　9

基板

陰極

可変ガス導入弁

アルゴン精製炉

高圧電源

蒸着源

7

7．

8．　コールドトラップ

9，油拡散ポンプ

10，隣．転ポンプ

11，　ピフニゲージ

12．イオン・ゲージ

イォンプレーティング装置の略図（模式図）

場合の表繭状態の変化をあらかじめ知る必要がある。

図8はオージェでみたNbの表面状態で（a）は1473K

で1．8KS真空焼鈍した場合Cと0の吸着によりNbの

強度はわずか清浄面の4％である。これを120Sエッ

チング（約2nm＞をおこなうと（b）に示すようにCと

0が大巾に減少し，中断により（c）に示すように再び

Cと0が吸着する。さらに（d）に示すように480S後

にはNbの強度は（b）に比較して58％まで低下する。

以上のことはイオン・プレーティングとスパッタ・エ

ッチングは剛1寺に進行させなければならないことを示

唆している。

題

＼
尾

（。）遡＿

〆》納v

（b）

／
Nb

（c＞

K、

（d）

／
Nb

C

0

C 0

》〉へ〆〉一一一・（e）

｝　Fe

C

0

一（f）｝　Fe

C

0
．し陥　L一
200　　　　　　400　　　　　　600　　　　　　800

　　　電チエネルギーeV

　｛a｝　スパッターエッチングなし

　｛b｝12⑪Sのスパッタエッチング

　（c｝スパッタエッチング中断後　60S

　（d｝　　　　　　　〃　　　　　　　480S

　（elスパッタエッチングなし

　（D　660Sスパッタエッチング

図8焼鈍〔（a＞～（d）〕および冷間圧延〔（e＞

　　オージェスペクトル

100θ

，（f）〕したNbの

　3．1．2。NbおよびTaのスパッタ・エッチング

　本研究では上に述べたように，Arスパッタ・エッチ

ングした後プレーティグをおこなっているので，その

＊超高真空（10『8Pa＞＞下で2200K以上で脱ガス処理するよう

　な場合をのぞいて。

　我々の装置においてグロー放電によりスパッタ・エ

ッチングをおこなうので，その場合の投入電力，印加

電圧とスパッタ量との関係を調べたのが図9に示して

ある。印加電圧の増大にともなってスパッタ量も増加

するが，スパッタ量がゼロになるしきい値が存在する

ことがわかる。このしきい値はNbの場合600～900V，
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Taの場合400～500Vである。　Nb　1原子をスパッタす

るのに要するAr＋のエネルギーは25eVであるから，こ

のしきい値は高すぎるものと思われる。これを解明す

る手がかりとして，我々は末精製Ar（02：10ppm）を使

って同様な実験をおこなったところ，スパッタ量鈷％

に，またしきい値は1．8kVと大巾に増加した。このこ

とから　（1）アルゴン中の02，H20などの不純物がNb

基板に打ちこまれ重量増加をもたらす。（2）印加電圧の

低下にともない，同電力のグロー放電状態を維持する

ためアルゴン圧を上昇させる。このため02などの分圧

も高くなり，スパッタされたNbなどが再び基板に打ち

こまれスパッタ効率が低下する等が考えられる。

0．7

0．6

毛。噛5

暫・・4

壼・．・

螺。。2

0．1

0

基板lL6×3．1×0，0G92cm3

　　　0．77g

投入電力5斎畜w

　　　　　　　o
　　　　　　　　　　o精製アルゴン
（0・・10－6ppm）　基板：

スパッター時…借

　15min・，／
　／／

／

／日タ．
　●レ’

0

　　2．0×2．5＞く

ノ0．015，m・
／
　　0．65g

’　　投入電力至エ．理W

　　　　●＿＿●

　　・一”5

Ta
4⑪0

300

200

100

0

Nb替
500

400よ

300ゆ
　　長
200

100

　　0　　　　　1　　　　　2　　　　　3

　　　　　　　　放電電圧kV

図9　グロー放電スパッターによるNbおよびTaの重量：減と印

　　加電圧との関係〔精製Ar（02：10－6　ppm）〕

0

出サイクルにより脆性破断した破面である。基板両面

に均等に皮膜の形成がみられ，つきまわりの良さを示

している。また膜厚は重量変化により6μmと推測され

たが，SEM像から約9．2μmとなり，約36％の気孔率

を持つとすれば矛盾なく説明できる。

　写真（b）は印加電圧2kV，　Ar圧0．5Pa，投入電力0．8

Wで作製したPd膜の表面を（C）はその引張り破断面

を示す。（b）からは柱状組織の先端の角形組織の集合

した様子がみられ，（c）より破断にもかかわらずPd

膜が密着した様子がよく観察される。

　3．1．4．PdおよびNi皮膜の熱処理および水素

　　　　　　　の吸収および放出サイクルの影響

　図10はEPMAで測定したPd皮膜一Nb基板界面近

傍の濃度プロファイルである。イオンプレーティング

皮膜の強固な密着性は大きなエネルギーを持つ原子が

基板内に侵入することに起因するとされているが，本

研究では，このような拡散層の存在は確認できなかっ

た。これを873Kで3．6KSの熱処理を行なった場合の

濃度プロファイルは未処理の試料と変わらない。しか

し，1173Kで熱処理したものは，300Sの保持ですでに

相互拡散が生じていることを示している。また拡散戸

内にみられるNbのプラトーは，ある特定組成の金属間

化合物の存在を示しており，その原子比Nb／Pdは％で

あり，Maldonado等16）によって確かめられたNbPd3と

一致している。なお1173Kで300Sの熱処理ですでに

3．1．3．イオンプレーティングの条件と皮膜の構

　　　　　　造

　本研究においては印加電圧1．0～3．8kV，　Ar圧は1．3

～8．OPa，投入電力は3～30　Wの範囲内で変化させて

皮膜の構造におよぼす影響を調べた。写真3にNb基

板上にイオンプレーティングしたPd皮膜の構造をSE

M像によって示す。（a）は印加電圧3kV，　Ar圧4．2Pa，

投入電力9Wで作製した試料を573K以下の水素吸息

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　10μm
　　　　　　L＿＿．」　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　LI

（a）

Nb
Pd

Nb
Pd

剥離

・聾
　NbPd3　etc，

873K－3600S 1173K－300S

（b）　　Ni Ni

Nb

Nb

873K－3600S 1173K－1200S

〔al水素誘起割れの破断面

〔b）Pd膜の表面俊

（c）引張り破断面

写真3　Pdを被覆したNbのSEM像

　　〔a）Pd皮膜一Nb基板

　　〔b）Ni皮膜一Nb基板

図10皮膜一基板界面近傍のPd，　Ni，　NbのEPMAプロアァ

　　イル
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Pd皮膜は剥離しており，剥離はNbPd3とPdの界面の

ところで起っている。またNi皮膜一Nb基板の試料に

ついても精血な結果を観測しており，1173K，1．2KS

の熱処理でM3Nbが生成している。しかし，この場合

剥離は生じなかった。

　U73Kの熱処理，あるいは873～1073K問の水素の

吸放1二i二1サイクルにより水素の吸収，放出速度は大巾に

低下したが，その場合，基板のNbないしTaがPd膜

の表面に拡散し，Cおよび0の吸着が生じた。このこ

とを示したのが図11である。図11の（a）は熱処理，水

素の吸放出サイクルを舶えてないPd膜の表面で，0

の吸着はほとんど認められず水素との反応に活牲を示

す。（b）は水素吸放とhサイクル（873～1073K）後の表

面のスペクトルで，0とCの吸着が認められ，これが

吸収速度劣化の原閃であることがわかる。これをスパ

ッターエッチングしたものが（c＞であり，0とCがほ

とんど認められず，NbとPdがおよそ1：3の強度比

を持ってNbPd3の存在を示唆している。このことは，

Pd皮膜の表面に拡散したNbへのCと0の吸着が活性

の低下の原悶であることを強く示唆している。

　（4）金属内部での濃度勾配に従った拡散

である。このうち，（D一（3）は金属玉壷で起る表面反応

過程，（4）が拡散過程である。従来の金属一ガス反応の

速度論的な扱いは，いずれかの過程が律速している場

合について解決されているが，両方の反応が同時に寄

与している場合の扱いは確立されていなかった。

　（1＞一（3）の表颪反応過程は金属の表面状態に強く影響

される。このことは図8にみられるように，Va族金属

の場合常にCおよび0の吸着の存在を考慮しなければ

ならず再現性あるデータを得ることは困難である。一一

つの対策として前章で述べたようにPd，　Ni等の皮膜

を目的とする金属上に作製することであり，この章で

はその効果を速度論的に検討し，実験値と比較する。

　3。2．1．表面に金属皮膜のある場合の速度論

　この問題は試料の形状が板，球，円柱いずれの場合

も取扱いが可能であるが，ここでは代表例として半径

aの転層円柱｛有限の場合文献（17）参照｝の表面に厚

さfの金属膜がある場合の水素吸収速度を考える。そ

の場合初期条件

鵯

＼

尾

（a）

（b）

　／
Pd＋C

マ　　　　／
　　Pd一｝一C

（c）

マ，、、

Pd　　　O

0

＼

Pd

0

0　　　　　　　200　　　　　　400　　　　　　600　　　　　　800　　　　　　1000

　　　　　　　電子エネルギーeV

｛a｝Pd皮膜の表面

制　水索吸収および放｝liサイクルをくり返した後のPd

　　皮膜の表面

〔c）｛blを4minスパッタエッチング

　　図11Pd皮膜一Nb引板のオージェスペクトル

3．2　Va族金属の水素吸収速度におよぼすPd，　Ni

　　　　等の皮膜の影響17）

　気体（一般に2原子分子）が金属に吸収（あるいは

透過）する反応過程は，

　（1）金属表面での物理吸着

　（2＞　　　〃　　化学吸着

　（3＞化学吸着より内部への移行

C＝C∫＝0，α＋∫≧γ＞O，仲0，

C∫＝C∫，QQ，　γ漏α一1一∫，　置＞0・・。。・・一一…　一・・。〈3）

ここで，CおよびC∫は基板および皮膜の水素濃度，　C∫．・・

は皮膜における気相と平衡した水素濃度である。この

問題は皮膜を透過する水素量」が皮膜一基板界面にお

ける基板側の水素量，J＝D（∂c／∂κ〉，に等しいと

の条件下で解くことができる17・18）。

獄1一鮨1率群鶴，）即（一αIP‘／α2）

　　　　　　　　　　　　　　　　。・・…　一・一・。・・一・（4）

および

乱一1一激講〉婦即（一α1α／α2）一・5・

ここでCO。，　Cはそれぞれ気相と平衡した水素濃度，

および平均水素濃度である。またα，は，

α。JI（α。）一ゐ・Jo（α，）篇0………一……・…・…〔6｝

の根である。Lは相対膜厚および水素透過係数より得

られ

L＿ユ，D∫・S∫＿P∫／∫

　　　　D．S　　P／α　　∫
・…
@。・…　。・。・・・・・・・・・・・・・・・…　一（7）

ここで三身∫は皮膜をあらわし，0，SおよびPはそ

れぞれ水素の拡散係数，溶解度および透過係数である。
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（7拭より五は厚さ∫の膜とαの基板を通過する水素量

の比を表わしており，皮膜と基板の全反応過程に対す

る寄与の程度を示している。寄与の程度により次の三

つの領域に分けて考察することができる。

　領域1：L〈1でα1＝2しと近似できる。この場合
式｛3）は，

乱・1一即（一・・籍舞の一・………・・8・

と近似できる。この場合Dは全く反応速度に影響せず

皮膜透過が緯速する。

　領域II：L＞1でα。は」。（α，）＝0の根として（α1

＝2．408）で表わされる。この場合表面の影響のない拡

散律速の式と岡等になる。この取扱いについては既に

多くの報文がある。

　領域III：ゐ㌶1，すなわち領域1，　IIの中間の場合

1，Hで用いた近以が成立せず，式（6）に従ってα，を

厳密に計箪しなければならない。代表的な例としてPd

を被覆したTaがあげられる。　S，S∫，　D，D∫を文献

イ直より手采用し，

　五Pd＿Ta＝16．4（α〃）εκp（一33．6KJ／RT）…………〔9）

で計算した五およびα，、を使い，式｛4）に従って計算され

たPd皮膜一Ta円心中の473～773Kの濃度プロファ

イルを図12に示す。

　　　　L二1．58　　　　　7ユ5　　　　　　43．75
　　　温度冨473K　　　　　　573K　　　　　　　　773K
1．0

8

り

＼0．5
り

t罵2000

1000

　500

　200
工00

10

1　．8．6．4．2　0

10

500

　80

40

20

200

1．8．6．4．2　0

　r／a

200

100

40

　20

　104

1．8．6．4．2　0

図12Ta丸棒（半径a）に厚さfのPdを被覆（a／fニ500）し

　　た試料の一・定水索圧下で’の水素暇収プロファイル

　　　（’＝0，C漏C∫讐0）

　3．2．2．反応の速度定数と温度の関係

　ある時間経過後、式｛4）は第1項でもってほぼ近似で

き，次式のように変換できる。

　　　　一　　　　　　　4五2
　　　　　　　　　　　　　　　一α1エ）言／α2　e。（1－C／COO）≒e，、
　　　　　　　　　α1（α1＋L2）

　　　　　　　　　　　　κ
　　　　　　　≒coπs‘・一7‘………・・………・…（10）

　　　　　　　　　　　　α

ここに，K二αIDは反応の速度定数であり，拡散係数

　D＝Doe卯（一E／RT）　………………・………・…・（11）

の温度依存牲を持つから，

e。K漏2仏、α1－E／RT÷セ．Do　……………・・…・…（12）

となる。式（12）のアレニウスプロットは領域IIをのぞい

て拡散の活性化エネルギーEと一致せず，α1が温度依

存性を持つため領域IHでは曲線的となる。また領域1

で得られる乏。Kの勾配からは（S∫D∫）／Sの勾配，すな

わち皮膜の水素透過のアレニウス・エネルギーより基

板の水素溶解の△Hを差し引いた値が得られることに

なる。

3．2．3，実測値との比較

　前章の方法でPdおよびNiをTaおよびNb上に被覆し

理論計算と比較した。実験はFormaster型｝膨張計をf吏

用し詳細は文献19）を参照されたい。結果の一部として

φ3mm×15mmのNbの丸棒にPd被覆した結果を図

13に，厚さσ，15mmのNb板に0．4μmのNi皮膜をつけ

た場合について図14に示す。
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一9

ロー10
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一12

秘曝こ一ζ　。、，＿
　　　　　　’強こミミこ＼

　　　　　　　　　　　　　、　　　　　、　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　へ　　　　　
　　　　　　　　　　　　　　＝200＼
　　　　　　　　　　　　　　　、、
　　　　　　　　　　　　　　　　、、
　　　　　　　　　　　　　　　　＼

／
C

　　　1．1　　1．2　　1．3　　1．4　　1．5　　1．6　　1．7　　i．8

　　　　　　　　　　重03／T

図13　φ3m用×15mmのNb円柑三にPdを被膜した場合の実測値

　　（□，△，○）および計算値。2ω

　　a：ゴルスキー効果（Schaumann等）より求めたDから

　　算f泊：したK，（α／∫瓢00，1000，500，200）b，c，　i吸収法

　　より求めたK21・221

　図13のaは表両反応を含まない水素拡散係数5．10　4

eκp（一10．5／RT）より計算したα〃＝QOの計算機（実
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線），およびα〃篇1000，50G，200の計算値（点線）で

ある。実測値はα／／一1000～200の間にはいっており，

いっぽう実測の膜厚からαが一400～800であり，かな

り良い一致を示してお1）。これを従来の未処理（0の

吸叢等で表面反応を含む）のNbについての実測値b，

cと比較すればPd処理の効果が如何に大きいか理解

できる。また図14の勾配から求めた△Eは84．5KJで

蒲の水素透過の文献値から算出した値92KJと比較的

よい一一致を示した。
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　　一2一
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金属材料の機器分析に関する研究

一般研究

金属イヒ学音i～

須藤恵美子，大河内春乃，斉藤守正

鯨井　脩，高橋旦征，佐藤幸一，鈴木俊一

小林　剛

昭和51年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　発光分光分析法，けい光X線分析法，質量分析法，または原子吸光分析法など多くの機器分

折が金属材料の分析に用いられている。

　しかしこれらの機器分析法は種々の問題をかかえている。我れ我れは次の3つのサブテーマ

について検討し，金属材料の分析への適用性のま珪：大をはかり，分折法の確立などの成果を得た。

　（1）機器分折における試料調製に関する研究

　発光分光分析及びけい光X線分析は非破壊分析法として金属分析に不可欠な方法である。し

かし一般に一定形状の試料を必要とし，線材や切削片などは不適当である。また一般に同様な

履歴を有する標準試料を必要とするが，適切な標準試料の入手困難なことなどの問題がある。

そこで，高周波溶解遠心鋳造法によれば溶湯を高温より急冷するため炭化物を形成することな

く，均一な試料を作成することができることに着罰し，機器分析用試料調製の検討を行った。

その結果、電解鉄希釈掬1溶解法，検量線作成罵試料調製法及び高《｝金鋼機器分析用試料調製法

の成果を得た。

　（2＞質量分析法による微小部及び微量元素の定量

　スパークイオン源質量分析法は水素からウランまで全元索を極微量範囲まで多元素同時定

量可能な点で極めて優れた方法である。金線を対極とする金プローブ法によれば微小部の分析

が可能なことに着目し，低合金鋼，ステンレス鋼，高純度アルミニウム，高純度銅について，

各元素の相対感度係数を求め従来法との比較検討した。この方法によれば微小部を従来の分析

法より数％精度よく定量できた。

　また微量斜脚の定量として，近年脱硫技術の進歩により，硫黄の低滅化による材質特性の研

究が推進され，極微量硫黄分析法の要求がきわめて高くなってきた。一般に分析法としては標

準試料を必要とし，その基準分析には重量法やメチレンブルー法が採用されているが，操作の

繁雑性，または定量下限に問題がある。そこで絶対定量法としての同位体希釈・スパークイオ

ン源質量分析法によりppmレベルの硫黄を精度よく定1曇圭する方法を確立した。

　（3＞黒鉛炉原子吸光法による醗熱合金中の微量不純物の定量

　耐熱合金中に含まれる微量のPb，　Bi，　Agなどの不純物は耐熱合金の機械的性質を劣化させ

ひいては破壊の原困となるので，このような有害微最不純物を正確に精度よく，しかも迅速に

定量する方法の確立が強く要望されている。高感度で微量不純物の矩最に適する，黒鉛炉原チ

吸光法の利用を試みた。その結果複雑な組成のM基，Co基耐熱合金を硝酸とふつ化水素酸で

加熱溶解するだけで，分離操作を行わず疸ちに黒鉛炉原チ吸光法を適用できる検量線法を確立

した。この方法によればきわめて簡単で，広範麟な組成の耐熱合金の分析に応用でき，定量．下

限はPb　O．G5ppm，　Bi　O．lppm，　Ag　O．005　ppmである。
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金属材料の機器分板に漢1する研究

（の　機器分析における試料調製に関する研究

1．緒 書

　光電測光発光分光分析法やけい光X線分析法は金属

分析において不可欠な方法であり，迅速性，能率性，

作業性などの面で優れているが，試料は一般に一定形

状を必要とし，線材，切削片，小片ブロックなどは不

適である。

　これらの問題点解決のために，従来，溶液法，成型

加圧法，再溶解法などが研究されている。再溶解法と

してはアーク溶解法や高周波溶解法などが研究されて

いるが，近年，試料を高周波溶解後，直ちに遠心鋳造

する装鍛が実胴化された。本心遣は溶湯を迅速に冷却

できるため，発光分析に適する慈」銑化された鋳銑鉄試

料の調製も可能である。また均一性にすぐれるなど種

々の利点がある。高温で急冷するため炭化物を形成す

ることなく，より良好な試料が作成されることに着目

し，機器分析に不可欠な標準試料の調製などの研究を

行った。その結果，電：解鉄希釈再溶解法，検量線作

成1・臨式料調製法，および高合金鋼機器分析用試料調製

法の成果を得た。

2．装

5

3

2

玉

0，5

0．3

0．2

o．1

0．05

0．03

0．02

G．01

（Co＞

（％）

4．93（4．85）一一一一．

ピ．

●＼

4．14（4．24）

高速度多騨（JSS6〔｝9－2）　一　田耐

　　　　　　目†…｝一　

o

●

＼
。＼

＼
　

＼
●

＼

．＼

＼
o

＼c。

（　）標準値（％）

．＼

、

＼6

5

3

2

1

0．5

0，3

0．2

0．1

0．05

0．03

（Cr）

（％〉

置

1　　2 5　　10　　20　　50　100

　　　希釈率

　実験に覗いた再溶解装置はフィリップス社製高周波

誘導溶解遠心鋳造機PV－8910形である。発光分光分析

装置は島津製作所製真狩型カントレコーダーGV－200

形及びGVM－100形（励起源High　Speed　Source　Unit

SG－40011，記録計獄E－7）でけい光X線分析装置はフ

ィリップス社製PW1210型及びPW　1410型である。

3．電解鉄希釈：再溶解法の検討

　既報Dで開発した電解鉄希釈再溶解法の応用面の広

いことに着目し研究を行った。即ち，高濃度成分を含

む適切な標準試料がない場合とか，～定形状に満たな

い少ない試料の場合に，電解鉄などで希釈溶解して試

料調製ができれば好都合である。そこで各種高合金鋼

を対象として検討を行った。また，ニッケル基鋳造合

金を電解鉄で希釈し，鉄基として分析する方法も試み

良好な結果を得た。　高速度鋼（JSS602－2）を電解鉄

で希釈溶解して，発光分光分析を行った結果を図1と

図2に示す。前者においては，理論2｝通りの直線関係

を示し，希釈率1への外挿も，標準値と良い一致を示

した。一方，図2に示すタングステン，バナジウム，

モリブデンは希釈率の増力［iと共にだんだん低値を示し
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た。二・ソケル基鋳造合金を電解鉄で希釈した試粒の分

析結果も，ニッケルとクロムは良好な直線関係を示し

たが，ニオブは希釈率の増加と共にかなり低値を承し

た。これらの／氏植を示したノ已素のうち，バナジウム，

モリブデン，ニオブをけい．光X線で国定したところ，

満足すべき植を示しな、

　この問題点解明のためにNBSとBCSの標準試料

と溶解試料の組織を観察したが，組織の藩が大きな原

因とは考えられなかった。

　つぎに，発．光分光分析における近接線の影響につい

て検討した。　日本鉄鋼標準「；y忙料の2元系合金試料

（JSS　FXS　301～385）を用いて測定波長における他元素

の影響の補il｛式を）1ヒめた、，その結果を表1に示す。こ

れは田中らヨの補正式と異なり，何ら近接線の影響の

ない検量線を使用して定量する際の補亘式を意味する。

影響をおよぼす元素は，測定波長の±0．06nm以内に返

接線を持つIPものがほとんどである。ニオブ（319．50

nm）とコバルト（258．03nm）の測定の際にクロムが影

響しているが，これは波．長表旧には近：接線が見られな

い。検討の結果，クロム257．98，257．99，319．45nmに

弱い線を持つことを見出した。またクロム（267．72nm）

の定量にニッケルが影響しているが，岡様に267．81nm

に弱い線を見出した。しかし，タングステン定量（209．86

nm）におけるニオブ，モリブデン，クロム，チタンの

影響に関しては，短波長領域のため写真撮影ができず

近接線を確認することはできなかった。

　この補正式を基にして標準試料の標準1擁に対して補

正髄を求め，それを用いて検量線を作成し，問題とな

った冶素のデータの．再処理を行った所，勾配一1の直

線によくのることが判明した。

　電解鉄希釈恵溶解法を用いて，高速度鋼，ステンレ

ス鋼，1耐熱超合金，ニッケル基鋳造合金および研究用

鋼の10M－8Co－2Cr－Mo鋼と13Ni－3Mo鋼を分析した。

ステンレス鋼とニッケル基鋳造合金の結果を表2と表

3に示す。後者においては，電解鉄で希釈することな

しに通常の再溶解法に従って試料を作製した分析結果

表1　発．光分光分折における妨害旭素の補」K式

Nb（II　319．50nm）
可V（II311．・7・m）． ｺM・〔277．54・m） W（209．86nm）

△Nb＝0。016　Ti（％｝　△V皿0．020　Tl（％〉

△Nb＝0．0036Mo（％｝…△V置0，0035　Mo（％）

△Nb麗0．0017V（％／　i△V置0．0035醗n（％）

△Nb；0．0024　Mn（％）　旨△Vコ0．0015　Nb（％）

△Nb認0．OQ11W（％｝

△Nb＝0．0011　Cr（％）

△Nb＝0．00072Ni（％）

1△V＝O．0014Cr（％｝
r

△V二〇．00063W（％）

△V置0．00028Co（％〉

r潔li識r誌

　△Mn＝0，0039　V（％）

　△Mn業0．0018醗。（％）

　△Mn；0．0012　W（％）

1△Mド0・0083V（％〉

1△Mo蝦0．0031　Cr（％＞
i△Mo＝0．0022　Ni　（％）

△Mo麟0，⑪024　CQ（％｝

i△Moじ0．0012　W（％）

i△M。一〇．02f厳n』（％一△W－0．057ε。．（％）

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　ト

　　　　　　　　　　　§ △W麗0．045AI〔％｝

△W認0．017Nb（％｝

△W；0．011Co（％）

△W＝0．011Mo（％）

△W＝0，011V（％）

△Wユ0．0090Mn（％）

△W；0．0079Cr（％）

△W＝0．0058Ni（％〉

△W躍0．0043Ti（％〉

で

　Cr（II　267．72nm）

　Cr麗0．0046　Mn（％）

△Cr＝0，0021　W（％）

△Cr一〇．0016　Mo（％〉

△Cr篇0．0012　V〔％）

△Cr＝0．00080Ni（％）

　Co（H258．03nm）

△Co；＝0．021　Nb（％）

△Co＝0．011　W（％）

△Co＝0．010　Mn（％）

△Co＝0．0024　Cr（％）　、

△Co＝0．0018　Mo（％）

　Ni（II231．60nm）

△N崖麗0．0075　Co（％）

△Ni＝0，00084　Mn（％）

．⊥＿

表2　ステンレス鋼電1解鉄希釈溶解、；式料の分析結果 表3　ニッケル基鋳造合金の分柄結果

　　　　　　　　分析結果

俵示値1％）i三「■［1：3
尤　　素

Fr4　　i　Mn　　（　1．78）

匿　　lNi　　（　8．86）

拐　　ICr　　（18．65）

の
　℃　　　Co　　（　0．23＞

マ

岱

拐

巽

1Mn
1

…讐

iM・

（L94）
（11．81）

1．78

8．90

18．6

0．22

1．95

11．9

　　　　　（17．41＞　1　17．9

　　　　　（　2．46）　1　　2．42

1，72

8β9
18，6

0．22

1．93

1L9
17．7

2．45

㌦絆一1奪響÷丁騰購τ磁
　　　　　　　セ　
Ni（68．1）

W（12．79）112，6，
C，（8．62■8．43，

Nb　　　　　　　　…　1．81，

C　（　G．15）　…　0．14，

Al　　i
Zr　　　i
Ti（2．19｝i

　　．．丁國．．…　．

　　168．9
　　ニ　　　　　　　　　リ

　　ミ12．8　　i12．5　，
　　…
8．41i　8．42，

1．85　1　1．84，

o．12…

　　i

一－．■■．．．
68．61
12．3i
8．44i

1．84　！1，82　，　1，79

　　1　　10，14　，　0，14
　　1　　！4．67　，　4．81
　　10．G4＝～，　0．04s

　　i2．07，2．。0
．．一一一⊥一．

T．．．

1．89

0．16

4．90

0，055

2．08

電解鉄　粒状
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も承した。アルミニウム，チタン，ジルコニウムなど

もかなり良い結果を示していることは興味深い。

4．検量線作成用試料調製の検討

　光電測光発光分光分析において，しばしば適当な金

属擦準試料が得られず，湿式化学分析に頼らざるを得

ない場合がある。そこで，前項で確立された電解鉄希

釈再溶解法により検童声作回訓試料調製の検討を行っ

た。本法はかなりの元素に対して，計算量の金属を恵

現性良く恵溶解鋳造されること，および均一性の点で

もすぐれていることを考え合わせると，本法が自家製

標準試料の作製に適しているものと判断される。金属

の標準試料作製に関する研究は，主として大副に均一

試料を調製することに関するものであり，身近な研究

用鋼などの分析には要求が間に合わない場合が多い，

少量の標準試料作製の報告としては，チタンおよびチ

タン合金をアークボタン溶解で作製Dしたものが見ら

れるが，高周波溶解遠心鋳造法による研究は発表され

ていない。

　始めに単一直貼元素の分析を圏的として，鉄基微量

尤素用検量線作成試料の調製を試み，次に，多元素同

時定量を目的として，1種類の高合金鋼標21鰭式料を種

々の．希釈率で電解鉄希釈再溶解して検量線試料を作製

し，類似の期成の高合金鋼電解鉄希釈神祠料を分析する

可能性について検1討した。

　評価の方法は次のように行った。前者においては，

同時に発光分光分析したNBS襟準試料より検f珪線を

多項式近似ωで電算機を用いて求めた。多項式の欧数

はF検定により決定したω。それに関して，標準試料

と作製試料の不偏分1孜の比を求めF検定7181を行った。

　表．4に示す母材より，Fe－W，　Fe－Cr，　Fe－Ni，　Fe一

Mo系の鉄基微量元索用訂覧料を作製し，　NBS標準試料

と共に発光分光分析した。前項で求めた近接線の影響

の補正式を用いて補ヨ三値を求め検董線を作成する。こ

の検量線を基準どして牛；1｛準試料と再溶解言i℃料の読みの

不偏分散（V）を計算し，両者の分散の比（Fo）を求め

F検定を行った結果を表4に示す。いずれもF表より

求めたF殊（2．5％）のF値より小さく，有意水準5％

において両者の分散に差がないと結論された。

　一方，ニオブ，クロム，バナジウム系試料の場合は，

表4に示すように危険率5％で差があるという結果が

得られた。種々の検討の結果，ニオブ，バナジウムは

炭素G．35％の添加，クロムは炭素1％の添加で良好な

結果が得られた。この理［翻はイオン化電位の高い炭素

の添加によるプラズマ温度の上昇および炭素の脱酸作

用によるものと考えられる。

　表5に高合金鋼電解鉄希釈検量線用試料の一例とし

てステンレス鋼を希釈率・（1：2）～（1：180）程度に再溶

解した試料の分析結果の数値心頭を示す。検量線は表

中試料（a）より求めた。いずれの場合も有意水準5％

において分散に差がないことが確認された。更に，高

速度鋼（W，Co，　Mo，　Cr，　Mn）の同様な検討におい

ても満足すべき結果が得られた。

5．工具鋼と高速度鋼の機器分析用試料の検討

　高周波溶解遠心鋳1壷法が均一性の点ですぐれている

ことより，炭化物形成元素を多量に含有する工具鋼や

高速度鋼の試料調製にすぐれていることが予想され検

討を行った。これらの試料は冶金履歴の違いにより発

光分光分析91やけい光X線分析1ωに影響を与える。

炭化物形成元索が析出物を形成すると，発光分析では

選択放電IPi幻が行われたり，けい光X線分析法では

表4　標準試料と作製試料の不偏分散の違いに関するF検定

V
Fo試　　料

原　料

iJSS）
検　　　瓢　　　線

標準試料 φ 1乍製試料 φ

F劣1（2．5％〉

Fe－W
ee－Co

ee－Ni

ee－Mo

600－1

U10－2

U54－1

P53－1

y＝240x＋6．5

凵≠Q65x＋7．1

凵≠Q0．7x3－81．Ox2十156x÷4．O

凵≠Q37x－1．0

1．45

P．79

f．09

f．62

6646

1．89

O．73

O．79

P．69

6626

1．30

Q．46

W．9珪

Q．73

5．82

T．82

P0．6

T．82

Fe－Nb

ee－Nb－C

　655－1
@　　＆

eerro－Nb
y＝262x＋3．5 0．11 5

1．74

O．74
4
15．4

U．60
7．39

Fe－Cr

ee－Cr－C
155－2 y＝一262x2十336x十9．3 0．64 4

8．08

R．0工
4
12．7

S．72
9．60

Fe－V

ee－V－C
611－1 y罵110x3－232x2一ト318x一ト3．8 0．48 4

6．36

P．工4
6
13．1

Q．35
9．20

x　含有箪（％），y：発光強度の読み，　V：yの不偏分散
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表5　ステンレス鋼の分折における不偏分散の違いに関するF検シヒ

　　「試料丁
　　　　　　　　　　　検　　　量　　　線
　　；（a｝／d〕）

一一l一一一一一一…　　　　　　　　　　　　　・
、。i瓢：1：｝y＝0’299x3－5’65x2＋48’2x＋3’O

　　l651／652：　yロ0．639x3－9．12xz一←57．6x－3．1

T
l一

口禦準（a｝
1

　　ヌ

3．83了 奄S

〃　　　　　〃

2ユ5　　〃

3．75　　4

〃　　　　　〃

L70　　〃

0．70　　6

〃　　　　　〃

0．44　　〃

V
ゆ｝

一1　「…．㎝…触内㎞

lF・騰〔2・5％｝

　　　　　　　「
　　…654／651
N1　　　　654／652　…

　　1652／651　i

｝・一・．581・・一・・72…59・8・一1・1

y騨1．98x3－18．6x2十79．8x－10．9
　　十．

。。霧：：い一1・7・…7

　　旨651／654…y－107・＋0，1
十　． 　　　　　コ0．06†．．．．

．．

A一了．．一．．．．一一ア．一1．一＿＿一一．一．一L．一一一一　　　一一．．

　V：yの不偏分散

9．3工

5。93

4．87

5．77

4．03

1．59

0．72

0．54

〃

1．怠12．・3…9．98

；宏1：舞9あ。

1論．副．§奮

　〃　｝1辱07　i　　　　〃

　　　　　　　　　　　

14．忌二三⑨聾一
1　8　 1　｝2……i

Mo　　　651／654　　　y＝126x十3，1

X　含有．lli：（％），　y　発光強度の読み，

16i・．1・．
撃戟@6．．「ρ旦、

5．82

〃

〃

5．82

組織間に質娼：吸収係．数の大きな麹を生じ1揖　異常を与・

える場合が生じる。本法による工具鋼およひ1高速度鋼

の機器分析1舅試料・f乍製に関する鰍二三は報告されておら

ず，遠心鋳造を闘いない高月波溶解法で1わずかなデー

タが与えられているに過ぎないし総再溶解試料・の原料・

としては，　｝＝｛本鉄鋼標準1試料の化学ニノ♪析月1の工．具鋼

（JSS　600～605）と高速度釧1潮（JSS606～611）を｝．｝1い，

同じく機．器分イ官用の標準試料と比・鮫検討’した（以後，

前看を．再溶解毒く料，後者を．単に標準訂k料という）。評嫡

の方法は前項と同様にF検定を行った、，

　ILミ鉢i軒耳1容角牟1；式半十としJSS600，601－2，　602～605．1

をそれぞれ1個ずつ再溶解し，6個の標準試llξi・（JSS

600～605－1）と共に発光分．光分析（Cu，　Ni，　Cr，　Mo，

V，W）およびけい光X線分析（N｛，　Cu，　Mo，　V，　W）

した解析結果は，タングステンを除き，両者の分散は

良好な一致を示した。タングステンの場合は曳常敏を

．与える標準試料が見られたので，光学顕微鏡とX線マ

イクロアナライザーで組織観察を行った。その結．果，

異常値の原因は，比較的大きな炭化物（多分，M6C）が

不均一に析出しているためと推察された。

　炭化物形成心素を．更に多塵i「二に含有する肖速度鋼につ

いて検討’を行った。JSS606－1，607～611－2をそれぞ

れ2個ずつ再溶解し，12個の標準試料と比1鮫検司’した，

そのけい光X線分析結果の数値解析を表6に示す。い

ずれもF表より求めたF陽（10％）のF値より小さく，

イ∫意水準20％において両．者の分散に差がないと結論さ

れた　バナジウムの定量においてはば有量の　・．番多い

JSS610に於て一致が見られなか纏ったので，標準試料の

JSS610をll余いて1郵伍した、，表中V．・1は標21f…試料・で検

最線を求め，再溶解試料ソ）JSS610も除いて数値解析

した。V．．．2は再溶解試料で検．畦線を作成した場合であ

る，いずれもかなり良好な結果を与えたことより標準

試料JSS610．3，5｝’【身に聞題があることが†想された、，

タングステンの」笏合は一一致する結果が得られなかった，，

　バナジウムとタングステンの分析観に異常が認めら

れたので，原囲解明のため、．光学顕微鏡とX線マイク

ロアナライザーで紺織観察を行った。その結果，一・例

として写真1に示すように，粗大な未溶解の炭化物が

存在し，WLα線像が明らかにそれらに対応してタン

グステンの偏在を現わしていることが解明された、、「J

様にバナジウムが濃化している比較的大きな析出物も

観察された。浦速度鋼（V：1．75％）のEPMA観察で

バナジウム富化（50％）の醗C型炭化物の存在が認めら

れている1肱・一方，再溶解試料・1ま写真1に見られるよ

表6　高速度鋼のけい光：X線分析結果のF検定

　　、　　　　含イゴ｝孟

　　　　　〔％）
　　　　　　　　　 @　　　　　　　　　 ｸア　　　　　ヨげ　げ　げへ　げ　ずげ

Co　　　　O．21～10．15

Cr　　旨　3．89～　4．36

Mo　i　O，51～5．21
V一王　…　　0．84～　　3，31

V2　　　　〃

モ　　　　　　　　　　　　

i検h｛：線の…　　　　　　V＊
i零の次数旨票痢1冠雪あ一「li∫翻・試料丁．φ

1

1

2

1

1

0．0024　i8…
　　　　i　　…：：呂8婁董5　　iず　…

　　　　；8：0．00013

0．0004－8i

0．0031

0．0008（」

0．0028

0，0002．婁

0．0002ε

8．

10…

9
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金属材料の機器分析に関する研究
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JSS　607－3 JSS　607－4（再溶解試料）

写真1　高速度鋼標準試料と再隅角牟試料のEPMA写真

うに均一性が良好である。以上異常値の原因が金属組

織であることが判明した。

（2）質量分析法による微小部および微量元素の定量

1．緒 言

　スパークイオン源質量分析法による微小部の分析の

可能性の検討および微量硫黄定量法の検討を行った。

　金属材料の微小部の分析にはEPMAやIMAなどが

一般に用いられているが，感度が低く，また定量性が

よくないなどの問題がある。高感度であり，水素から

ウランまですべての元素をppm以下の微量成分の定量

ができ，定量の信頼性の高いスパークイオン源質量分

析法1ω171によって微小部（10μ～100μ）の分析の可能

性について検討した。対極に高純度金線（＜0．3mmφ）

を用いる法（金プローブ法と呼ぶ）によれば微小部の定

量が可能になることに着目し，同法により鉄鋼，アル

ミニウム，銅の標準試料について相対感度係数を

詳細に検討し，定量値を求めた。本法によれば相対

感度係数が従来法（試料2本を電極として用いる法）と

異なる値が得・られること，精度が数％よくなることを

見出した。

　また，最近鉄鋼中の硫黄は製鋼技術の進歩によりppm

オーダーのものが出願されている。そこで微量硫黄の

正確な定量法の確立が重要な課題になっている1㌦

　一般に金属中硫黄定量は燃焼一電量法または燃焼一

赤外線1吸収法などが用いられている。燃焼法は硫酸カ

リウムを基準に用いられているが，燃焼による完全抽

出の問題があり，同種の標準試料を必要とする。標準

試料の硫黄の標準値が，JSS，　NBS，　BCSなど各国

の標準試料間に差があることがわかり問題となってい

る1％硫黄の基準分析法としては重量法が用いられて

いるが，操作が繁雑なばかりでなく微量硫黄定量は困

難である。最近，メチレンブルー吸光光度法がJISに

採用された2“1この方法は精度，正確さにすぐれてい

るが0．0005％以下の微量が定量できず，また原理の異
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なる他の分析法による値との比．較検討が要望されてい

る。

　そこで著者らはこれらの問題を解決するため，高感

度でppm以下の超微量硫黄の定量が可能であるスパー

クイオン源質量分析法と正確さの高い絶対定蟹である

同位体希釈法とを組み合せた方法について硫黄定量の

検討を試みた。先ず硫黄定量の基礎条件を詳しく検討

し，さらに実際試料すなわち鉄，鉄鋼，銑鉄に応用し，

精度，正確さの高い値が得られ，良好な結果を得た。

次に結果および考察を説明する。

2．実 験

2．1　装置及び試薬

　実験にはAEI　MS7二重収束型質量分析器，イオン

検出にはIlford　Q2（2”×10”）乾板を用いた。スペクト

ル線黒度測定には理学電機（株）CM－AI型ミクロホト

メータを用いた。用いた塩酸，硝酸，塩素酸カリウム，塩

化バリウム及び亜鉛は小宗化学（株）の特級試薬である。

2．2　金プローブ法

　試料は2㎝搬角で長さ15nlmのものを2本切り出す。従

来法は試料2本を電極として用いる（A法）。これに対

して試料と対極に金線を溶接したものを使用（B法）。

試料及び金線のとりつけの概略を図3に示す。用いた

金線（0．3m皿φ以下）はJohnson　Ma£they製である。

加速

スリット

娑／

！

ノ

ノ

ノ

！

！

o
！

ノ

ノ

！

高純度金線
！

ノ　　　　　　　　リココロ　　
！　　と」＝「＝二r齪

（1）

A法

　じ…＝漏三

　（1）

B単

一3　スパークイオン源の電極構成函
　　　A法（従来法），B法（金プローブ法）

　　（1）試料，（2）対極（銅）

（2）

　質蚤分析器の測定条件は加速電圧：20kv，磁場電流

　235mA，スパーク電圧：40kv，パルス巾：25μsec，

現像：1D－19，1D－13，20℃，3分，定着：フジフ

ィックス5分である。

　相対感度計算にはWaldronの式2口　にイオン質量M

　　　　　　　　　　　　　　　による乾板乳剤感度の補正項（M謄）を入れて行った。

2．3　同位体希釈法

　ヌ、バイク用濃縮34SはOak　Ridge　Nat…onal　Labora－

tory製で濃縮度85％である。市販34Sは単体であるか

ら溶解が困難であるので種々検討した結果，硝酸50m1

と塚素酸カリウム1gに34　S　3～7mgを溶解するのが

最も良かったのでこの方法によってスパイク溶液を作

成した。32S／34Sの比を測定すると0．1695（n＝6）の

値が得られた。このスパイク溶液は作成後1ヶ月以内

に使用する。

　試料前処理はJIS重富法2ω　に準じた。即ち，試料

5gをはかりとり，スパイク溶液（32Sと34Sとの強度

比が約1になる量）を加え，塩1素酸カリウム1gと硝酸

と塩酸との混酸（1＋1）40m1で溶解する。必要があれ

ば加熱する。蒸発乾固して硝酸イオンを取り除く，塩

酸と水を加え塩を溶解，ろ紙Aを用いてろ過し，塩酸

を加えた後，Znを加え第1鉄に還元する。ろ紙Cを用

いてろ過し，70℃の温度にして．塩化バリウム溶液（10

％）をかくはんしながら10m1添加，2時間保つ，さら

に夜間放遣する。ろ別し熱水で1回洗浄した後，白金

るつぼに移し強熱灰化する。灰化後，SO．0005％以上

含有する試料に対しては高純度黒鉛粉来，0．0005％以

下の試料に対しては」．M．の金粉未を用いて混合する。

AEIのサンプルモールドにて電極を作成する。乾板の

乳剤特性曲線はPtを用い【96Ptと194Ptの2つの同位

体を用いるChurchi112線法22）によった。これにより

32Sと34Sの相対強度を，（11式により定量計偉した。

　Cs（％）＝〔Y・K・T・（Ro－R2／R2－Rの一B］・100／M（1）

　Yは添加したスパイクの硫黄の量（g），Kは試料及

びスパイク溶液との硫黄の原子量比，Tは試料及びス

パイク溶液との34Sの存在比，　Roはスパイク溶液の32S

と34Sとの存￥1三比，　R1は試料中の32Sと34Sとの存在

比，R2は測定される32Sと34Sとの存在比，　Bはブラ

ンク値，Mは試料重蚤である。R【は種々の試料につい

て検討した結果2．268であったのでこの値を用いた。

3．結果及び考察

3．1　金プ日一プ法

　使用した標準試料はNBS462，妬6，467，の低合金

鋼，NBS442，ヌ、テンレス．鋼，　J．　M．のAA　15の高純度

アルミニウムとJ．M．　CBZ．3の高純度銅である。

　Feに対するB，　S｛，　P，　S，　Ti，　V，　Cr，　Mn，　Co，

Ni，　Cu，　As，　Zr，　Nb，　Mo，　Sn，　Ta，　W，　Pbに対す

る相対感度係数（SAωを求めると従来法（A法）によっ

て得られた値（Ss）に異なる相対感度係数が得られた。

そして本法と従来法との関係は質量数Mの平方根で，

比例関係があることがわかった（図4）。この原因は，

金プローブを用いたため，スパークプラズマ内でイオ

ン化過程が従来法の場合と異なるためと考えられる。

本法による精度は従来法と比較してS，Cr，　Mn，　Co，
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表7　鉄，鉄鋼中の硫黄定量

標準値 平均値 変動係数
他の方法（％）

試　　　　料
（％〉 （％〉 （％） メチレン

uルー法
ケイ光

w線法

JSS240－4（硫黄専用鋼〉 0，OG9 0．00747（n漏6＞ 4．7 0．0069

JSS24ユー4（　　　”　　　） 0，023 0．0209（n竺6＞ 4．8 0．02ユ1エ

JSS242－2（　　　”　　　　） 0，031 0．0282（n＝6） 3．2

NBS12f（炭　素　鋼） 0，024 0．0227（n篇6） 2．0

3SS450－1（　　　〃　　　　） 0，006 0．00462（n＝6） 3．0

BCS320　（こ普　　通　　鋼） 0．00721（n＝6） 5．5

電解鉄　（A） ＜0．005 0．00412（n＝9＞ 8．9

〃　　（B＞ 〃 0．00182（n＝8） 7．6

JSS158－2（高糸屯1隻金失） 0，007 0．00569（n讐5） 4．6

S－46　　（　　　〃　　　〉 0．00029（n讐4＞ 4．9 0．0003

S－47　　（　　　〃　　　　） 0．00219（n竺5＞ 5．6 0．OG21

NBS360（低合金鉄〉 G，009 0．00842（n＝8＞ 6．0

JSS650－2（ステンレス鋼） 0，005 0．00442（n竺6） 4．8

JSS611－3（高速度鋼） 0，005 0．00484（n＝6＞ 4．2

NBSI53a（工　　具　　鋼） 0，007 0．00592（n漏6） 5．1

3

。っ2

の
＼
建

の

　1

0

0

●

● ●

●●

　　●●●

200 160　　　　　120　　　　　　80

　　　・M（質量数）

40

図4　鉄マトIJックスにおける従来法（Ss）

　　金プローブ法（SAのとによって得ら
　　れた相対感度係数と質墨数との関係

0

Ni，Cu，　Pbなどの元素は数％でよい値が得られたが，Ti，

Vは試料によって大きくばらついた。これは偏析のた

めと思われる。本法が精度がよいのは，スパークの安

定性に効果があるためと考えられる。

　アルミニウム試料の場合と鉄鋼の場合と同じ傾向が

みられたが銅試料の場合，両者と異なる櫨が得られた。

これはマトリックスの影響と思われるが詳しいことは

検討中である。アルミニウム，銅試料とも定量精度は

よかった。

3．2　同位体希釈法

　鉄，鉄鋼及び銑鉄中の硫黄定量の結果を表7，表8

に示す。JSS，　NBS，　BCSの標準試料について検討

したが，本法により得られた値は標準値とかなりよい

一致を示したが幾分低値を示す傾向があった。これは

他の分析法，けい光X線分析法23）24｝や，最近JISに

表8　銑鉄中の硫黄腹懸

試　料
標準値
i％〉

平均均値
@　　（％）

変動係数
@（％〉

メチレンブ

求[法（％）

3SS110－4 0，041 0，0432（n＝6＞ 6．0

JSS112－3 0，022 0，020g（n罵6＞ 6．5

JSSIIO－6 0，033 G．0345（n＝6） 3．5

JSS102－3 0．0251（n＝6） 4．1 0．0246

S－31 0．0112（n＝6） 6．0 0．010g

NBS　79 0，060 0．0632（n竺6） 5．4

NBS　82a 0ほ02 0ユ08（n＝6） 4．2

NBS　3 0，G90 0．0876（n漏6） 3．4

NBS　341 0，007 0．OG92〔1 4．7

採用されたメチレンブルー吸光光度法20）などによる値

とよい一致を示した。このことは標準試料の硫黄の標

準値の正確さに対して，検討の必要があることを意味

し，さらに多くの他の方法による値と比較検討の必要

がある。精度は電解鉄をのぞいてほぼ6％以内であっ

た。電解鉄はブロック状試料をハンマーで砕いて供試

料としたため，偏析によるばらつきと思われる。本法

を0．00G5％以下の超微最硫黄の定鍛について詳しく検

討した結果，試料採取量10g，スパイク溶液の添加量

を多くすること，金粉未を電極支持体に用いること，

試薬類からのプランク値を正確にもとめることなどに

より定量下限は0．4ppmまで可能である。

　銑鉄試料については本法による値は標準値とよい一

致を示す試料もあったが，鉄鋼の場合とことなり本法

による値は標準値より幾分高い値を示す傾向があった。

これは重量法におけるカーボンの影響23；燃焼法にお

ける燃焼が完全におこなわれていないため25）と考え

られるが，これらの点については更に検討の必要があ

一203一



金属材料技術｛i月究所研究報告．舞ξ　昭秘56年版

る、，本法による精度は6％以内であった。

（3）黒鉛炉原子吸光法による耐熱合金中の微量不

　　純物の定量

1　緒 言

　ジェ・ソトエンジンや厘業用のガスタービンに使われ

る醗熱合金の機微的性質は1耐弓長合金中に含まれている

ある種の辛口不純物の存在によって著：しく劣化し事故

や破壊の原因となる、、例えばN｛基耐熱イ1金のクリー

プ破断寿命はppmレベルのPbやBiの存在によって2

桁低下し，ストレス破断寿命は1桁低ドする261．Agも

Pb，　Biと同様に耐熱雪害》の機械的強度を低下させる

不純物と考えられている．従って1耐熱合金の使用にあ

たってはこれらの不純物が機械的性質にTl火な影響を

及ぱすことのないように最大許容濃1妾：が定められてい

る。例えば米圏のSAE　AMS　2280基準によると鋳造

ニッケル基耐熱合金中のPbとBiの最大許容濃度はそ

れぞれ5ppm，0．5ppm，またAgはG．　E．社の基準では

最大許容濃度が5ppmとなっている261

　耐熱合金はその性質｝＝，Cr，　Mo，　W，　Nb等の高融

点金属を多量に含んでおり，組成が極めて腹雑な耐

熱合金中のppm前後の捲隻度の微賎不純物を正石崔に

精度良くかつ迅速に定疑するノ∫法の確立が強く望まれ

てきたが，これまでの分梼法では，臼的元素の分離濃

縮2D　を必要とし，時闘がかかったり，標準試料の作

成2田　に門題があったりして．｛：記の要望に応えられる

ことができなかった。

　近年発展の著しい、工1二男原∫・吸光法はこのような門

魂を解決する有望な方法として期待された。黒鉛幻．源

．了・吸光法は極少繭の試料溶液を∴靴1鉛炉に注入した後，

’｛二流を流して黒鉛炉を段階的にIJIi熱し閂的元素の原イー

吸光を測定する分析法である。この，∴1畦塗凍」先客光法

は感度が高いために従来の分析法で必要だった分離濃

縮という繁堆な操作が不要になり，分離操作を行わず

にさらに2～3桁下の濃度まで溶液を霞接分析できる

μ∫能性があり分析時聞も大幅に短縮できる。黒鉛炉康

子吸光法による報告2ωは入手困難な醗熱合船標芝ll・試

料を用いたり，標準溶液紐成を各1耐熱合片戸料と一一致’

させる方法を用いており実用的でなかった。ここでは

標準試料やξ∴籟容液の調整が大きな問題となるが，チ

め自的元素に対する共存元素（マトリックス〉グ）影響

を調べ，その影響を防ぐ方法を見い1島し，種々の組成

の耐熱合金中の翻的兀素をただ一種頬の標準溶液で定

王でき，適用範囲の広い迅速簡便な優れた分板法を確

立した。

　本研究ではNi基，　Co基耐熱合金の機械的比質に悪

影響を及ぼす微量不純物であるPb，　Bi，　Agの黒鉛炉

1∫｝〔壬吸光法による定量について検討を行い，日常分析

に応用しうる簡便で精度の艮い方法を確：∫した。次に

これらについて報告する。

2。実 験

2．1　装　　　置

　原子吸光装置はPerkin－Elmer社製403型を用い，

これに同社製HGA－2100型、弦、∫，｝炉アトマイザーをセッ

トした。バックグラウンド吸収は重水索放電管による

補正装罎により吸光度から自動的に差し引かれた。吸

光度は日立製056型記録計で記録した。Pb，　Bi，　Ag，

の光源には浜松TV製中空陰．極管を使用した。黒鉛炉

のハージガスとしてはArを使用した。黒鉛炉内の温

度測定には熱電対または二色式高温計を用いた。

2，2　金属と溶液

　実験には試薬特級の硝酸やふつ化水素酸を用いた。

1000μg／mlのPb，　B1，　Agの標準溶液は30hnson

Matthey　Chemicals野畑のそれぞれの高純度金属を硝

酸に溶解し蒸ぬ水で希釈して調製した。実験の都度こ

の溶液を希硝酸で希釈して使用した。他の金属（A1，

Ti，　Cr，　Mn，　Fe，　Co，　Ni，　Zr，　Nb，　Mo，　Ta，　W）

の恥」、準溶液は主にJohnson　Matthey　Chemicals社製の

それぞれの高純度金属を適当な酸に溶解して調製した。

　表9には笑験に用いた耐熱合金の化学組成を示す。

微量のPb，　B｝，　Agの量が既知の耐熱合金標準試料は

用いることができなかったので正確さの判断は困難で

ある。しかし，NBS　SRMのような標準試料は他の

分析法や他の研究者の分析結果との比較を行うには現

在．最もよい試料の一つである、

2．3　確立した方法

　分析法の概略：試料を硝酸とふつ化水素酸で分解し

定容とする。そのうちから一定量を原子吸光の黒鉛炉

に注入し乾燥（乾燥段階）して続いて生成した垣を熱分

解（灰化段階）しさらに高温で目的元素を原子イヒ（原子

化段階）して原子吸光を測定する。

　操作：耐熱合金のチップ状試料0．5gを白金ビーカ

にはかりとり硝酸とふつ化水素酸と水の1：1：1混

合溶液9～12mlを酬いて加熱溶解する。溶解後，溶

液は冷却して50m｝ポリプロピレンメスフラスコに移し

疋答にする（10mg／mD。この試料溶液はPb，　Bi，　Ag，

の直接定量に用いることができる。検呈用の標準溶液

はPbとBlの場合には，　NiまたはCoをマトリックス
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とした溶液にPbとBiの．希釈標準溶1夜を添加し酸の種

類や濃度を調整して合成する（マトリックス濃度：1G

mg／mD。　Agグ）場合はAgの希釈標準溶液を1嘩菱の種類

や濃度を調整して検硅用の標淳孟溶液とする．なお，一一

種類の検斌溶液でPb，8i，　Agを定疑するにはNiや

Coをマi・リックスとする溶液にPb，　Bi，　Agの希釈

標準溶液を添加した溶液を潤いればよい。　プラス

チックチップのEppendorf製マイクロピペッ1・を用い

て溶液20μ1を黒鉛勾’iに注入する。表10に示した条件下

で原子吸．光を濁1定する，，感度を．．しげるため原イ・化中は

Arの流れを中断する。原子化後はArを流して炉を高

温（表示温度：2600℃）でクリーニングし1試料残渣を揮

散させる。沼田線を作成しlli的元素濃度を算出する。

3．実験結果及び考察

i＞黒鉛炉の温度測定

　RGAコントローラー．しのメーター・一に．表示される温度

と黒鉛炉内で試羅斗が揮散する言置での温度には差があ

った。図5と図6はそれぞれ灰化温度と原rfヒ温度範

囲における表示温度と測定1A、渡の関係を示したもので

ある。図5から明らかなように表示温度が一・定でも1ヂ

の実際の灰化温．度はチューブ使用囲数とともに高温1則

にシフトし，これは使堀に伴って黒釘｝炉が酸化消耗す

るためと考えられる。一方，図6の原f化温度は表示

温．度と測定温度に差はあるものの約130回使堀までは

あまり温度変化がないがそれ以．しでは急速に高温健ヘ

シフトする。従って実験は黒鉛炉の原握ヒ温度の変化

がほとんどない［癬数以内で行うのがよい，、以下論．文中

に示した温度はこの結果をもとにして補正した1貝II定ll、t

度である。

ii）最適実験条件の選択

　図7と図8はそれぞれニッケル溶液や二・γケル基合

金を溶解した溶液でのPbの灰化温度や原手化温度と

吸光度の関係を示したものである、，この関係から灰化

や原．．f化に最適な温度としてそれぞれ600℃と2400℃

1000

800

芭…

軽

濠400
慈

200

00

2600

　2400
ρ

豪

書2200

縁

2000

200　　　　400　　　　600　　　　800

　　　　　測定温度（℃〉

1000　　1200

図5　灰化瀟度範i川1こおける黒鉛炉の

　　　表示温度と測り壼温度の関係

　　　（○）新しいチューブ

　　　（［二］）72回使用チューブ

　　　（●）130困使用チニ・．一ブ

　　　（■）230団使用チューブ“

1800

　1800

瀕／O口　　　　　　回　／

　4．　／名　／

Aグノ凋

@閣
／ツロ

／

2000　　　　　2200　　　　　2400

　　　　測定温度（℃）

2600　　　　2800

図6　源∫一fヒIII、lt度範i唄における黒鉛炉の

　　　表示温度と測定温度の関係
　　　（○）新しいチューブ

　　　（□）76回使用チコ．一ブ

　　　（●）130団使堀チューブ

　　　（顯）230回使用チューブ

表9　嘱いた1耐熱合・金の化学糸iL成。重冠％）

－’　一ﾏ…熱．．合金

Ni　CrCoA｝Ti　MnFeNbMoTaW
NBS　S薮M349（Waspaloy）
Inconc1738　」一C

瓢AR－M246

Udimet　CO263

57．2　　19．5　　14，0　　　1．2　　　3．1

61．6　 15．8　　8．3　　3．4　　3．4

57．7　　10．1　　　9．9　　　5．5　　　1．5

50．9　 20．1　 19．9　　　　　　2．2

4，0

1．8　　1．7　　2．6

2．6　　1．5　 10．9

5．8

NBS　SRM168（S－816）

WI－52

Mo穫ified　S－816

20．3　　20，3　　41．2

　　　21，2　 62．5

20．0　　20．2　　45．6

1．5　　3．4　　3．0　　4．0　　1．0

　　　2．O　L8
　　　　　4，0　4．1

4．0

10．4

3．7
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表10　操　作　条　件 0，5

目　的　冗　素 Pb Bi Ag

波長（nm）　　　　283．3
スペクトルバンド幅（nm）　0．7

ランプ’電流（mA）　　　　王0

乾燥温度（℃）　　　　　　80

乾燥時間（秒）　　　　　　30

灰化温度（℃）　　　　　600
灰化時間（秒）　　　　　　60

原子化温度（℃＞　　　　2400

∫耳ミ『Fイヒロ寺磯1（番少）7

223．1

　0．7

　10

　80

　30
600

　60
23GO

　7

328．07

　0，7

　12

　80

　30
500

　60
2400

　7

を選んだ。コバルト溶液やコバルト基合金を溶解した

溶液でのPbの最適の灰化温．度や原子化温度も同じで

あった。同様にBiの最適灰化温度と最適原子化温度

をニッケル溶液，ニッケル基合金溶液，コバルト溶液，

コバルト基合金溶液で調べたところ，それぞれ600℃

と2300℃であった。またAgの最：適灰化温度と最適原

子化温度も同様にして調べたところ，それぞれ500℃

と2400℃であった。乾燥条件はいずれの場合もあまり

影響しないク）で80℃一30秒とした。灰化時間と原子化

時間はそれぞれ60秒と7秒で十分だった。

iii）酸の影響

　耐熱合金は硝酸とふつ化水素酸を用いて加熱すると

溶解しやすいので，これらの酸を用いることにした。

0．4

0．4

口
ロー_1・＼警

O
○

□

螺0．3

蓼

0，2

0．1

　　2000

　！□’ロN・日
C9

・1o＝：こ8・

一〔｝

2200　　　　　　　2400

原子｛ヒ濫孟∫変　（．C）

260G

図8　Pbの吸光度と原子化温度の関係
　　　（Pbの添加濃度：0ほ0μg／ml）

　　　（□）Ni溶　液

　　　（○）二・ソケル基合金：溶液

0，3

遡

票0．2

0ユ

0

O
I

200

図7

400　　　　　　　　600　　　　　　　　800

　　　珍～イヒ拮註度　（。C＞

Pbの吸光度と灰化温度の関係
（Pbの添加濃度：0，05μg／mD

（［］）Ni溶液

（○）ニッケル基合金溶液

1000

Pb，　Bi，　Agの吸光度に対する硝酸とふつ化水素酸

の影響を酸溶液やニッケル溶液，ニッケル基合金溶液，

コバルト溶液，コバルト基合金溶液で調べたところ，

溶液50ml中に2～4ml含まれていると吸光度は一定
の値を示すことがわかった。従って，チップ状耐熱合

金試料0。5gの溶解には硝酸とふつ化水素酸と水の1

：1：1の混合溶液9～12mlを用いることにした。

iv）種々の元素の影響

　耐熱合金の組成は試料ごとに大きく変化するので検

量溶液の組成を各試料溶液の組成に細かく合わせるの

は実際的ではない。より簡単に検量溶液を調製できる

のが望ましい。そこで一般に耐熱合金に含まれている

種々の元素の目的元素に対する影響を合金における含

有量を考慮して調べた。表11は耐熱合金の主要元索で

あるNiやCoがPb，　Bi，　Agの吸光度に与える影響を

調べたものである。PbやBiの場合，　NiとCoは増感

効果を示すので検量用の溶液にはNiやCoをマトリ

ックスとして含む必要がある。Agの場合にはNiやCo

のマトリックス効果はみられない。表12はNiやCoを

主成分とする溶液中ではCrが全マトリックス量の20

～30wt％まで含まれていてもPb，　Bl，　Agの吸光度

に影響しないことを示す。また表13はNiやCoを主成
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表tt　Pb、　Bi、　Agの相対’吸光度に対’するNiとCQの影響

ミミ・＼
　＼　　　　＼、

マトリ

　　　　　　　相対’吸光度

＼購恒。若衆Pb＊＊B轡Ag＊＊＊

．一なしNi＊
Co＊

1．00　　1．00　　LOO．
1．11　　　　1，08　　　0．99

1．16　　　1．10　　　1．00

・＊マトllックス濃度：10mg／ml
＊＊ @引力ll濃度：0．1μ9／mI

＊＊＊添加濃度：0．01μg／ml

表12NiまたはCoを主成分とする溶液；．】］のPb，8i，

　　　Agの相対吸光度に対するCr＊の影響

寒　　　目的．、　，，

相 対　級　光 度
『

Cr＼三主三
素 Pb＊＊ Bi＊＊ Ag＊＊＊

閲罰而

（重量％）
成　分

Ni　　Co Ni　Co Ni　Co
1．00　王．OG

n．98　0．98

f．97　0．99

黶p

1．00　i．00

､．01　1．02

P．04　1．00

鼈

1．00　1．00

P．02　0．99

P．03　0．99

O．98　0．95
〒一

・　NiまたはCoとCrの濃度の和　10㎎／m1
＊＊ @1繰力lll農1蔓：：0．1μ9／mi

＊＊＊1黍i力訂1農1臭：：0．01μg／mI

表13　NiまたはCoを主成分とする溶液中のPb，　Bi，

　　　Agの相対級光度に対する共存元素＊の影響

や＼論＼＿＿ 相 対　吸 ．光

共存

綴・　＼成

Pb＊＊ Bi＊＊
」C素と

そのIE縫％
分 Ni Co Ni Co

なし LOO 1．00 LOO 1．00
Ai 5

10 LGO 1．02 0．95 1．02
Ti 5

10

Mn 5

10

Fe 5

10

Zr 5

10 1．04 0．99 LO3 1．00
Nb 5

10 LO4 1．01 0．99 1．02
Mo 5

10 0．99 0．97 0．98 1．00

Ta 5

10 1．00 0．99 1．00 1．00

W 5

10 1．03 1．01 1．01 LOO

度

1．00　　0．97

1．01　1．01

1．02　　0．96

0．99　　1．04

0．98　　0．99

1，01　LO3
1，04　　0．99

1，0王　　1．04

1，02　　1．03

1．02　　1，01

1．0王　　0．98

分とする溶液に種々の元素を10wt％まで添加したと

きの影響を示したものである。相対吸光度の実験誤藻

は±5％以内である。この表から，PbとBiの場合，

種々の元素の影響がないことから検量溶液はNiやCo

をマトリックスとし，その濃度を試料溶1イ蔓の金金属濃

度と合わせPbやBiの希釈標準溶液を添加して調製す

ればよいことがわかる。Agの場合はコバルト溶液中

に多量のA1やTiが含まれると負の干渉をうけるが，

このような耐熱現金は極めて少ないので実際一ヒ，Agの

希釈標準溶液を検量溶液に用いれば広範な紐成の二・ッ

ケル基，コバルト基耐熱合金中の微：ilヒのAgを定量で

きることがわかる。なお上記の結果から，Niやαを

マトリックスとする溶液にPb，　Bi，　Agの．希彩く擦準溶

液を添加して検：量用の標準溶液とすれば，一．一種類の検

量溶液で耐熱合金中の微量のPb，　Bi，　Agを定最でき

ることがわかった。

v）実際の耐熱合金への応用

　PbとBiの場介，この方法が適用できる最大サンプ

リング濃度は30mg／m1である。定1｛li：下限をベースライ

ンのふらつきの2倍の吸光度を生じるド！的元素濃度で

定義すると，Pbで0．05ppm，　Biで0。1ppmであった。

表意は．L記の検量線法を1・揮いてニッケル基，コバルト

基耐熱合金に微量のPbとBiを添加した場合とそう

でない場合についての定量結果をまとめたものである。

この結果は岡～試料溶液の【吸一光度を10測繰り返して測

定して得られたものである。lncone1738LC中のPbと

Biの参考値はそれぞれLOppmと0．2ppmである。用い

たコバルト基合金中のPbは濃度が高すぎたので定量

しなかった。

　Agの場合，適用できる溶液の最大濃度は20mg／m1

であり，これにより濃度が高くなると沈澱を生じAg

表14　二．・／ケル基，コバルト基耐熱合金【・i】のPbとBiの定．ilセ

【：］的

元素
廃4』熱合金

濃度lppm＞
　　　 @　　　　　　　　　　　　　び
　添加＊検IB侠）

C，V．

（％1

　　　NBS　SRM349
　　　NBS　SR巌349Pb
　　　Incone1738LC
　　　Inconel　738　LC

0

5．0

0

5．0

1，5〔〒　　　0，052　　　3．3

6．08　　0．王6　　　2．6

0，97　　　0．048　　 5．0

5，45　　　0．王4　　　　2．6

・　NiまたはCoと共存冗素の濃度の和　10mg／mI
・・添加濃度：0．1μ9／ml

＊＊＊言恭力1拝農：0．01μg／ml

Bi

NBS　SRM349＊＊

NBSS沢M349
1ncone韮738LC＊串

Incone1738LC
W二一52＊＊

W夏一52

0

5．0

0

5．0

0

5．0

＜0ほ

　4．82

〈0．王

　4，73

く0ユ

　5．27

0．1王

0．23

0．15

2．4

4．8

2．8
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の吸光度は大幅に増加した。試料中のAgの定量下限

は0．005ppmであった。　Agの希釈標準溶液を検通線溶

液としてニッケル基，コバルト基耐熱合金中の微量：の

Agを定量した結渠を表15に示す。この表には標準添

加法およびBurkeの方法による結果3ωも一緒にのせ

てある。

　確立した方法はMや高ニッケル合金，Coや高コバ

ルト合金中の微量のPb，　Bi，　Agの定量にも応用でき

る。

衰15　ニッケル基，コバルト基耐’熱舎金中の

　　　Agの定量結果の比較

耐熱合金
Agの濃度（ppm）

検量線法標準添加法蝶難燕臨「

NBS　SRM349
1ncone1738LC

MAR－M246
Udimet　CO263

0。14

0．17

0．04

0．09

0．15

0」7
0．04

0．09

0．2

NBS　SRM　168

WI－52

Modified　S－816

0．89

0，53

023

0．91

0．53

0．22

0．9
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一般研究

腐食防食研究部

新居和嘉，武井　厚，話柄雄二

吉原一紘，倉橋正保

昭和51年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　実際の高温腐食環よ克においてはWagner理論の適用できない場合，すなわち均一でち密な酸

化スケールの生成しえないような化学的環境，また，たとえち密なスケールが生成しても，化

学的，熱的，応力的因チにより破壊される場合が非常に多い。したがって金属材料の高温酸化

特性を評価するためには酸化スケールの生成または破壊に関与する因子を正しく把握しておく

必要がある。本研究においては，まずヘリウム冷却高温ガス炉などで問題になる低酸索分圧雰

囲気中でのNi－Cr，　Fe－Cr合金の高温酸化挙動を調べ，この雰囲気中ではマイクロ・チャネ

ルが酸化スケール中に残留し，健全な保護性のよいスケールが成長しない機構を明らかにした。

次に引張り荷重をかけ，生成した酸化スケール中に割れのはいる条件での酸化挙動を調べ，合

金の酸化スケール再生能が高温酸化特性を評価する場合の非常に大きな因子であることを明ら

かにした、，

　金属を高温に欄熱すると金属中に含まれている微最元素が表面に偏析し，表面は内部とは著

しく異なった維成のものとなる。そしてこのような組成の異なった表面相の存在は表面が関与

する材’料の性質に大きな影響を与える。たとえば水素貯蔵用合金における水素の溶解，放出挙

動，また真空容器壁からのガス放出挙動などは金属表面での偏析状態や析出，酸化状態などに

大きく依存し，これらの制御は材料開発上の重要な課題である。本研究においては，鉄の表獅

口口挙動をオージェ電子分光（AES＞および低速電子線圃折（LEED）を用いて調べ，その結果を

熱力学的な平衡という観点から整理した。その結果，Fe（100）面において表面活性の順序はイ

オウ〉酸素〉リンの順であること，イオウの平衡偏析は単層の2次元化合物の析出と解釈され

うること，イオウの平衡偏析構造は。（2×2）であ｝），低温では表面空孔が規則的に並んだ，

c（ノ7×9／7）R±45。となることなどを明らかにした。これらの結果をまとめてFe－S系の表薩

相を含めた模式的な状態図を提案した。

1　まえがき

　金属材料の表面に関連のある問題としては，まず高

温酸化や溶液中での腐食，またそれを防ぐための表面

処理の問題などがあり，これらは実用上重要であるの

でこれまで多くの研究がなされてきた。高温酸化に関

していえば，その現象の理論的解釈の基礎はWagner

の理論によっているが，この理論では説明のつかない

実用上の高温酸化現象は数多くある。そこで我々は酸

化スケールの割れ，またはマイクロ・チャネルを通し

ての酸素ガスの内部への侵入を考慮した酸化機構を考

え，それに基づいた高温酸化の研究を行い，耐熱金属

材料を開発する際の基礎的資料を得ようとした。

　金属材料の表面はこのほかにも多くの重要な問題に

関連をもっている。たとえば摩擦，摩耗，澗滑の問題，

ぬれ，接着の問題，雰囲気による機械的姓質の変化の

問題などがあり，これらには共通して他元素の表面へ

の吸着，偏析という現象が大きな役割を果している。

そこで我々はオージェ電子分光装置（AES＞，低速電子

線回折装置（LEED）を用いて，表面に関連ある現象を

考察する場合の共通的基盤である他元素の表面への偏

析現象を明らかにし，表面状態の評価を可能にするよう

試みた。
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2．Ni－Cr系，　Fe－CrおよびFe－Ni－Cr系合

　　金の高温酸化挙動

2．1　緒　　　言

　金属材料が高温で実際に使用される環境は，多くの

場合非常に複雑な環境である。たとえばガス・タービ

ンやボイラなどの高温機器は各種の燃焼ガス巾で，し

かも低融点の燃焼灰の付着した環境で腐食される。し

かも機器内の各部で温．度の場所的，時間的変動があり，

さらに娠動や圃転による遠心力などの外部応力も作用

し，これらは腐食：を促進する効果をもつ。したがって

金属材料の高温酸化特性1ま化学的環境，熱的環境，応

力的環境のすべてを考慮して評価しなければならない。

しかし研究としては乾燥した酸素中または空気中で無

負荷，連続酸化というような単純な系で弾めれること

が多く，このような環境中での酸化機構や速度が理論

的にまた実験的に詳細に検討されている。このような

基礎的な研究は実環境を考察する場合の基礎として重

要であるが，その結果をただちに実環境での高温酸化

特性の評価に適用することはできない。そこで本研究

においては金属材料の高温酸化特性を評価するのに必

要な各種環境因子の影響について検討した。

　まず化学的な環境として，燃焼ガスとならんで最近

大きな問題となっている低酸素分圧雰囲気をとりあげ

た。ヘリウム冷却高温ガス炉の熱交換器用材料の開発

に関連して，低酸素分圧雰囲気は高酸素分圧雰囲気よ

り激しい腐食環境であることがわかり，この中での耐

熱金属材料の高温酸化挙動を把握することが必要とな

ってきた。そこで本研究では，Nl－CrおよびFe－Cr

合金をAr－02中またはH2－H20中で酸化し，低酸素分

圧雰囲気中における酸化速度，生成した酸化スケール

の形態と保護性，剥離挙動との相関について検討した。

Fe－Cr合金についてはさらにイオウデコレーション法

により，スケール中の割れまたはマイクロ・チャネル

の検出を行った。これは酸化試験の最：後に60s程1隻：H2S

を流して硫化する方法である。もしスケールに割れが

あればスケール内部まで硫化されるので試料を研磨後

スケール断面の硫化物の分布を調べれば割れの分布を

知ることができる。この方法は当研究釜で開発された

もので，Fe－Cr合金のスケールの割れまたはマイクロ

・1 `ャネルを検出するのに非常に有効な方法である。

　次に，高温酸化における応力因子について検討した。

これまでの高温．酸化の研究は無応力状態におけるもの

が多かったし，応力を考慮したとしてもスケール成畏

過程で発生する内部応力とか，繰り返し酸化の際の熱

応力の影響を検討したものが多くD，試料に外部から

応力をかけたとき，酸化挙動がどう変るかを研究した

例は極めて少なかったZ～幽P。しかし前にも述べたよう

に実用上は外部応力を受けながら使用される例は多く，

高温酸化における応力因子の大きさをll平価しておくこ

とは必要である。そこで本研究では，NトCr－Al，お

よびFe－Cr，　Fe－Ni－Cr合金の針金状試料を作り，

一定の引張り荷重のもとで酸化を行い，酸化に対する

引張り荷重の影響を調べた。本実験で用いた試料はい

ずれも荷重をかけずに酸化すれば，Cr203またはα一

A1203スケールを生成し，非常に良好な耐酸化性を示

す合金組成になっている。しかし荷重をかけると，試

料が伸びるとともに保護性のよいCr203層などが割れ

て，耐酸化性を劣化させることが予想される。

2．2　低酸素分圧雰囲気中におけるNi－Cr系，

　　　　Fe－Cr系合金の高温酸化挙動

　2，2．1　Ni－Cr合金のAr－02中における酸化

　（1）実験方法

　電解Nlと電解Crを騰一20mass％Crの組成になるよ

うに秤量し，それを真空溶解，鍛造，熱間・冷間圧延

によって約0．5日置の板とした。最終的に焼なましをし

て，エメリー研磨，脱脂洗浄後，酸化実験に供した。

　酸化雰囲気はAr－02系で，　Po2が1×1G－7Pa（10㎜12

atm）から1×工04Pa（10司atm）の範囲に調整した。各雰

囲気の酸素分圧は，ZrO2圃体電解質を1・繁いて測定し

た。酸化温度は1373Kとした。

　酸化試料は酸化増量および剥離スケール量を秤量後，

表面および断雨の形態，酸化層の組成や構造をSEM

やEPMAで観察した。

　（2＞実験結果および考察

　6段階の酸素分圧雰囲会丸で，1373Kで18ks酸化させ

たNi－20Cr合金の酸化増彙とそのうちの剥離分を，図

1に示す。酸化増量は酸素分圧が高くなるにつれて増

加の傾向が見られるが，その効果はあまり旨きくはな

い。しかし酸化層の密着性は，1Pa（10一5atm＞以下で

は非常によく，1×102Pa（10－3atm）以．il二になると，酸

素分圧が高くなるにしたがって悪くなる。

　このような酸化挙動をとる原因を調べるために，1

×104Pa（10司at；n）と1Pa（10－5atm）の雰囲気で酸化速

度を測定した。図2は対数目盛で示してあるが，低Po2

での酸化量は，酸化初期では高Po2よりも非常に少な

いが，後期では逆になっている。直線の傾きは，高Po2

ではほぼ1／2で酸化速度が放物線則に従っていると見

ることができるが，低Po2では傾きが大きくなり，酸

化層の保護姓が失われていることを示している。
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1に示す。上段の低Po2での酸化層は多孔質であり，

下段の高Po2の酸化層はち密である。酸化層一合金界

面は，低Po2のものは比較的孔が小さく酸化スケール

と合金が接触，結合している面積が大きいが，高Po2

のものは孔が大きく接触面積が小さくなっている。

　以上の実験結果から，次のような考察を行った。酸

素分圧によって，酸化層の形態が異なるのは，低Po≧

では酸素がスケールの表面近傍で消費されるのに対し

て，高Po2では内部まで侵入し得るからであると考え

られる。すなわち前者ではスケールの生長途中でスケ

ール中に残された孔が，酸素が侵入しないため埋めら

れることなく残されスケールは多孔質となる。一方，

後者ではスケール中の孔に酸素が侵入し，孔の壁で酸

化物が成長するため孔は埋められち密な，しかもスケ

ール中で酸化物が成長するため応力を内蔵した酸化層

となる。このような酸化層の形態の差は酸化速度に影

響する。高Po2中では，酸化速度はち密な酸化層を通

してのCr3＋イオンの拡散が支配しているため，放物線

則に従う。一方低Po2中では，酸化層が多孔質である

ため，実効の厚さは薄く，酸化速度は大きくなるもの

と考えられる。

　酸化後の冷却過程で生じる熱応力に対して，低Po2

での酸化層は多孔質であるため緩和することができ，
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かつ酸化層一合金の接触面積が大きいため密着性を保

持する。しかし高Po2中での酸化剤は，すでに酸化過

程で応力を発生しており，そこに冷却過程での熱応力

が加わる。この酸化層はち密であるため，応力を緩和

する場所を持たず，また酸化層一合金界面の接触面積

が小さいため，酸化層は剥離するものと考えられる。

　2．2．2　Fe－Cr合金の低酸素分圧雰囲気にお

　　　　　　　ける高温酸化挙動

　（1）実験方法

　Fe－Cr合金α0～30　mass％Cr）をAr（Po2～10Pa

（10皿4atm））またはH2（露点258K；Po2＝10－17Pa（10　22

atm＞）中で酸化し，イオウデコレーション法51で，ガ

スがスケール内部へ侵入するか否かを調べた。

　②実験結果

　Fe－10CrおよびFe－15Crの場合は02中よりAr中

の方が酸化増量が大きかった。そしてスケール内にガ

スが激しく侵入し得ることは写真2のS分布かちよく

分る。一方，Fe－20Cr，　Fe－30Crの場合は，重量増

加は02，Ar，　H2中とも大差ないが，決して低Po2中の

方が小さいわけではない。また，スケール内へのガス

侵入も，低Cr合金の場合ほど著しくはないが，ある程

度認められる（写真3）。

SEM SKα

写真2　Fe－10Cr，　Ar（Po2＝10Pa）中1173Kで270ks酸化後，

　　　約60sH2Sにさらす。Sがスケール内部まで侵入し
　　　ていることは酸化実験中ガ’ス，がスケール内部まで侵

　　　入しえたことを示す。

　　　　SEM SKα

写真3　Fr30Cr，　H2（露点258K：Po2；10一【7Pa）中，1173K

　　　で90ks酸化後，約15sH2Sにさらす

　Wagner理論によれば低酸素分圧下における方が，

酸化速度が小さくなるはずであるが，実際にはそうな

らなかった。その原因の一つは，低酸素分圧下では，

ガスが通り得る風な保護性の悪いスケールが生成する

ことによると考えられるが，これはイオウデコレーシ

ョン法により明らかに証明された。

　2．2．3まとめ
　以上の実験結果より，Crが15mass％程度で，保護性

のよいCr203スケールを生成するには多少足りない程

度の合金の場合には，低酸素分圧下で非常に激しい酸

化がおこることがわかる。この原因としては，低酸素

分圧下ではマイクロ・チャンネルを多く含む保護性の

悪い酸化スケールが生成するためで，これはイオウデ

コレーション法により証明された。また低酸素分圧下

で酸化スケールの成長途中に，マイクロ・チャンネル

が多く残されるのは，この中の酸素分圧が低く，そこ

での酸化物の生成がないため，マイクロ・チャンネル

が埋められないためと考えられる。

2．3　Ni－Cr－AI合金およびFe－Cr，　Fe－Ni－Cr

　　　　合金の荷重下における高温酸化挙動

　2．3．1　Ni－Cr－Al合金の荷重下酸化挙動
　（1）実験方法

　実験試料は，電解NiとCr，高純度Alを真空溶解，鍛

造，引き抜き加工によって，最終的に直径1．2mmの線

材とした。酸化実験には，直荷重式高温用クリープ試

験機をチャックの部分を改良して用いた。

　酸化条件は，初期応力を0から14．7MPaの範囲で5

条件とし，1273K，180ks，大気中とした。

　酸化試料は，重量変化を測定し，A1203の付着量を

目測した後，表面および断面を光学顕微鏡，SEM，

EPMAなどで観察した。

　合金試料中のAlの拡散速度は，　AIの拡散浸透被覆を

行った試料を応力下で加熱し，AIの拡散深さをEPMA

で測定した。

　（2）実験結果と考察

　上記酸化条件で，応力を変えて酸化した試料のA12

03の附着率を図3に示すが，7．4MPaで最高の付着率

を示している。このことからある程度の引張り応力を

負荷して酸化した場合に，A1203が表面に保護皮膜と

して，密着していることがわかる。

　同じ酸化条件下で酸化した試料の重量増加の測定結

果，および酸化層の厚さを光学顕微鏡で測定した結果

はA1203の付着率と逆の傾向を示した。すなわち，酸

化量，倭心ともに無応力から応力が増加するにつれて

減少し，7．4MPaで最小値を示し，それ以上の応力に

一213一



金属材料技術研究所研究報告集　昭和56年版

100

80

ま

母60

墨

δ40
遷

20

0　　0

Ni－20Cr－4A1

●

●

5　　7．5　10

引張り応力／MPa

15

σ（kg／mm2）

0

0．75

1．5

　11nm 　　50μm

図3　引張ll応力下で1273K，180ks酸化したNi－20Cr－4A1
　　合金表面のA120：波膜の付着率

なると再び増加して、14．7MPaでは非常に大きくなっ

ている。

　各応力下で酸化した試料の断面観察の一部を写真4

に示す。左が低倍率で試料全体を，右が高倍率で酸化

層の部分を観察している。EPMAによる分析結果と組

み合わせてみると，無応力下での酸化層はCr203の外

部酸化層とA1203の内部酸化物からなってお1），7．4

MPaでの酸化層は薄いA1203のみの外部酸化層からな

っている。14．7MPaの応力になると合金の内部まで激

しく酸化されていることがわかる。

　以上の実験結果から，Ni－20Cr－4Al合金を1273

Kの大気中で酸化した場合，無応力状態よりもある程

度の引張り応力（7．4MPa）を負荷した場合に，安定な

A1203の保護皮膜を形成し，最も低い酸化速度を示す

ことがわかる。その原因としては，引張り応力による

酸化層層に発生する内部圧縮応力の緩和と，合金中の

Alの拡散速度の変化を考えた。この引張り応力による

A1の拡散速度の変化は，　Ni－20Cr合金にA1を拡散浸

透被覆した線材試料によって，実験的に確かめられた。

　2．3，2　Fe－Cr，　Fe－Ni－Cr合金の荷重下酸

　　　　　　　化挙動

　（1）実験方法

　電解Fe，電解Cr1電解NiおよびAlより，1，5mmψ

　の針金状試料を作った。

写真4　酸化試料断面の光学顕微鏡写真

　この様な試料を2本，石英反応管にセットし、あら

かじめ1173Kに加熱しておいた縦型炉に入れて酸化し

た。その際1本の試料には所定の重量をもった錘りを

吊るした。雰囲気は主として市販の02を200¢m3／min

で流したものであるが，一部空気中あるいは02－2％

H20中で行ったものもある。酸化温度はすべて1173K

である。荷重は最高19．6MPaまで，いろいろに変えた。

　（2）実験結果

　荷重をかけることによって酸化速度が変化するか否

かは，荷重の大きさよりは試料の変形速度に依存する

であろう。なぜならば，試料が急速に変形すれば，ス

ケールはそれだけ激しく割れたり，剥離したりすると

考えられるからである。そこで，実験結果は試料の伸

び速度にしたがって整理した。ただし各時点での正確

な伸び速度は分らないので，酸化前・後での試料の長

さの変化から求めた平均の伸び速度である。

　（a／　Fe－20Cr．

　写真5はFe－20Cr合金の断面である。各写真ともス

ケールの下側が合金で，上側はスケールを保護するた

めのメッキまたは樹脂である。一般にスケールの厚さ

は不均一で，必ずしも保護性が完全であるとは思われ

ないが，無荷重の場合はもとより，荷重下で酸化した

ものでも，ブレイクアウェイを起したものは一つもな

い。写真5右の試料は平均の伸び速度0．8％／hという
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轡鮎…＿＿臨網訓喉ぬ

0．02mm

一
（a）無　荷　重 （b）荷重3．9MPa，伸び20．9％，

　伸び速度0，8％／h

写真5　Fe－20Cr，空気中で99ks酸化

速いもので，写真中央では合金が変形している。ここ

では当然スケールも割れたであろうと思われるが，ノ

デュールも発生していない。他の種々の伸び速度でも

同様であった。この様にFe－20Cr合金の酸化速度は，

荷重をかけて試料を伸ばすことによっては，全く影響

を受けなかった。この様な傾向はFe－18Crでも全く

同様である。

　（b）　Fe－17Cr－6Ni

　先に明らかにした様にω，フェライト系合金はピー

リングが速いので耐酸化性が良い。しかし，オーステ

ナイト系合金ならば，スケールが割れた時ピーリング

が起きにくいので，荷重をかけた試料の酸化が速くな

るのではないかと考えられた。そこで，Fe－20Crお

よびFe－17CrにNiを加えてオーステナイト化した合

金について，前と同様の荷重三酸化実験を行った。Fe

－17Cr－6Ni合金を02で酸化した場合，伸び速度0，6

％／hでは加速は見られなかった。しかし，次の写真6

の様に，伸び速度が1．0％／hという大きなものだと，

酸化は激しく加速された。この傾向は，伸び速度が2．0

％／hになるとますます顕著である。

（a）無　荷　重

，夢

（b）荷重12．7MPa，伸び20％

　伸び速度1．0％／h

写真6　Fe－17Cr－6Nl，02中で72ks酸化

（c）水蒸気の影響

雰囲気中に水蒸気が含まれていると，酸化が著しく

加速されることが多い。したがって，水蒸気を含む02

中で荷重下酸化を行えば，荷重と水蒸気の相乗効果で，

酸化が非常に激しくなるのではないかと考えられた。

　写真7はFe－17Cr－6NiをOr　2％H20中で72ks
酸化した結果である。荷重をかけた試料の伸び速度は

0．5％／hであった。写真から明らかな様に，水蒸気の

存在は激しい加速酸化を起す。しかし，荷重の有無は

影響しなかった。同’様の傾向はFe－20Cr－12Niでも

認められた。

㈲　無　荷　重

i〔＝＝＝＝＝コP迦

i驚・璽　晩’・臨．

　　　　　　　　，　乏」．

（b）荷重1ユ．8MPa，伸び9．4％

　伸び速度0．5％／h

写真7　Fe－17Cr－6Ni，0一2vo1％H20中で72ks酸化

　（3）考　　察

　（a）　ピーリングの重要性

　上述の結果から，一般に荷重による試料の伸びは，

あまり酸化速度に影響しないことが分る。特にフェラ

イト系の場合は全く影響を受けなかった。

　耐酸化性の良い合金においては，Cr20：‘などの保護

スケールが割れないか，割れてもすぐピーリングが起

きるかのいずれかであると考えられるω。ところが本

研究においては，写真5に見られる様に，合金表面に

段差のつく様な変形がしばしば発生しているから，こ

の様な部分でスケールが全く割れなかったとは考えら

れない。それにもかかわらず，ノデュールなどは発生

していない。したがって，これらフェライト系合金で

は，ピーリングが速かったのであろう。一方，写真6

の様にオーステナイト系では，酸化が激しくなること

もある。それはピーリングが起きにくいからであろう。

図4はFe－20CrとFe－17Cr－6Niとも，いずれも無

荷重で酸化した時の濃度プロファイルである。Fe－20

Crの場合には，スケールとの界面にCr欠乏層がないか

ら，スケールが割れても容易にピーリングが起きるで

あろう。一方，Fe－17Cr－6Niの場合は，界面に顕著＝

なCr欠乏層が生じているから，ピーリング能は荷重下

酸化速度を支配する大きな因子である。

　（b）伸び速度のしきい値

　Fe－20Cr－12Niの場合は，伸び速度0．7％／hの時，

ノデュール発生の兆候が僅かに現われる程度であるが，
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餐　ﾋ・磁
　　　　　　ノ｝　＿
一一一♂i20岬
Fe　　　　　i
　　　　　　　毛

Cr

（a）　Fe－2GCr，02中1173Kで　　（b）　Fe－17Cや6Ni，02【：iコ

　432ks酸化　　　　　　　　　　　　1173Kで72ks酸化

図4　無荷重で酸化した試料の濃度プロファイル

1．0％／hの時は明らかに発生した。また，Fe－17Cr－

6Niの場合にも，伸び速度0．6％／h以下だと荷重の影

響がなく，1，0％／h以上だと酸化速度が非常に大きく

なった（写真6）。すなわち，伸び速度0．6～1．0％／hの

間にしきい値があり，それより伸び速度が大きいとス

ケールの割れが非常に激しくなり，ピーリングが間に

合わなくなるのではないかと考えられる。この様なし

きい値の存在は，繰返し応力の場合にも認められてい

る：‘・4｝Q

　（c＞水蒸気の影響

　前述の様に，機械的な変形は，非常に大きな変形速

度でないと酸化に影響を及ぼさないが，雰囲気に水蒸

気が含まれていると，その量は2％砧と度でも酸化は著

しく燈心される。実際に金属材料が使われる時の変形

速度は小さなものであるが，雰囲気は様々であるから，

実用上は雰囲気の影響をより重視すべきであろう。

　2．3．3まとめ
　以上の実験結果から，Ni－Cr合金およびFe－Cr，

Fe－M－Cr合金の萄下下酸化挙動について，次のよ

うなことが結論される。

　（1＞合金中のCrの拡散が速く，ピーリング能の醜き

　　い合金ほど荷重の影響を受けにくい。

　（2）また荷重による伸び速度にあるしきい値があり，

　　それ以上の伸び速度では酸化は加速されるが，そ

　　れ以下では酸化は加速されない。

　（3）伸び速度が，成長している酸化スケール中に発

　　生する内部応力をちょうど緩和する程度である時

　　には，酸化スケールの密薦性がよく，酸化速度は

　　著しく小さくなる。

　（4）一般には引張り荷重の影響1まそれほど大きくな

　　く，むしろ水蒸気の存在など化学的環境の効果の

　　方が大きい。

3．鉄中の微量元素の表面偏析

3．1　緒　　　言

　金属を高温に加熱すると金属中に含まれている微量

狩場が表細や粒界などの界面に偏析し，界面は内部と

は著しく異なった組成のものとなる。そしてこのよう

な組成の異なった界雌相の存在は表面や仙界が関与す

る材料の性質に大きな影響を与える。たとえば鉄鋼材

料の焼戻し脆性や，高温脆化の現象はそれぞれ粒界へ

のリンおよびイオウの偏析が原因だとされている7・m。

また気体分子の金属表面への吸脱着現象や，金属中へ

の溶解速度9）は，金属表面の偏析状態または析出，酸

化状態などに大きく依存し，これらは浸炭・窒化，ガ

ス溶解，真空容器壁からのガス放出挙動などと関連し

て材料の重要な特姓の一つである。

　このように界面への偏析は多くの領域で重要な現象

であるので，理’論的な立場からも実用的な立場からも

多くの研究がなされてきた。しかしこれまでのところ，

金属中の微量元素の界面偏析については情報が混乱し

ている。これは偏析現象のうち，平衡偏析として熱力

学的に論ずべきものと，まだ平衡に達しておらず，速

度論的に論ずべきものとをはっきり区別せず，考察を

すすめているところに最大の原因があると考えられる。

したがってこの混乱を解決するためにはまず平衡論的

な考察を確立する必要がある。

　そこで本研究においては，純鉄の表面偏析挙動を，

AESおよびL£EDを用いて調べ，これらの結果を熱力

学的な平衡という観点から整理することを試みた。

3．2　実験方法

　試料は釜焼鈍法によ1）作製した鉄単結晶板＄（表酒が

（100）結晶面と一致する）を10mm×10mm×1m皿の大きさ

に切断したものを使用した。主な不純物は次の通りで

ある。C：20，　Si：10，　Mn：10，　P：20，　S：45，　Cu

：1G，　Al：1G，0：70，　N：30（単位mass　ppm）。この

試料を1163K，水素気流中で焼鈍，またはイオウ粉末

と共に真窒中で加熱することにより試料中のイオウ含

有量を調整した。イオウ含有量を調整した単結繍をエ

メリー紙，ダイヤモンドペーストで研磨し，洗浄後Pt

／P折Rh熱電対を表面にスポット溶接し，加熱用ホルダ

ーに取り付け，AES－LE£D装置内に入れて　約10－7

Paまで真空に引いた。用いた装置および加熱罵試料ホ

ルダーを図5に示す。この書蹟はPHI社製のもので，

・鉄単結晶は当研究所珊三鉄金属材料研究部第1研究議長

武内朋之博士よりご提供いただいた。ここに付記して

感謝する。
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質量分析器

　　　　　LE£D　　　　　　　　　　　　　　熱電対

　　　　磁器罎陶窯

　　　　力1濫用　　　　　　　　し
　　　　試料ホルダー　　Taフィラメント
　　　　　　　　　　　　　　　　　　　Ta試料支持具
　　　　　　　　　　　　　ステンレス鋼A120、
　　　　　のぞき窓

　　　　　　（a＞　　　　　　　　（b＞

図5　（a）AES－L猛ED装置および（b）加熱用試料ホルタ’一

CMA型AESおよび後段加速型LEEDを備え，試料の

加熱は裏面からの電子衝撃により行う。加熱用電子銃

のフィラメント電流を調節することにより試料温度の

変動を測定中±3K程度にすることができた。

　試料巾の微量元素の偏析挙動を次のような手順によ

り測定した。まず，試料表面をアルゴンイオン（加速

電圧：2kV，電流密度：0．04A／m2＞で240sスパッタリ

ングを行いAESで表面が清浄になっていることを確認

した後スパ・ソタリングを中辻する。このときを測定開

始時とし以後AESで表揃にイオウ，酸素，リンが偏析し

てくる様子を連続的に観察した。加熱によるオージェ

ピークの強度，形状の変化は100eV以下の部分につい

ては認められたがここで測’益したP（120eV），　S（152eV），

0（510eV），　Fe（703eV）については兇られなかった。

なお一次電子の加速電圧は3kV，モジュレーション電

圧は6Vの条件で測定を行った。従来AESでは結果を

dN／dE曲線のピーク高さの相対比で衰罰することが多

かったが，この表示法では偏析の半定量的な考察には

不十分である。ここでは最も簡便な定量方法として既

に発表されている純元素に対する相対感度表1ω　を絹

い，かつ編析元素はごく表面近傍に存在しているとし

て表面の濃度を求めたlD。

　さらに清浄なFe（100）面およびイオウの偏析したFe

（100＞面の構造をLE£Dにより調べた。各試料の熱処理

条件およびLEED像をとるときの条件については各実

験結果の項に記述する。LEED像は試料を冷却後撮影

し，LEED強度はスポット・フォトメータを用いて測

定した。

3．3　実験結果

　3．3．1　一壷元素の偏析挙動

　図6に試料中のイオウ含有量および偏飯実験を行っ

た温度をまとめて示す。心中の曲線はα一鉄中のイオ

ウの固溶限でAinslieらの値12♪を使用した。

　イオウを45mass　ppm含む試料を1023Kで加熱した

1玉50
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＼1050

　1000

950

900

ワA△　　　曜

▲　凸●o雄

▲■　口q

潤怎

バルク1中のイオウ濃度
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嘯W0〃　　〃

O66〃　　〃　　　　の
怩S5〃　〃　　£△36〃　　〃▲23〃　　〃▽17〃　　〃

口

o
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　バルクゆのイオウ濃度／at％

図6　実験条件とFe～S系状態図
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図7　45mass　ppmイオウを含む鉄単結晶（100）［fliへの偏析挙動

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（1023K）

場合に不純物が偏析する様子を図7に示す。初期には

酸素，リン，イオウが偏析するがイオウの偏析最が増

すにつれ，まずリンが次に酸素が表面からなくなり，

最終的にはイオウのみが偏板し一一定の値になる。また

イオウ，酸索のバルク濃度の小さい試料ではイオウ，

酸素の偏析速度が小さくリンの偏折が観測される時問

が長くなる。

　イオウの編興信は初期には時間に比例して弾糸する

が最終的には一定の値に到達する。図8に各種の実験

条件における表面の最終イオウ濃度を示す。バルクの

イオウ濃度がおおよそバルクの固溶限以下ではイオウ

の衷彌濃度は約30at％で，この値は温度，バルクのイ

オウ濃度に依存しない。一方イオウの圃期限以上の領

域では表面濃度は高く約4Gat％に達することもある。

　3．3．2　LEEDによる表面構造の観察
　（a＞Fe（100）の清浄表．面

　Fe（1GO）の清浄表面は870～970KにてArイオン衝撃

を行った後，770～820Kにて約1．8Ks問焼鈍すること
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図8　Fe（100）面上のイオウの平衡濃度

（a）Fe（100＞清浄面

　　（Ep；35eV）

い⊃）　Fe（100）c（2×2＞S

　　（Ep＝35eV）

写真8　Fe（100）面のLEED像

（100）c（2×2）Sを873Kで3日間焼鈍した後冷却する

と写真8（c）に示すようなLEED像が得られる。この構

造は，Woodの記述法でFe（100）c（！牙×9海）R±45。

Sと表わされる。これを再び1023Kに加熱すると。（2

×2）構造にもどる。このように現象は可逆的であり，

表面超格子の規則一不規則変態と考えられたので，次

のような実験を行った。まず，規則一白規則変態の変

態点を求めるため，1023Kにてつくった。（2×2＞構

造をそれぞれ973K，923K，873K，823Kにて237．6

ks焼鈍した。冷却後のLEED像を写真9（a）～（d）に示す。

973Kでは長時問焼鈍しても。（2×2）のままであるが

873Kでは。（⑫×9〆7）R±450の規則格子ができ上

　　　　　　　　　　ること，また823Kでは温度が

　　　　　　　　　　低いため規則格子が十分成長し

（c）Fe（100＞c（π×9π＞

　R±45。S（Ep＝61eV）

によって得られた。このときのLEED像を写真8（a）に

示す。この回折像はFe（100）面がバルク結晶の（100）

断面と一致していることを示している。

　（b）　Fe（100）c（2×2）S

　45mass　ppmのイオウを含む試料を1023Kにて数時間

加熱するとFe（100）上のイオウの濃度は飽和値に達す

る。この試料の冷却後のLEED像を写真8（b）に示す。

この格子は通常。（2×2）あるいはp（π×〆7）R45．

と記述される。同様のLEED像はFe（100）の清浄表面

にSを吸着させた場合にも観察されており【：9，偏析法

ならびに吸着法によって得られた。（2×2）構造の強

度スペクトルはよい一致を示す。

　イオウの偏析量を制御して被覆率が飽和値の1／2，

1／4という状態をつくり，LEED像を観察した結果，飽

和時の場合と同様。（2×2）構造が出現した。このこと

はp（2×2）などのような表面密度の小さい格子を形

成するよりも，c（2×2）構造からなる島構造を形成

した方が安定であることを示す。

　（c）　Fe（100）c（v／コ「×9》奄『）R±45。S

　1023Kに数時間加熱することによって得られたFe

ていないことがわかる。さらに

詳しい実験から変態温度が920

K付近にあることを見い出した。

　一方，規則格子の成長過程を

観察するため，焼鈍温．度を873

Kに保ち焼鈍時間を0，64．8，

151．2，237．6ksと変化させた。

焼鈍時間が増すにつれて（1／2，

1／2）スポットが分裂し，分数次

反射も次第に鮮明になっていく

様子が観察された。

（a）973K

（c）873K

（b）923K

（d）823K

写真9　237．6ks焼鈍後のLEED像（Ep＝61ey）

3．4　考　　　察

　3．4．1　微量元素の偏析挙動

（a）偏析元素の表面活性
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　いずれの試料においても初期には酸索，リン，イオ

ウが共に偏析するがイオウの偏析量が増すにつれ，ま

ずリンが次に酸素が表面からなくなり最終的にはイオ

ウのみが偏析する。すなわち初期には同じ表面のサイ

トを酸素，リン，イオウが占めていくが衰面活性，す

なわち表面自曲エネルギーを下げる効果の大きさの順

序がイオウ，酸素，リンの順であるのでイオウの偏析

量が増すにつれ，最初酸素とリンが占めていたところ

がイオウと董き換わり，まずリンが，次に酸素が表面

からなくなり，最終的にはイオウのみが表翫のサイト

を占めると考えられる。

　（b）速度論的考察

　イオウの偏析韻二は初期には時間に比例して増大し，

その速度はバルク濃度が大きいほど大きい。初期のイ

オウの偏析速度を1／Tに対しプロットしたのが図9で

ある。活性化エネルギーはバルクのイオウ蟻が小さい

ほど大きくなる。試料中にはイオウと親和力の強いマ

ンガンやマグネシウムが微量含まれているためこれら

不純物によりイオウがトラップされ動きうるイオウの

量が減少する。そしてこの効果はイオウのバルク濃度

が小さくなるほど大きく現われる。

　（c）　2次元化合物の析出

　試料は高真空で高温に加熱されているため編組イオ

ウの蒸発の可能性があり図8に示されるイオウの最終

10－3

㌔

＼10　略

10…5

△

＼▲

b

●

6

A

S（maSS　PP磁） Q（kJ／m・茎）

o 66 192±7
● 45 259±27

ム 36 295士22
▲ 23 377士33

o

　　　o、
△

▲

9

A

9．0 　　10．0

104／T／K　1

図9　偏析の初期速度の温度依存性

11．0

表面濃度が平衡濃度であるという保証はないが，後述

する表面の2次尤化合物はバルクのFeSよりも安定化

されていると考えられるので偏析イオウの表面からの

脱離は無視できるであろう。

　バルクのイオウ含有蟻力感溶限より小さい領域では

平衡の表舗濃度は約30at％であり，これはバルクのイ

オウ濃度および温度に依存せずしかも高温まで幌照1勺

な構造が保たれている。このような挙動は表・面に単層

の2次元化合物が析繊した結果と解釈することができ

る。すなわちこの場・合にはバルクのイオウ濃度はi整容

限以下であるので3次元の化合物は析出しえないが表

面にのみ2次元の化合物が析出し，それがバルク相と

平衡にあると考えられる。この2次元化合物の組成は

AESによる分析およびLEEDによる構造解析の結果か

ら鉄原子2鯛に対してイオウ原子1朝すなわちFe2S

に対応すると考えられる。イオウの固心懸以上の領域で

は3次元のFeSの析出があり，表澗がこの析昂サイト

になりうるとすれば爽瀬には2次元析出物と3次尤析

出物が共存することになる。

　Gibbsのdivlding　surfaceモデルにより定義されたイ

オウの表面過剰最がすべて第1層にあるとし，それを

2次元的な褒面相と仮定した。表面相とバルク相が熱

力学的平衡にあるためには各成分の化学ポテンシャル

が等しくなければならないということから自由エネル

ギーダイヤグラムを描き，その結果図10のような表面

の翻平衡図を作成した。この相平衡図は3次元のFe

－S系状態図に重ねて書いてある。ここではバルク相

を実線，魚商相を点線で示しているQ最初バルク相中

のイオウ濃度が増加するにつれて表面相のイオウ濃度も

増加する。そしてバルク相中のイオウ濃度が線1（1

mass　ppm以…ド）に達したとき，表面相のイオウ濃度は

線HI（位置不明〉となる。バルク相中のイオウ濃度が

これを越すと2次元化合物Fe2S（線IV：ある程度の111｝ll

を持つ〉が析出し，さらにバルク相中のイオウ濃度が

線IIに達すると3次元のFeSを析出しはじめる。さら

にイオウ濃度が増加すると表面でのFeSの析出が多く

なり表調のイオウ濃度は増加する。

　3．4．2　LEεDによる表面構造の観察
　（a＞Fe（100／c（！7x9、／7）R血45。Sの構造解析

　：’」：真8（c）のLEED像は。（》7×9》7）R土45。と表わ

されるように、．々1いに9ぴ傾いた2」胆りの格子からの

回折像が重なったものである。このことは2つの格子

が時折異なる重率で存在することがあるため，LEED

像における回折点の4圃対拳41が破れることから確認す

ることができる。
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土目　Fe（100）c（πx9〆を一）R±45。Sの1県子配列

　　反位相境界が周！ζ月的に入っている

I　　II

イオウのバルク濃度

翻10　バルクの状態槻と直ね合せて描いた
　　表llilの状態図の模式的表示
　　実線：バルク柑，点線1表1酬1，s．s．

V

1昂溶体

　c（／7×9／7）R±45．構造の彊1度目ペクトルを。（2

×2）構造のものと比較すると，両者のスペクトルは

非常によく似ており，したがって両者の原チ配列もll貞

似点があるものと思われる。またAESにより，　c（⑫

×9、／葺一）R±45。一しのイオウの表面濃度は飽和敏の場合

の。（2×2）の表面濃度と大差がないということがわ

かった。これらの条件を計画し，かつ面心格子で軸長

がπaと9⑫a（但し軸方向は下地に対して45。傾い

ている〉となる様な構造モデルを考え，これに対して

運動学的理論による構造因子計算を行い，実測された

測折強度と比較したところ，強度分布の特徴が最もよ

く説明できるものは図11に示すモデルであった。この

構造は基本的には。（2×2）構造そのものであるが，

周期的に反位相境界が入っている。したがって。（σ

×9霞「＞R±45。と。（2×2）構造のLEEDスペクトル

が似ていることも説明できるし，次に述べるように表

面格乎の規則一回く規則変態という現象をもうまく説明

することができる。

　q）〉　規則一男麗i41」変態

　図11からもわかるように，c（πX9、／7）R±二45。構

造の表面におけるイオウ濃度は完全な。（2×2）構造

の場合の8／9である。すなわちこの場合の反位相境界

は空孔が集まって出来．しったものと児なせるから，低

温相の格子は1／9もの空孔を含むことになる。一ワ∫、

表面におけるイオウ濃度は。（！7×9！2）R±45。構造

の場合も。（2×2｝構造の場合も誤差の範囲内で一致

したので，高温相に対応する。（2×2）構造の中にも

約1／9の空心が存在せねばならない。したがって表面

格．fの頓田一管規期変態をこの空孔の規則一手規員ll配

列によるものと考えることができる。すなわち高温で

は空孔あるいは温位八目境界が不規則に分れ∫するのに対

し，変態点以下では反位相境界が規llil的に配列し周期

の長い格予が形成される訳である。事実，高温に加熱

して得られる。（2×2）のLEED像は〔11〕方向にのび

たストリークを引くことが多く，不規則な周期を持つ

反位相境界の存在を示している。高温相に郎ナ応ずる購

求の一例を図12に示す。また，表面にイオウが吸蒲し

ていない空の格子点が10％近くも存在することは奇異

に感じられるが，バルク空孔の生成エネルギーに比べ

表面空穴の生成エネルギーは．数倍小さいことを考える

と十分起こり得ることであることがわかるlP。

　なお，Oudarらは吸清法によ1）Fe（100）c（！7×

nπうR±45．（n＝5，7，9，11／構造を観察しているが15；

提出されたモデルは構造化学的に受け入れられない部

分があり，また規則一不現則変態の現象を1説明するこ
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○

図12　Fe（100）c（2×2）Sの原子配列の一例

　　空孔や反位相境界が不規則に分してい

　　る

ともできない。

3．5　まとめ
　バルクのイオウ量を調節したα一Feの単結晶（100）

面へ不純物が偏析する挙動および，イオウの偏析した

（100）表面の構造をAES，　LEEDにより調べた。

　（1）初期にはイオウ，酸素，リンが偏析してくるが

　　イオウの表面濃度が増加するにつれまずリンが次

　　に酸素がイオウに薦換され，最終的には表面には

　　イオウのみが偏析する。

　（2）Fe（100）面での表面濡性の順序はイオウ，酸素，

　　リンの順である。

　（3）　イオウの偏析速度はバルク濃度が大きいほど大

　　きく，また試料中に微量含まれているイオウと親

　　和力の強いマンガンやマグネシウムに影響される。

　（4＞バルクのイオウ濃度が固溶限以下の領域では表

　　面のイオウ濃度は約30at％に達し，この値は温度，

　　バルク相のイオウ濃度に依存しない。また表面の

　　偏析構造は。（2×2）で高温．（90GK以上）まで保た

　　れる。これらの結果から鉄の（100）面には2次元

　　化合物Fe2Sが析出すると考えた。

　（5）固溶限以上の領域では表薗でのイオウ濃度は最

　　高40at％に達するものもあるが試料によるバラツ

　　キが大きい。これらは表面での3次元化合物FeS

　　の析出，および面による栃出の容易さの違いによ

　　り説明された。

　（6）　2次元相を熱力学的に解釈する際の問題点，お

　　よび2次元相を含めた状態図を作麟する際の手順

　　について考察した。また本実験の結果にもとづき

　Fe（100）一S系の状態図を定性的に作図することを

　試みた。

（7＞Fe（｝00）廟にイオウが平衡偏析したときの表面

　構造は約920Kに変態点をもち，可逆的な相変態

　を起こす。相変態の前後でイオウの表面濃度に変

　化はない。

（8）高温相の構造は。（2×2＞と表記されるが，イ

　オウの偏析していない空孔サイトが約10％存在し，

　これら空孔サイトは不規則に配列している。

（9＞低温摺は窒孔サイトが規則的に寸切jし，反位相

　境界を形成する。このときの構造は。（〆7×9／7）

　R土450と莚皇かれる。

（10）イオウの偏析したFe（100＞面の表・面構造：の変態

　は，表面空孔の規専一不規貝il変∫滋と考えることが

　できる。

4．総 括

　これまで高温酸化の理論的解釈は，ほとんどすべて

Wagnerの理論によっていた。すなわち金属表面に均

一に生成した酸化スケール中を金属イオンまたは酸素

イオンが拡散し反応界掬に達する速度が全体の酸化速

度を律速するという考え方である。しかしこのような

考え．方では低酸素分厩雰囲気中のノ∫が高酸素分注雰囲

気中より酸化速度が大きいという結果を説明すること

はできない。我々はこれらの結果を，酸化スケールの

成長途中にスケール内都に残されたマイクロ・チャン

ネルを通しての酸素ガスの1険送により説明されるとい

うことを示した。そして低酸素分圧雰囲気中ではスケ

ール中にマイクロ・チャンネルが残され，それが埋め

られない機構について提．回した。さらにイオウデコレ

ーション法により，実際にFe－Cr合金土のスケール

中にマイクロ・チャンネルが存在することを明確に示

した。これらの結果は，不純ヘリウム中など低酸素分

圧環境下における酸化脱象を正しく理解し，その対策

を講ずるための基礎データとなる。

　次に引張り応力をかけ，酸化スケールに割れの発生

する工事下で酸化実験を行った。試料のある伸び速度

の範囲で，酸化スケール中に発生する内部応力をちょ

うど緩和するときがあり，その場合には酸化スケール

の密着性はよく，酸化速度は小さい。しかしそれ以上

の伸び速度では酸化スケールには割れが発生し，酸化

は加速される。しかしフェライト系Fe－Cr合金のよ

うに拡散係数が聰きく，しかもある程度以上（約20％）

のCrを含んでいる場食には，保護性のCr203スケー

ルの恵生能が非常に大きいため，応力負荷の影響はほ
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とんど認められない。すなわち，外部応力の高温酸化

挙動に及ぼす影響は，合金の保護スケールの再生能に

依存しこれの良い合金ほど1耐酸化性がよい。

　金属材料の表面状態は重要な材’料特性の一つであり，

たとえばガスの吸脱着現象，金属申への溶解速度，表

面処理における塗料の付着性などに大きな影響を与え

る。しかしこれまで表面の状態を規定することがむず

かしく，表面状態を評価することはできなかった。近

年，A£S，　LEED，　ESCAなどの表面分析機器の発

達により，高真空中で，清浄な金属表面を用いて表繭

を研究することが可能になってきた。当研究室では，

表面に関連ある問題を考察する場合の共通的基盤であ

る微量元素の表面への偏梅現象を明らかにし，表面状

態の評価を可能にすることを目的として研究してきた。

ここではFe（100）面への偏析について研究したが，こ

の表面での微量元素の表面活性の順序はイオウ〉酸素

〉リンであること，イオウの平衡偏析相は組成をFe2S

と書かれる単相の2次元化合物の析出と解釈されうる

こと，イオウの平衡偏飯購造は。（2×2）を基本とし

た構造であり，低温では表面空孔が規躍的に並んだ。

（v／至「X9》7＞R±45．となることなどを明らかにした。

またこれらの結果をまとめてFe－S系の表山相を含

めた模式的な状態図を提案した。これらの結果は金属

を高温に加熱したときの表面状態の変化を予測するた

めの基礎的データとして重要である。
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疲れ破壊の応力解析による研究

一般研究

疲れ試験部

佐々木悦男，太田昭彦，小菅通雄

西1島　敏，増出千利

昭和49年度～昭和53年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　約

　材料の破壊は，荷重を単一に増加させてゆくと生ずる静的破壊の他に，負荷と除荷が何用も

繰返されることによって生ずる疲れ破壊がある。疲れ破壊の強度は静的破壊強度より著しく弱

い。従って，実際に使用されている構造物の破壊原因の多くに疲れ破壊が関与している。そこ

で，疲れ破壊に対する材料の強度を評価することが重要であるが，疲れ破壊と云う現象は破壊

に至るまでの過程を注意深く検討すると，疲れき裂が発生するまでの過程と，発生したき裂が

荷重の繰返しに伴なって成長してゆく過程の2つに大口できる。本研究は，上記の2つの過程

を工業的見地から各々を分離して扱い，材料の強度を評価するためにどのように各々のデータ

を求め，それを利用すべきかについて検討したものである。

　まず第1の過程であるが，疲れき裂の発生は，構造物の形状が変化する部分，切欠部に生ず

る。これは，切欠部では応力の流れが乱され，切欠底に応力集中を生ずるためである。そこで，

帯板試験片中央部に形状の異る切欠孔を開け，応力集中を系統的に変えた試験片を疲れ試験し，

繰返し荷重の大きさと疲れき裂が発生するまでの繰返し数との関係を調べた。同論に，切欠底

に生ずるひずみの大きさを測定し，疲れき裂が発生するまでの繰返し数が，切欠底に生ずる繰

返塑性ひずみで決ることを明らかにした。この結果をふまえて，仕意の切欠形状を有する部材

に疲れき裂が発生するまでの繰返し数を少数の小形試験片を点いて子測する手順を示した。

　疲れき裂の伝播過程についてのデータの求め方は，荷重繰返し1回当｝）に疲れき裂がどれほ

ど長さを増すかと云う疲れき裂｛云播速度と疲れき裂先端の応力場の強さを表す応力拡大係数の

関係を求めることが常道となっている。本研究では，平均の荷重が加わった状態に繰返しの荷

重が重盤した場合に，平均荷重が疲れき裂伝播速度にどのように影響を与えるかを系統的に調

べた。まず，データを効率良く求めるために馬力拡大係数制御が可能な疲れ試験機を開発し，

これを用いて前述のデータを求めた。その結果，5種類の工業屠金属材料の疲れき裂伝播速度

のデータがいずれも同一実験式で表わされることを見出した。この実験式を用いれば，施澱：：上

欠陥を避け得ない構造物の疲れ寿命を計算でき，また定期検査を行うような重要製品で欠陥が

発見された場合，それを補修すべきか継続使用するかについて判定を下すことができる。

　なお，疲れき裂の伝播がどうして起るかについての研究も行っている。

1．緒 言

　疲れ破壊は，破壊に至るまでの過程を考慮すると，

2つの大きな領域に分けられる。即ち，疲れき裂が発

生するまでにたどる疲れき裂発生過程と，発生したき

裂が萄重の繰返しに伴なって成長して行く疲れき裂の

伝播過程がそれである。本研究は，上記の2つの疲れ

過程を工業的な見地から各々分離して扱うことにより，

疲れ破壊事故を未然に防止するために必要とされるデ

ータをどのようにして求め，それをどのように利用す

べきかについて研究したものである。

　疲れき裂発生に関する研究としては，帯板試験片中

央部に形状の異る切欠孔を開け，切欠底に生ずるひず

みを測定し，この測定値と疲れき裂発生寿命の関連を

明らかにし，任意の切欠形状を有する部材の疲れき裂

発生寿命を少数の小形試験片を用いて＝1ゆ測する方法を
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示す。

　疲れき裂伝播に関する研究としては，き裂．先端の応

力場の強さを表すパラメータである応力拡大係数の範

囲と疲れき裂伝播速度の関係を種々の材料について応

力比を広い範囲に旦って調べ，これらの関係を関：数表

示することによって，任意の応力比，任意の応力拡大

係数の範囲に於ける疲れき裂伝播速度を算ll五可能とし，

これをもってき裂が成長して破壊に至るまでの疲れき

裂伝播毒虫を推定し，破壊を防止するための検査に役

立てる乎法を承す。なお，疲れき裂伝播速度の測定は，

従来非常にマ…苦を要する測定を行っていたものである

が，これを解決するために応力拡大係数制御の自動沸1

定装潰を開発して研究を進めたので，この装概につい

ても紹介する。さらに、疲れき裂伝播の機構等に関し

て得られた結果についても雪及する。

　　表匪　SM50A鋼の化学成分（％）

玉髄証壷遷隔

表2　SM50A鋼の機械的牲τ’1

「瓢応プy「弼長強碁

　　砺　1　α，

「乃「野卑離
日伸　び

1δ

i　3L5一「

硬　　さ

　HRB
　77．7

2．疲れき裂に関する研究

・㎜一魑一・一ｩ一一一一・一一

420一
（の　．切欠き試験片

　　　　　　　　　mm　　A，C，D　：糸反｝享10

　　　　B季反厚5，10，
　　　　　　　17，47mm

・奪・鳶
舞，歯

　　　　　　　ot：ユ0
幽『’一’糟瞠一9一 ｵ。

食

C　　　　　D
中央切欠き孔形状

　実際に梗用されている構造物に疲れき裂が発生する

場合，疲れき裂が発生する部位は何らかの応力集中が

誘起されている部位である。応力集中が誘起されると

ころは，切欠等の形状的変化域であり，切欠半径が小

さいほど応力集中が大きく疲れき裂も発生し易い。そ

こで，帯板試験片中央に切欠半径の異る孔を開けるこ

とによって応力集中係数K，の異る数種類の試験片を

用意し、これらを疲れ試験することによって応力集中係

数の異なる数種の試験片の疲れき裂発生ノ寸…命NcがK！

の変化につれてどのように変化するかを調べ，材料の

切欠に対する感受性を明らかにすることによって構造

物の設計を行う場合に参考となる資料を提供する研究

を行った。

　その結果，切欠材の疲れき裂ぢ邑生曲目は，切欠底に

生ずる1塑性ひずみ振幅によって支配されることが明ら

かとなった。

2．1　実験方法

　（1）供試材および試験片

　実験に用いた材料は，溶接購造用圧延鋼材SM50A

である。この材料の化掌成分および機械的性質を表1

及び表2に晒す。疲れ試験片は，図1に示す形状のも

のであり，12mmの素材板から製作した。なお、切欠孔

のll唄二及び平滑1式験片の側醐の加工は放？紀加工によっ

て行った。切欠試験片の応力集中係数K！はA，B，　C

試験片でそれぞれL33，2．58，3．83である。

　（2）疲れ試験

　疲れ試験は，試験岡波数10観の完全両振の引張圧

縮定荷重制御で室温空気中にて行った。用いた疲れ試

75

459

（b）　平滑試験1～’E

　　　　ね芝　　t：10N

　10228

（の　小形平滑試験片F

図1　疲れ試験片形状

験機は±5Gトン及び±40トンの油圧式の疲れ試験機で

ある。N、・としては、試験片表面を25倍の、i売取顕微鏡で

観察し，孔縁から2．5mmだけき裂が成長した繰返し数

を採用した。　2．5m田というき士長さは，伝播初期に板

幅中心都でき裂が先行する現象によって表痛で観察し

たき裂伝播挙動に特異な挙動が見られなくなるような

寸法であり，これ以．1二のき弓長さでは疲れき裂伝播速

度が応力拡大係数のべき関数に従うような寸法である。

なお、繰返し応カーひずみ関係を求めるために、切欠

孔の内面にゲ…ジ長0．3田mのひずみゲージを貼り，小

形平滑試験片の罐‘行部には位相周波数特性が30｝｛zま

で平坦な伸び計を取で・1‘け，図2に示すように基本周波

数10H。の正弦波の振幅をその包絡線が周波数0．02Hz
　ち
の三角波で漸増漸減するようなピーク儀制御によって

増加段階試験を行った、この方法を用いて繰返し応カ

ーひずみ関係を求めることにより，高応力域での試験

片の発熱による温度王昇を防ぐことが可能となり，一

定応力試験で行った場合には加熱により試験が行えな

くなるような高応力域の試験を実行することができた。

なお，繰返し応カーひずみ曲線は，荷重およびひずみ

の出力を，各々ピーク検出器を通してX－Yレコーダ

に入力させることにより，荷重とひずみの包絡線を直
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　　　　　　　　　　時間

図2　増加段階試験での荷重及び伸び波形

寄

接描かせ，後の解析を容易にすることができた。

2．2　実験結果及び検討

　得られたS－Nビ線図を図3に示す。この図上に示さ

れている母材の結果はN，＝N∫としてプロットしてあ

る。この理由は，平滑試験片ではN，がN∫の0．95～

0．98となったため，数パーセントの誤差は無視しても

対数線図上では大差ないためである。この図から，母

材に比して切欠試験片が弱くなる傾向及び応力集中係

数の増大に伴ない疲れ強さが減ずる傾向が明らかであ

る。切欠によってこのように疲れ強さが滅ずる原因を

検討するために，切一同に貼ったひずみゲージによっ

て繰返し応カーひずみ関係を求めた結果が図4に示さ

れている。細い直線は応力振幅σ，と弾性係数E及び応

力集中係数Kによって定まるそれぞれの切欠に対す

る完全弾性挙動を表わしている。太い曲線はX－Yレ

コーダに直接記録された繰返し応カーひずみ関係であ

る。この図から，細い直線と太い曲線の間の水平方向

に測った距離として与えられる塑性ひずみ振幅ε夘を

読み取り，切欠底の塑性ひずみ振幅と公称応力振幅の

　40
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　30
当25
、ミ

望20
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窒
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理
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　Kε：2．58

　φ●9’
，099

　　　　　99

9　　Kt：3．83

1000　　　　　　3000

　　ひずみ振幅εし10－6

図4　繰返し応カーひずみ関係

5000

関係をプロットしたものを図5に示す。この図からひ

ずみが比較的小さい領域でのερ。とσ，の関係が両対数

線図上で直線として表わされること，しかもK，の違

いによらず直線の匂配が等しくなっていることが読み

取れる。平滑試験片に対する直線と切欠試験片に対す

る直線の間のσ、軸に平行に測る距離，すなわちε夘＝

（Aσのウとして各直線を表し，平滑試験片に対してのAo

と切欠試験片に対するA，～の比A，／A。を求めてK及び疲

労限に於ける疲れ強さ減少係数K∫（平滑試験片の疲れ

強さに対する切欠試験片の疲れ強さの比）の関係を図

6に示すようにプロットした。この図から明らかなよ

うに，対数塑性ひずみ振幅の移動量A“／A。と疲れ強さ

6

0，5Hz　㌦㌦．

　Kt
X　l．00

01．33
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図5　切欠底の塑性ひずみ振幅と公称応力振幅の関係
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減少係数はほぼ同…の値となった。従って，A，4A。と

K，の関係は，一毅に描かれる玲とK，の関係と同様に

K～が増すに従って45。の直線から離れる傾向を住して

いる。

　図7は塑性ひずみ振輻と疲れき裂発生痔命の関係を

示したものであるが，応力集中係数に拘わらず爽線の

周りに散霧している。

　以上の結果を総合すると，図8に従って述べるよう

な手法に従って少数の実験によって任意の．切欠形状に

対する応力振幅と疲れき裂発生寿命の関係を予測でき

ることが導かれる。

乎順1　数種類の切欠試験片について繰返し応カーひ

ずみ関係を測定し，愁a）のようにε夘とσ。の関係を描

く。

手順2　図6）〉のようにA“／A、と切欠形状から計算で求

まるK，の関係を描く。

手順3　小形の平滑試験片で疲れ試験を行い，破断寿

命及び疲労限を求め，図（c）のようなερ、一N関係を描

く。

手順4　任意のK，を選び図（b）の曲線との交点の縦座

糠A，，／A。を読み取る。

手順5　図（a）の平滑言式験片に対する直線からの距離が

読み取ったA，ノA。だけ睡った位置に一点鎖線のよう

な∫lz線を描く。

手順6　図（a）上で適当なσ。を取り，これと一点鎖線

の交点として得られるε夘を読み取る、，

手願7　図（c）上に読み取ったερ。を移し，ερ、rN直線

との交点のNを読み取る。

手順8　手順6で胴いたσ。と手順7で求めたNを図

（dlのσ。一N線図上にプロットする。

手順9　手順6～8を数圓繰返してσグN直線を描く。

手順10　平滑試験片の疲づ歩限を与えるερ、と，図（a）の

一点鎖線の交点からσ、を求め図（d／の疲労限の水平線

を描く。

以上のようにして任意の切欠形状に対する疲れき裂発

生獅命を予秘することができる。

量3

北

下

薫2
鑛

幕

惹・

蓼

○

。／
口

K1

3．疲れき裂伝播に関する研究

　前章で疲れき裂発生寿命について有用な知見が得ら

れたので，本章では疲れ破壊と云う問題にとってき裂

発生と云う問題と並んで重要である疲れき裂伝播の問

題について研究する。疲れき裂伝播の問題が疲れ破ま裏

にとって重要である理由は次のようである。すなわち，

構造物によっては，例えば不溶州都などの欠陥が製作

工程上，始めから存在することを避け得ないことがあ

一227一
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り，このような欠陥が疲れき裂として成長し，破壊に

至ると云うことがしばしば見受けられることである。

　疲れき裂伝播の問題は，荷重の繰返しに伴なって荷

重繰返しの1回当りに疲れき裂がどれだけ成長するか

と云う疲れき裂伝播速度da／dnによって評価すること

が一般に行われており，da／dnはき裂先端の応力場の

強さを表すパラメータである応力拡大係数の範囲△K

のべき関数になっていると云うことが近時知られるよ

うになっている。そこで，da／dnと△Kの関係を種々

の工業用金属材料について球めることが望まれている。

しかし，da／dn一△K関係には△Kが小さくなるとある

値以下では疲れき裂が全く伝播しなくなると云う限界

の騰△K！々が存在し，この値を求めるにはda／面が，

10－8m皿バ墾と云う極めて遅い市ξ｛域の測定を行わねばな

らない。この疲れき裂伝播に対する応力拡大係数の．ド

限界値△K〃，を得るためには，da／dnが早い領域の試

験から実験を開始し，次第に荷重振幅を減少させなが

ら測定を繰返すと云う手順を必要とするが，薪重忍受

を一度に大藩に減ずると材料特性である△K，んより大

きな△Kに於て兇かけ上△K酬が得・られたと同じ現象

が現われることがあり，荷重履歴の影響を生じないよ

うにして△K酌を求めるには藏重滅少率の充分小さい

階段を麗々に下りることによりda／dnと△Kが平衡状

態を保つようにして実験を行うことが必要である。十

分小さい階段は窮極的には勾配を有する直線になるが，

これを実環するためにはき尺長さを連続的に測定する

技術が不可欠であり，き裂長さの自動測定が実現すれ

ば，応力拡大係数を制御できる疲れ試験機が製作でき

ることになる。そこで，これを実現するために，渦電

流による欠陥検査技術を応膳した疲れき裂自動追尾装

置を試作し，さらにこれを用いて応力拡大係数制御の

疲れ試験を実現したので，これについて次に記述する。

3．1　応力拡大係数制御疲れ試験機の開発

　（1）渦電流き裂追尾装遣

　渦電流き裂．追尾装置は，非破壊検査法の1つである

渦電流法を応用したもので，渦電流プローブがき裂先

端に対する相対位置を常に一定に保つように渦電流プ

ローブの出力信号を渦電流プローブの移動信号を用い

たサーボ機構によってき裂先端を追尾する装置であり，

渦電流プローブは図9（a＞に示すように4個のプローブ

を運定配列したものである。各プローブは板状コアー

にコイルを巻いたものである。渦電流プローブを試験

片に接触させ，渦電流プローブを動かすと，き裂との

相対位置変化によって出力が変る。そこで，渦電流プ

ローブがXY方向に移動できるように，図10の左．ヒに

見られるようなねじ棒およびサーボモータ等を組み合

せた駆動装蔵に取付けた。渦電流プロ…ブをY方向に

移動させると，Y追尾用のA，　Bプロ…ブの差出力e

は隠9㈲に見られるように変化する。同様にX方向の

移動により，X追尾用のC，　Dプローブの差聴力eは，

（a）プロ…一ブの

　酉己列

Y

♂閲

e

（b＞移動に伴う　（C＞移動に｛卜う　（d）単“．’プローブ』

Y出力の変化X出力の変化の等電位線

図9　　き裂追尾用渦電流プロ・一フ”

　　ドきゑ　にな　

紺　一乖醗凋
　　　　　　　X　　V

ペンレコ　ダ

8

試験片

A　漏。ボ「藷
　　　　　　　璽
→1一・ボ7｝脚昏rゆ獄｝

娠幅
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図！0　応力拡大係数・一定｝1、｝虻少率試験の制御系の概念騒

図9（bナに見られるように変化する。従って，XY各々

の出力をサーボモータにフィードバックすれば，図9

（b）（c）の黒丸印の泣置に渦電流プローブが位置すること

になる。すなわち，渦電流プローブとき裂先端の相対

位置は常に同一．・になる。従って，き裂の成長に伴なっ

て移動する渦電流プローブのX方向位｛置を，X泣置制

御用サーボモータに連動させたポテンショメータの分

圧点での心胆として取畠すことにより，き裂長さの自

動測定が可能となった。なお，単一プローブの等電位

線は図9（d＞のようになっている。これは，き裂が傾く

などによってき裂先端がCプローブに対して上下方向

にずれるため（Y方向追尾位置はき裂先端よりわずか

後方であるため，き裂が傾くとき裂先端はCプローブ

の中心線より．L下．方向に偏ることになる），x方向の追

尾位養が等電位線にそって移動し，図11に示すよう

なき景石さの見掛け上の変化が生ずる場合でも，板状

コアーを用いたためにY方向の追羅位置が若干ずれて

も，き書字さの誤差が無視し得る範囲か存在すること
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を示している。なお，この装匿のき裂長さ指示の鷹線

性は0．2mm，蕩現姓は0，02mn1以下であった。但し，荷

重を急変させたり，△Kがあまり大きいと，き裂先端

に磁わいによる影響が甚しくなり，き裂追尾性能は上

記の数値より著しく火きくなる。また，板縁や孔付近

でも渦電流が翫されるため，使用できる分野は非常に

限定されている。

　（2）応力拡大係数制御による疲れ試験

　疲れき裂伝播に対する応力拡大係数の下限界値：△K！“

を自動測定するために，図10に示したような制御系を

用いて△Kをき裂干さaに比例して減じさせた。まず，

aとKの関係について考えると，荷重振出P。を一定に

保って試験を行えば，Kはaの増加につれて図12の破

線K（P。，a＞＝P。》備冒… ﾓ（a＞で示すように増大する。φ

（a）は，試験片が有限寸法であるための無限板に対す

る補正係数である。一労，目的とするKの変化は図12

に細線〔K鑑K。一（a－a。）d（△K）／δa二P痂… ﾓ（a＞〕で

示したものである。そこで，任意グ）aで要求される荷

重Pと初期荷重Pθ（7）比1よ，　図12の実線〔P／P。＝IK。

一（a－a。＞d（△K）／da｝／K（P。，　a＞〕で一与えられる。与め

a。，K。およびd（△K＞／daを決：めてaとP／P。の関係を計

算し，リサーーチ社のデータトラックのチャート紙に描

いておく，疲れ試験の進行に伴なってaが増加すると，

き裂長さ指示計の信弩がデータトラックのドラムを回

転させる（図10参照〉。すると，データー・ラックのプロ

ーブはドラムに巻付けたチャート紙の曲線をたどり，

横軸一上のP／P。を示し，これに連動したポテンショメ

ao
き裂長さa

図12　応力拡大係数一定減少率試験の概念図

一タの分圧点の電圧は，初期荷重設定器に設定した平

均値Po，》および振幅値P側にP／P。を乗じた値となる。

一方，荷重信号はピーク荷重検出器を通り，平均値P湿

および振編櫨｝㌔となっている。そこで，ピーク値制

御機構では，これらの値に藻がなくなるような制御を行

っ。ここで，応力比Rは一定に保たれており，P／Po

＝（P湿十・P乃slnωt）／（Poル∫十Po凶sjnωt）罵Pル〃Pω∫罵

P，1／POAとなっている。一．ヒ述のようにして行われた疲

れ試験の間，図10に示したペンレコーダには荷重髄【ll，1，

平均荷重，き裂長さが記録された。図13に記録の1例

を示す。繰返し数nは，カウンタに連動させて一定繰

返し数毎に生ずるパルス信号を平均荷重信一号に加算し

たものを記録することによって目盛線を描かせたもの

を用いた。da／dnはき裂長さ△aが増すに要する繰返し

数△nを読み取って△a／△nとして計算した。△aとして，

0．25，0．1，0．05mmを用いた。また，△Kは△a／2での

P通を用いて次式によって計算した。

　△K篇2Pα而『ほ．77十〇．227（2a／、v）一〇．51（2a／w）2

　　　　　　十2．7（2a／w）：彗／BW　　　　　　　　（王）

ここで，Bは板厚，　Wは板幅である。

　図14は，得られた結果の1例であり，目的とする鯛

御が充分実現されたことを表わしている。なお，用い

た試験片は図15に示すように板幅200mmである。

　図16は，SM58Q鋼についてd（△K）／daが試験結果に

影響を及ぼすか否かを検討した結果である。d（△K）／

daは結果に影響を与えていない。しかし，実験を行っ

た条件がどのような範囲のものであったかを検討して

おくことも必要と思われるので，き裂先端に形成され

一229一
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17　　20　　　　　　　　30

　　　　　き裂長さ，amm

40

図14　実現された△K，Rの制御結果

．、
浴B器＝＿．＿

図13　き裂伝播試験結果を示す記録紙の一部 図15　疲れき裂伝播試験片形状

る塑性域寸法とき裂増分との関係を調べてみた。静荷

重によってき裂先端に形成される塑性域2rρoは

　　　2rρo＝（1／3π）（Ko，　max／σ、）2

繰返し荷重による繰返し塑性域の大きさ2rρ，は

　　　2rρ‘二（1／3π）（△K／2σ翌）2

で与えられる。ここで砺は降伏応力である。

　SM58Qの場合，の＝60kg／mm2であり，応力拡大係

数減少試験を開始した時の応力拡大係数の最大値，Ko，

maxはR＝0．8，試験開始時の最大荷重，　Po，　max＝40

トン，試験開始時のき裂長さ，2ao＝40mmのとき最：も

大きく，2rρo≒0．8mmであった。この値は．伝播する

き著長さが最も小さい場合に対する伝播したき弓長さ

2．4mmに比べ十分小さい。また，△K，みに於ける繰返し

塑性域の大きさは，R＝一1の場合が最も大きく，2

rρ，，，乃＝0．01m匝であった。従って，2rρ，，，“の長さだ

けき裂先端からき裂の根本の方に戻った位置での△K

は△K，“よりわずかに0．02％だけしか大きくない。△

Kの減少による影響域は塑性域の寸法程度と考えちれ

ており，実験を行った条件範囲ではいずれのデータも

da／dnと△Kの関係が応力履歴の影響がなく，平衡状

態での材料特性としてのものであったため，d（△K）／

daの影響が現われなかったものと云えよう。
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表4　供試材の機械的’性三曲

一「「．「．

@　　　　　　「一

　恥iateria1

316…蓉繭ズ1…

J｝SS瀬58Q
H’r8◎

ASTM　A553A

JIS　SUS30嘆

　

Y｛eId　stress　　Tensi｝e　strength　　Elongatk）n

　kgf／mm2　　　　　　　　　kgf／mm2　　　　　　　　　percent

38

60

81

74

27

58

68

84

79

63

27

27

25

25

60

」至SA5083－0　　　　17
一一一・一一一一．．．一一一一一一

S．一一．一一一・．．

32 36

8　10　　　　　　　　20　　　　　　　　40　　　　60　　80　　　120　　董80

　　　　　応力拡大係数の範囲△Kkg／mm2

図16da／dnに及ぼすd（△K）／daの影響

3．2　疲れき裂伝播速度に及ぼす平均応力の影響

　上述のように，開発した応力拡大係数制御疲れ試験

機によりda価一△K関係を△K謡こ至るまで迅速に自動

測定できることが判ったので，数種類の工業胴金属材

料について，応力比R（；Pmin／Pmax）を系統的に調

べた。

　（1）　供試材，試験片及び試験条件

　実験に用いた材料の諸新田を表3及び表4に示す。

試験片は図15に示したものである。すべての試験は，

室温空気中で行い，試験周波数は20～50｝｛zである。

　（2）　実験結果及び検討

　図17は結果の1例で，HT　80についてのものである。

この図から，Rが大きくなるに従い△K！みが滅ずるこ

．と，及びda／dnが大きくなることが分かる。△K～“と岡

一da／dnを与える△Kが（1－R／に従ってどのように変

化するかを調べるため図18を描いた。この図から，da／

dnが大きくなると，　i司一da／dnを与える△Kは，ある限

界の応力比R，以上ではRに拘わらず同一餓となり応力

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　表3

比効果が消失するが，da／dnが△K“，に対する値に近づ

くに従ってすべてのRに旦って応力比効果が存在する

ようになっており，任意の応力比に於ける疲れき裂伝

播に対する応力拡大係数の下限界値△K，〃，Rは

　　　△K♂々，R繍（1－R）γ△K，ゐ，　R謡。　　　　　　　　　（2）

によって表わすことができる。ここでγは図18に示し

た直線の勾酎であって，疲れき裂伝播速度に及ぼす応

力比効果を表すパラメータである。△K，“，R殉は応力比

Rが0である場含の疲れき裂伝播に対する応力拡大係

数の下限簸を示す。

　勝び園17に反って見る。da／dnと△Kの関係は，△

K功近傍でda／dnが零となることを考慮し，△K～ルから

充分離れたところでParisの直線関係が成立すること

及びda／dnの応力比依存性がR，を境にして変化する

ことを勘案すると次の式が導かれる。

da／dn＝A（1－RR）輝〔△K舵一｝（1－R）γ△K〃、，　R℃轡〕（3）

　　　　R1～≦Rの場合　　　RR＝R（：

　　　　R尺＞Rの場合　　RR＝R

こグ）ようにして得られた式が実験点に対してどれほど

適合しているかを確認するため△Kと（3）式を変形させ

たda／面（1一一R）翔／A＋1（1－R）γ△K，“，　R－o沖の関係をプ

ロットして見た例が図19である。実験結果がうまく1

本の直線で整埋されていることが分かる。蝉声の検討

を表3及び表4に韻げた材料について行ったところ，

いずれに対しても（3）式が良く当嵌ることが確認された。

表5は（3）式を実験結果に当嵌た時に用いた材料定数を

供試材の化学　成分

MateriaI C Si Mn S P

JIS　SM50A

iIS　SM58Q

gT　80

`STM　A553A

iIS　SUS304

0．17

O．14

O．13

O，067

O，063

0．27

O．32

O．19

O．22

O．68

L42

P．30

O．94

O．60

?．工7

0，016

O，006

O，007

O，005

O．01工

0．01

O．02

O．01

O．00

O．03

C Si Fe Mn Mg

31SA5083－0 0，024 o．歪4 0．24 0．8ユ 4．5⑪

Ni

0．024

0．025

9．05

8．46

Cr

O．1⑪

Cr Mo V Cu B

0．020　　　0．023　　　0．038

0．46　　　　0，14　　　　0．027　　　0．051　　0．0006

2⑪，16

Ti　　　Al

O．0〔｝エユ　Ba】a諏ce

　Fe

Baiance

Balance

Balance

Balance

Ba】ance
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表5　実験．式（3＞を当嵌る場合の材’料定．数の痩

100

Material ．「一τ而．

「7．。12×工0－1・

　1，78×10㎝口，

　6．91×10－H）

干m

20

SM50A

SM58Q

HT80

ASTM　A553A

JIS　SUS304

A5G83－0

4．62

。．74騰・「． ?亟．K蹄，R・0

　　　　　　　　　　　　　　1－R

図18　一定伝播速度を疹一える△Kに及ぼす（1－R＞ク）影響

2．8010．71

3A 1，38×10日⑪

4

2．44×10』u 4．43

2・54．10・71

　　i蝦
4．43　10．55

・・ヨ・

O．331

・．33T1

0．53

莱実験式（3）はこの材料には当嵌らなかった。

　但し，△K！“に隔るγは0であった。

35，0

24．2

26．4

21．0

工0．0

10．4
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まとめたものである。これらの材料定数を用い（3）式を

計算すれば，任意のR，任意の△Kに於けるda／dnを

得ることができる。実際に計算を行った1例を図20に

承した。
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4 　20

応力拡大係数の範圏
41（　kg／mn13／2

200

図20（3）式を計算して得た｝IT80のda／dnと△Kの関係

9P　、

　以上に述べたように，材欝毎に表5に示すような材

料定数を求めておけば，（3）式によって任意のR，任意

の△Kに対するda／dnを算出することができる、，

　さて，このようにしてda／dnを△Kの聞．数：として表

示したが，これをどのように利用すれば良いかを述べ

る。da／dnの有用性は，繰返しに｛半なって疲れき裂が

どのように成長するかを明らかにし得ることであり，

ある寸法aGのき裂が別の寸法aノに成長するまでに何測

の荷重繰返しを要するかを示し得ることにある。疲れ

き裂の伝播速度da／dnは（3＞ユ℃のように応力拡大係数の

範囲△Kの関数で表示される。

（3）式を一一般的な式に書直すと，

　　　da／dn罵f（△K）　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（4）

一方，応力拡大係数の範囲は

　　　△K＝△σ爾φ（a）　　　　　　　（5＞

となっており，aの関数である。従って

　　　ガ・一五1∫，歯・…　　　）

　　　　・諜∫f面・・　　（・）

として，き裂長さがa｛｝からa∫に達するまでに用する繰

返し数Nを算漁することができる。従って，初期欠陥

a。を仮定することにより，S－N曲線を描くことや，

重要製品の定期検査時にaoと云う大きさのき裂が発見

された時に，次の定期検査までの問にこのき裂が構造

物の破壊を引起すか否か，従って補修を行う必要があ

るか否かを予測することができる。

　以1二述べたように，疲れき裂伝播速度のデータを用

いることによって，構造物の｛波壊を未然に防ぐことが

可能である。

3．3　き裂開閉挙動の観察による平均応力効果の検討

　前節では，数種類の＿し業用金属非イ料について，疲れ

き裂伝播速度に及ぼす応力比効果のデー一タを求め，経

験剴として（3）式を導いた。しかし，da／dnに対してR

が影響を及ぼす原因については何等検討を行っていな

い。本節ではこの点を明らかにするため，疲れき裂先

端に損傷を与えると考えられる疲れき裂先端が開口し

ている範囲が，試験した応力拡大係数の範囲に対して

どれほどの舗合を占めるかを測定した。そして，疲れ

き裂先端が開口している範囲を有効応力拡大係数範囲

△Kξ〃・とし，これとda戯nの関係をプロットすること

により両者の関係がRに拘わらずほぼ1本の直線に乗

ることを明らかにした。

　／1）　供試材、試．験片及び実験．ノ習去

　供試材は表3及び表4に諸性質を示したRT80であ

り，試験片形状も図15と同一のものである。疲れき裂

が開Uしているか否かを測定するためには，図21に示

すような伸び計を試験片匹・｝・」央部の切欠孔に取醤’け，こ

の出力と荷重a二1カの1剣係に現われる非直線性を利用し，

有効応力拡大係数の範囲△K，ノ∫を求めた。なお，直線

関係から外れ始める点すなわちき裂が自を閉じ始める

点を精度良く測るため，荷重信号に比例する弾姓伸び

を伸び矯号から減一ザることにより，除荷弾性線をX－

Yレコ…ダ上で垂直になるように調整して実験を行った。

切
欠　
さ

冗

／ 試験片

@　　．歪ゲージ

り騨w 1！

図2｛　き裂開閉挙動測定昇」の伸び計断面1裳i
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　（2＞実験結果

　図22は，き裂開閉挙動を示す荷重・伸び線図の1例

である。R篇一1の条件で董線が右へ翻がっているが，

垂直部分はき裂が完金に開口している状態のコンプラ

イアンスを，右へ曲っているのはき裂が閉口したこと

によりコンプライアンスが漸増していることを示す。

疲れき裂が口を閉じてしまえば，き裂先端には何らの

ひずみ集中も生じないので，き裂先端には損傷が与え

られなくなる。従って，き裂を伝播させると云うこと

にはき裂が閉口している荷重範囲は何等有効に作煙し

ない。き裂を伝播させるために有効な荷重範閥に対側

する膳力拡大係数の範囲△K酵を横軸に，da／dnを縦

軸にとって図17を描きなおしたものが図23である。こ

の図ではすべての応力比のデータがほぼ同一直線に乗

り，da／dnに及ぼすR効果は，き裂閉口と云うことに

起因して起ったことが明らかにされた。
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図23　疲れき裂伝播速度と有効応力拡大係数の範闘の関係
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図22　種々の応力比における疲れき裂開閉挙動

　　　を示す荷重一伸び線國

回析格予を用い，これに同一光源からの光を2方向か

ら照射した後，それぞれの1次の回折光による像を同

一スクリーン上に結像させることによって干渉縞を生

じさせるものである。この方法によって，約2000本／mm

の格子線を試料として用いたと同等の感度のモアレ縞

ひずみ測定を実現することができた。なお，実際の測

定では，モアレ縞の間隔が試験片表面上に換算：して3

～10μmとすることができた。

3．4　疲れき裂先端のひずみ分布測定による疲れき

　　　　裂伝播モデルの検討

　前節までは，疲れき裟が伝播する機構については何

等検討を加えなかった。そこで，本節では疲れき裂先

端のひずみ分布を高感度に測定することにより，疲れ

き裂の伝播がき裂先端に仮想する微小試験片の破壊に

よって起ると云うことを明らかにする。

　（1＞供試材、試験片及び実験方法

　供試材は表3及び表4に諸性質を示したHT　80であ

り，試験片形状も図15と問…のものである。疲れき裂

先端部のひずみ分布の測定は，図24に示すようなもの

を用いて行った。この方法の環理は，試験片格子とし

て写真乾板を利用して製作した約1000本／m酊の位相形

　M
反射鏡

G

α

　　試験片

ｿ　　Bs　　　　Ll

L2
鏡F－S
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図24　モア縞増感法に用いた光学糸
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　②　実験結果及び検討

　図25はモアレ縞写真の1例である。このような写真

を解析し，荷重繰返しに伴なうひずみ範囲の分布を計

算した結果を図26に示す。この図及び，ひずみ範囲と

破断繰返し数の関係図（△ε一N／線図）を用い，疲れき裂

先端に微小試験片を考え，この微小試験片が一定速度

でき裂先端に近づいて来ると仮定し，微小試験片が各

位置でそのひずみ範囲の分布に従って繰返しによる損

傷を累積すると考えると図27が得られる。疲れに対す

る累積損傷仮説（累積損傷量が1になった時材料が破

断するという仮説）をこの微小試験片に適用すると図

27のハッチングを施した部分の面積が疲れき裂伝播速

度となる。実際にこの面積を求めたと’ころ，疲れき裂

伝播速度として実測された値と一致し，疲れき裂が伝

播するのは，疲れき裂先端に生ずるひずみの繰返しに

よって引起される損傷の累積によると云うことが明ら

かになった。

疲れき裂
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図25最：大引張荷重でのモアレ縞写真
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図27　1回の荷重繰返しで受ける疲れ損傷量

　　1／N∫ωとき裂先端からの距離の関係

0

図26

4．結 言

　疲れ破壊の過程を，疲れき裂の発生と疲れき裂の伝

播に分離して扱うことにより，それぞれに対応してど

のようにしてデータを求めれば工業的に利用するのに

便利になるかを研究し，次の結果を得た。

　（1）数種の応力集中係数を有する切欠孔付平板試験

片の疲れき裂発生寿命が，切欠底に生ずる塑性ひずみ

振幅によって支配されていることを明らかにした。そ

して，上記の結果を利用して，任意の応力集中係数を

有する部材の疲れき裂発生寿命を少数の試験片によっ

て得た結果から予測する手法を示した。

　（2）渦電流による欠陥検査法を応用した疲れき裂長

さの自動測定装置を試作し，これによって応力拡大係

数一定滅少率試験を行うことのできる疲れ試験機を開

発した。そして，この試験機によって，数種類の工業

用金属材料の疲れき裂伝播特性のデータを能率良く求

めた。得られたデータは，疲れき裂伝播速度に及ぼす

応力比効果が，いずれの材料についても同様に生ずる

ことを示した。そこで，5つの材料定数によって任意

の応力拡大係数，応力比に対する疲れき裂伝播速度が，

疲れき裂伝播に対する応力拡大係数の下限界値に至る

まで算出し得るような実験式③を求め，実験した5種
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の材料についてこれらの定数を与えた。これらを用い

ることにより，施工．ヒ欠陥が初めから存在することを

避け得ない構造物の疲倒しノ、1～命を算出することができ，

また，定期検査を行うような重要製品で欠陥が発見さ

れた場舎，それを補修すべきか継続使堀するかについ

て判定を下すことが振粛である。

　（3）疲れき裂伝播速度に膳力比効果が生ずる1巧〔因は、

疲れき裂先端がある荷重範囲ではilを閉じているため，

き裂先端に損陽を引起さないためであることを示した。

また，疲れき裂先端部のひずみを高感度に測定するこ

とにより，疲れき裂先端に生ずるひずみの繰返しによ

って引起される損傷の累積によって疲れき裂が瓢罪す

ることを明らかにした。
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　　　E．SASAKI，　A．　OHTA，　and　M．　KGSUGε

　　　Trans．　Nat．　Res．　Inst．　Metals　20（1978），128．

15．Change　of　Fatigue　Crack　Closure　Levei　with

　　　Gauge　Location　along　Crack　Line

　　　A、OHTA，　M　KOSUG£，　and　E．　SASAKI

　　　Int．」．　Fracture　15（1979＞，　R53．

　　（特許）

1．高速応箒型fll雀び計

　　　　　　　　ロ　コ　　　太E日日召1珍

　　　実l／｝：抹斤案発録願番』号　昭50…030175

　　　蚤任命メ…　　第1268617“男’　　　　II羅｛イ…1．154町三1　月30日

2．写真画像の1り1暗に対応した凹凸金属膜画1象を得る方法

　　　太Eli】日召彦

　　　牛芋1二三　　　il召51一．一〇88208　　日召不i．i51臼三7月261三i
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フラクトグラフィによる重要破壊事故の原因調査

疲れ試験部

西島　敏，下平益夫，増田千利

昭和49年度～昭和54年度

　　　　　　　　　　　　　　　　　要　　　旨

　大型化学装置，圧力容器，航空機，原子炉といった重要な機械や構造物は設定した使用期間

中，安全確実に機能することを前提として、種々の複雑な形状の剖～材が現実の複雑な環境条件

の． hで複雑iな荷重を’iをけるとき，どのような強度特性をもつかが克明に鹸討される。それにも

拘らずこれらの重要な機械や購造物においても，部材の破壊に基づく事占父が起きている。そし

てその中には同種の雰故を既に経験していて原瞬や対策が判っていながらその周知徹底が不十

分であったものや，また機械などの大型高性能化や｛気強環境の苛酷化などにより従来予測し得

なかった新しい閤題が含まれる。この意味で重要破壊事故は原因調デ曇を行い，結果を公開する

ことが特に重要とされている。

　本報告では著者らがフラクトグラフィを中心とした疲れ破壊の研究を行う過程で，公的要請

を受けて行った幾つかの重要破壊賢故の馴木i調剤列に居づき，フラクトグラフィが破壊原因の

追求に対しいかに有力な．手段となり得るか、その限界はどこにあるのかを検討した。ここでフ

ラクトグラフィとは材料の破断面の様相を詳辛lilに分析，検討して、材料特性や破壊形態との関

連を研究する．手法であるが，特に最近で’は走査型電．f鍔｛微鏡などを用いて京職の微視的特徴の

・1’法やその特徴が占める面積比．率を求めるなどにより定｝穿話的に評価することが行われるように

なっている。

　本文においては特に航空機関係の破壊艦1挙故を中心として、表2に嚇した各例につきその概要

を許される苛i琶囲で説11製し，それぞれ調査結果とそれに基づくその後の対策処置等について述べ，

次いで研究的立場から特に興味がもたれたいくつかの例をとり．ヒげて掘1）下げた検討を行い，

フラクトグラフィによる破壊匹1挙故調査の問題点を明らかにする。

1。緒 雷

　機械や構造物はその設計，製造時には設定した使用

期間中，確実に機能し，かつ安全に使用できることを

筋提として，種々の複稚な形状の部材が規実の複稚な

荷重条件と複雑な壁土∫琶条件の下で，どのような強度特

性をもつかが克明に検討される。このような努力は対

象となる機械や構造物が：重要であるほど大きいのは当

然であるが，それでも，重要な機械や構造物において

も，部材の破損に基づく・暮尋故が起きている。

　この原因には機械などの大型化，高性能化，優用環

境の苛酷化とか新材料や新技術の導入などにより，従

来技術では十分予測し得なかった新しい問題が生じた

ことによるものもあろうが，中にはすでに問種の事故

を経験しており，対策がわかっていながら，その周知

徹底が不十分であったために繰返された事故もある。

この意味で事故の1草刈究明は重要であるが，それにも

増して，調査結果やその後の対策の公表が積極的にな

されるべきであり，それらの収集整理と情報の提供が

重要であることが指摘されているD。

　著：者らは昭和49年度よりフラクトグラフィを中心と

して疲れ破壊の研究を行ってきた＊が，その過程である

程度，破壊事故調査の一端を分摂する機会があった。

フラクトグラフィとは材料の破断面の様季llを詳細に分

析，検討して，材料の特性や破壊形態などの関連を研

究する手法であるが，特に走査型電子顕微鏡の普及と

相まって，列’料研究や破壊事故調査など各方面に広く

応用されている，特に最近では破面上のミクロ的な種

・7謔齣ｹ傷のフラクトグラフィによる研究一（昭和49～52
年度ズ疲れ破壊のフラクトグラフィによる研究」
1昭棟53年度～）。
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フラクトグラフィによる璽要破壊‘】挙故の原因調デ託

種の特徴を，その寸法や，その特徴をもつ部分の磯積

比率などを測定することにより定童1圭的に評増して，応

力拡大係数などの力学：的パラメータとの関係を研究す

ることも行われるようになった習～’P

　現実の事故破手の解析においてはしかしながら，こ

のような定量的取扱いは，データ不足のため行い得な

いことが多く，通常は各破壊機構による特徴と類似す

る特徴が認められるかどうかから，破壊原製を定性的

に推定するのみに終ることが多い。破壊が疲れによる

場合は，荷重繰返しごζに創れが拡大した痕跡として，

細かな条痕（ストライエーション）が残されることが

多いが，その間隔が0．1～1μm程度ならばこれが脈視

的にみたき塁塞ばと一致するとして，実験データと

比較して作用応力などを推定する手法が一般的である。

しかしこの方法も材料の褒面近くの三面については別

の濠意が必要である5｝，大型構造物では100μm程度の

条痕にまで適用できる6），条痕が現れる範剛は材料と

応力条件により定まっていて，それ以外の範匿iでは別

の特徴が現れる7），など，種々の専門的な知識をもた

ずには有効に利用できない。

　以上述べたように，フラクトグラフィによる事故破

面の解析は，それ自身，多くの研究的妄断を含むとい

うことができ，その意味で著者らがそのような機会を

得ることができたのは幸いであったと考えている。本

報告においては冒頭に述べた主旨から，著者らの関係

した事故調査に関し可能な範囲で概要を記し，次いで

フラクトグラフィによる疲れの研究の立場から，特…に

興味のもたれた問題点につき若干の考察を行う。それ

に先立ち，まずフラクトグラフィによる事故破面の解

析についての考え方を簡単に述べておきたい。

2．フラクトグラフィによる事故三面の解析

　フラクトグラフィにより事故破面を解析する場合の

出発点は，破面上の種々の特徴に基づく破壊様式の同

定と，それに基づく現象の推定である。比較的頻繁に

出合う特徴について整理してみると表1のよっになる。

通常の調査においては破壊のマクロ的様相や，その部

材に作用し得る荷重条件など他のバックデータも総合

して破壊原因を推定することになる。

　一方，フラクトグラフィによる事故調査の流れをま

とめてみると図1の点線枠のようになる。当然のこと

ながら，真の事故原閃を見つけ出すには枠内に留まら

ず，現場の状況や装置の使用経歴などのバックデータ

や情報等も収集し，場合により実機での応力計測など

その他の調査を提案する等，積極的な姿勢が必要である。

　なお，破面観察には走査餅盤壬顕微＄党を用いた。観

察用の試料の準1蒋方法，破晦の特徴の解釈等について

は解説や論文ll～121｛i皮llliの実例や解析1ダ1P　21、16｝など

を参考にした。また標準的な材＊；1・の疲れ強さなど諸特

姓倣については，当所の疲れデータシートを常に参照

した。

3．事故調査の概要

　本研究の範囲で関係した主な‘1凹目調査をまとめると

表2のようになる。これによれば航空機関係の漏【友が

圧倒的に多いが，それは航空機の事故は直接入命に係

ることが多い重大事故となりやすく，場合により直ち

に国際問題となるなどの理由で，世界的に国＊が直接

調査を行い，結果はその都度公表されるようになって

いるということによる。表以外にも警視庁など司直の

関係や，民闘からの要請も決して少くはない，，また当

所の技術相談として，電話，面談その他のノ∫法で処理

されているものも，件数としては相当にある，、

　以下，幾つかの事例について慨要を述べる、，

　　　　　　　　　破壊事故

ｻ場の状況調査　　　破損部1！1εの採集　　パンクチータの収襲

原撫の推定，調査方法の検融
暫定対策，緊急点検
梛}処11ヒ，など

一｝一一』一｝｝一一 『｝｝一『一｝一一｝一 u
原因と推定される部材

綱査ノ∫法の檎1ケ

試料調製

マ　ク　ロ

tラクト
Oラフイ

こ　ク　ロ

tラクト
Oラフィ

組織，硬さ

ｪ折などの

氏@　験

疲れ，腐食

ﾈ　ど　の
P妻∫現試験

文献データ

ﾈ　ど　の

ｲ　　査

検　　離

報告r馴乍成

L＿＿＿＿＿＿＿＿＿＿＿ ＿＿＿＿＿＿＿＿＿＿＿」

総合評価

麹√�吹C対策

その他の調査　　　　　　」

図1　フラクトグラフィによる‘1挙故調査の流オし

　　　（点線枠内｝

・わが国では運輸省に航空‘1砧父調査委員会があり，そのlf：

に燕っている，当所はその要請により協力を行っているっ
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表1　ミクロフラフトグラフィ的特徴の分類

　　　　　　ミげ　

璽二分L
　　　　　I

I

i

I

　　　　　　　l
　　　　　　　i
　　　　　　　ミー世「w¶■…．…．．．内…．…．’…曜．“．…．…「内…．．…．．．…… `．“．晒“鞘

　　　　　　…
　　　　　　…

疲れ破壊i組織｛喘ぐ存型

環境｛i皮壊

■

特　　徴 形成　機　構 現　象　例

ディンプル
梶Eソブル・パターン

Xトレッチ・ゾーン

微小空漏の合休
P＝り分離

@〃

引張り，せん断，引き裂
ル熨ｮ等の延性破壊
s安定破壊の開始

一一一一
潟oー・パターン

iリバーハ．ターンとタング）

ｱ界フアセット

Eォルナーライン

粒界等によるへき開

ｫ裂商の変化
i双品のあるとき）

ｱ界分離

低温ぜい性破壊，抵強度

ﾌ破壊

ﾄもどし脆性割れ，

＜bキ等による水素割れ
ﾆ姓材料の急速破壊

ｳ特徴ファセット

ｱ界ファセット

居ｻ学的特徴
g織依存型
Xトライエーーション

潟oー・パターン

[　L馳　　　　　　　　　　　　　　　」

Aインフル

辻り面分離

ｱ界隠り分離

居ｻ面の1ごり分離
R織境界の1こり分離
ｫ裂先端の塑性争琶化

ｱ界等によるへき開
ｫ裂面の変化
�ｬ空洞の合体

疲れき裂発生段階

@　　〃
iｷ低サイクル疲れ
瘁｢Kの疲れ
@　〃
?△Kの疲れ
瘠ｭ度鋼の疲れ

a｢Kの疲れ

粒界ファセット 粒界分離 応力腐食割れ，

　リバー・パターン
1

…流れ模様
　　　　　　

｛ディンプル

粒界等によるへき開
き裂面の変化

活聾経路のアノード溶解
微小空洞の合体

　　　　　　｛脆性ストライエーション

，，＿i鰍鋤隊罫礪
　　　　　　．1．

　　　　　　1ラブ・マーク
　　　　　　1
　　　　　　　タイヤ・トラック

その他泥われ模様
　　　　　　　人為模様

模様

zl（－素月ア芭イヒ害lj才し

フfく素月f色イヒ讐訓才し

応力腐食割れ
高△Kの応力腐食割れ，
オ（素月危イヒ害1」干し

の塑性鈍化 腐食疲れ

分離 クリープ

の微小空洞の クリープ， クリープ疲れ

のこすれ 疲　　れ
ど粒チの圧痕 〃

物の乾燥割れ 腐食環境
レプリカによる

表2　本研究テーマの範囲で行った主な事故調査

実施期間1　　　　事故／弓・名
　　　　　1
49．8～49．9i空気分離装i『】1の配管破断による爆発
　　　　　　婆9．11～49．121航空機の｝1で∫輪軸折損

50．4～5L2航空機のプロペラハブ破断による不時着
51．1～5L2．航空機の薩：三脚倒壊
51．6～51．71航2膿のプ・ベラブレ…一酬懸
　　　　　　52．6～52．11i航空機の昇ll条舵破損による離陸失敗

52，9～52．12iヘリコプタの操縦系統損傷による墜セ客
　　　　　　52．9～53．11ヘリコプタの後部回転翼li皮凶〒による墜落
52．12～53．4

53．6～53．8

53．12～54．2

54．4～54．5

54，5～54．6

54．7～54．8

54．9～54．10

ヘリコプタの主1両目翼軸｛岐断による墜落

航空機のエンジン停」しによる不時着

航空機の主翼フラップの脱落
航：蛋機の主翼操新1丘系統破断による墜落

衛星分離装置の動作不良
航空機の主脚烙納惇隻構不良

航空機のエンジン撰傷による不時着

主な調査対象 文献番号

発 アルミ管溶接部の疲れ破ナ裏 43

アクスルボルトの破殖i 17．44
不時着 ハブの疲れ破壊過程 18．45

リンク装1置の宇瓦 19，婆6

ブレードの破面 20，婆7

敗 リンク，ロック装置の破面 21．48
墜落 油圧制御贋レバーの怖面 22．23
る墜落 ロータハブの破面 24．49
る墜落 カップリングの破面 25．50
着 溺王配管のき裂面 26．51

ヒューズボルトの破骨 27．52
墜落 ボルトの破拍i 28．53

スエージボールのき裂 29．54
iロックフ・アクの破面 55

着 iプ・・シ…　ドのf繭 30．56
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フラクトグラフィによる重要破壊事故の原因r誹胡査

3．1　空気分離装置の配管破断による爆発事故

　設置後数年を経た大型の液化空気分離装置が，運転

停止後暫くしたとき爆発した。原因は外板で囲い保温

材を充填した装置内の配管の一部が破損したため，装

置内に液体窒素が流出し，これが気化して外板を破裂

させ，付属した機器類を吹き飛ばしたものと認定され

た。第1次破壊はMIG手溶接によるアルミニウム合金

管の突合せ継手部に生じたと推定され，その部分の金

属学的調査などが行われたが，第1次破壊の原因につ

いては明らかにできず，今後の対策のため更に詳細な

研究を行うことが要請された。

　配管は両端固定でスパン約2．2mの変形クランク型

に折れi由った外径28mm，肉厚2mmのA5083－0アルミ

ニウム合金製継目無し管で，クランク型の腕の長さは

80及び120mmであった。溶接は現場．施工であったため

溶込不良などの溶接欠陥が多く（写真1），第1次破壊

と認定されたのは固定端付近のこのような溶接部であ

った。事故機から採取した配管継手，及びバックシー

ルドガスを用いる改良溶接法で作成された同種継手に

ついて室温及び液体窒素温度での引張り及び低サイク

ル疲れ試験を行い，結果を別途行われた配管に作用し

得る熱応力の計算結果と比較して力学的検討を行った。

また各破目をミクロフラクトグラフィ的に詳細に検討

した結果から，第1次破壊は低温で大荷重を受けたこ

とによる引張破壊の可能性が高く，操業の発停に伴う

各部の温度変化を検討する必要があると結論された。

　これにより同装置は改良溶接法を用い熱応力を低減

した施工法により修復され，その後の調査により装置

内で空気の液化点以下に低温となる箇所があり，操業

中に周囲の窒気がそこに液化して溜ったものが，装置

停止後に気化して内圧を高めるなどの現象が明らかと

写真1　空気分離装置配管溶接部の破損状況

なり，必要な対策が施されるに至った．

3．2　航空機の前輪軸折損事故

　セスナ式150J型の小ノll望飛行機が，飛行場に着陸し

ようとして接地した際に前脚が破損して滑走路上に停

止し，機体を大破すると共に一部に火災を生じた。原

因は前輪軸（アクスル・スタッドボルト）が破断し，

車輪が旧れたためと認定されだ％

　ボルトは直径約8mm，　Hv　190程度のフェライト・パ

ーライト組織の鋼製で，巨視的にはせん断破壊をして

いた。別途行われた当該事故ボルト及び比較用の新品

ボルトのせん断試験結果では強度的に問題がなく，こ

れらの破断片と事故による破断部の変形状態及びミク

ロフラクトグラフィ的検討結果の比較から，事故品に

は材質上の問題点は無かったものと判断された。

　これにより同事故はいわゆるハードランディングに

よる過荷重によるものと結論された1％

3．3　航空機のプロペラハブ破断による不時着事故

　富十重工式FA　200－180型の小型飛行機が飛行場か

ら離陸上昇中，プロペラ・ブレードが飛散して推力を

失ない，不時着して機体を中破し，3名が重軽傷を負

った。原因はプロペラ軸部分にあるハブが破断したた

め，プロペラ・ブレードが脱落したことによると認定

された1肱

　ハブは外径約160mm，長さ180　mm，肉厚12mm程度の

2014－T61アルミニウム合金製，たる型の鍛造品で，

両端にブレードを取付けるためのめねじを有する。破

壊はこのねじの第1条目ねじ底から始まり，二面には

明らかに疲れによると考えられる貝がら状の模様が認

められた（写真2）。この部分にはプロペラの回転中，

主としてブレードの遠心力による引張荷重が作用する

が，1同時に推力による曲げ，ブレードの振動による重

畳荷重の影響も考えらオドし，．これがブレードを保持する

おねじ（リテンションナット）を介してハブに伝えら

れると考えられた。また，ハブにはショットピーニン

グが施されており，疲れき裂は，ねじ底部分のピーニ

ングによるしわに沿って，複数箇所から発生していた。

　このため，事故ハブのマクロ及びミクロフラクトグ

ラフィ的測定と，同種材料による母材とショットピー

ニング材の平滑及び．切欠き試験片の疲れ試験，並びに

疲れき裂伝ぱ試験，硬さ及び金属組織試験を行い，別

途行われた化学分析，引張試験，実機での応力測定，

事故品リテンションナットのねじの精度測定などの結

果を合せ，総合的に検討した。

　事故品のハブは材質，強度ともに規格に適合するも

のであり，また疲れ試験結果から得られた疲れ強さは
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通常の使用条件で推定される作用応力に対し十分大き

いと判断された。事故半面を詳細に解析した結果から，

本部品の場合，疲れき裂は何らかの原因により，ねじ

に過大な荷重が加わったために発生し，その後の使用

中の応力によって伝ぱして最終破壊に至ったものと推

定された。この場合，ねじによる応力集中，飛行に伴

うハブの応力変化，界面に残されたき裂伝ぱの痕跡の

解析により，き裂発生に必要な応力条件，発生したき

裂が伝ぱして最終破壊に至るまでの平均所要飛行回数

などを数値的に推定することができた。

　これにより関連部品の使用時間制限を含む安全対策

が実施されるに至った1肱

　　　写真2　破損したプロペラハブ
A：疲れき裂の発生起点　　F：破片分離後，もう
　　1方のブレードと衝突してできた凹み。

GG’：貝がら模様の範囲

3．4　航空機の主脚倒壊事故

　セスナ式402A型小型飛行機が飛行場に着陸後，地

上滑走中に左主脚が倒れ，プロペラや機体等を接地さ

せ，大破した。原因は脚の上げ下げ機構のリンク系統

における破断によると認定された1叱

　リンク系統のうち，下げた脚を固定するためのリン

クの胴体側取付部（サイドリンクサポート取付部リブ，

2024アルミニウム合金製）及び脚の上下駆動用の回転

軸に連なる連結ボルト（トルクチューブとプシュプル

チューブの連結フォークボル1・，4130Cr－Mo調質鋼

製）の破断面は肉眼的に疲れ破壊の疑いがもたれる様

相を呈していたため，ミクロフラクトグラフィ的に調

査を行った。その結果，リブは両振り曲げ荷重が相当

長期間，多数回繰返されたための疲れにより，ボルト

はリブが最終的に破断したために強い曲げ荷重を受け

て破断したもの（写真3）であると判断された。またこ

の場合の同機の使用履歴と三面に残された疲れき裂伝

ぱの痕跡の解析結果から，疲れき裂の発生及び伝ぱ過

程について検討した。

　これにより，同系列の同型式の飛行機については飛

行時間及び着陸回数を考慮して適切な安全対策を行う

必要がある旨の勧告が出されるに至った19も

［mOO74］
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写真3　フォークボルト（φ12．7㎜〉の破断

　　　A：破壊の起点　B：縞状模様

3．5　航空機のプロペラブレードの破断事故

　富士重工式FA　200－160型の小’lll飛行機が飛行中，

突然ドーンという大きな音と共に機体に激しい異常振

動を生じ，正常な飛行を続けられなくなると共に自機

の位置も一時見失なったが，約3時間後に目的地とは

異なる別の飛行場に着陸することができた。着陸停止

後，プロペラの片翼先端が約140mm破断しているのが
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わかった2叱

　破断プロペラ翼（ブレード）は2025－T6アルミニ

ウム合金製（写真4）で，正規の全長は約2m弱である。

破面のミクロフラクトグラフィ的調査，金属組織検査，

ブレード表面の損傷状況調査，及び力学的な検討など

を行った結果，ブレード先端附近に異物の衝突した多

数の傷あとに雨水，潮風等の環境の作用下で局部的な

粒界割れを生じ，これを起点として推定10N加m2オー

ダーの振動荷重により，少くとも初期には環境の影響

下でき裂が伝ぱして破断に至ったものと判断された。

　これによりプロペラブレードに傷がつき，下地金属

が環境の作用を受ける場合の疲れを考慮して，保守点

検を十分に行う必要がある旨の勧告が出されるに至っ

た2肱

軒 嫡…甲・・覧ヤ

［D622］

1mmL＿＿＿」

写真4　先端の折れたプロペラ

A：破面のブレード前縁部に

　　認められたき裂発生起点

3．6　航空機の昇降舵破損による離陸失敗事故

　ダグラス式DC－8－53型の大型旅客機が離陸の際，異

常に早期に機首が上り，浮揚後も左へ流されたため，

離陸を緊急に中止したが結局は滑走路を逸脱し，右主

脚が折損分離，4基のエンジンがすべて脱落，機体を

大破した。幸いにして乗員，乗客149名には被害はな

く，脱出時に1名が軽傷を負ったのみであった。原因

は尾翼に設けられている昇降舵の操縦系統の部品（ギ

ヤドタブ・ドライブクランク），及び駐機中に昇降舵を

固定する部品（ガストロッククランク）が破断してい

たことに関連すると考えられだ口。

　タブクランクはA2024－T4（H朋駕77），ガストロ

ッククランクはA70757T6〔Hκ8㌶89）のアルミニウ

ム合金製で，後者の破断状況を写真5に示す。これら

破断片の金属組織，硬さ，マクロ及びミクロのフラク

トグラフィ的詳細調査を行った。その結果，ガストロ

ッククランクはセレーションのかみ合い部のみその一

つが起点となって，比較的大きなねじり荷重により低

サイクル疲れ破壊を生じたものであり，タブクランク

は集中荷重により曲げ破断したものと，鋭どい打痕を

起点にして引張破断したものとがあると判断された，

　これにより同部品にそのような力を作用させる状態

が，どのようにして起り得るか検討され，フライトデ

ーターレコーダの解析やシミュレーション試験が行わ

れた結果，本事故はガス1・ロ．ソク機構の調整が不完全

であったため，駐機中に強風にあおられてガストロッ

ククランク及びタブクランクが破断したことにあると

結論された。またこれに基づく安全点検並びに破損防

止の対策が講じられ，製造国から各国に徹底されるに

至った2㌦

［mO232］

写真5　ガストロッククランクの破断状況
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3．7　ヘリコプタの操縦系統損傷による墜落事故

　ベル式47G3B1型ヘリコプタが試験飛行中，きりも

み状態となって墜落大破し，3名が死亡した。同機は

オーバホール後，分解梱包により輸入されたものであ

る。原因には前後及び左右への操縦を行う系統に含ま

れる油圧シリンダ（フォアアンドアフト用パワシリン

ダ，及びラテラル用パワシリンダ）の不具合が考えら

れ，前後方向のシリンダの油圧を制御するレバーが折

損していたことから，まずこの点の調査が必要とされ

た2z乙

　レバーは17－4PH鋼の鋳造品で材質的には規格を満

すものであり，また折損破面の観察から，面面の中心

部に存在した鋳造時の収縮孔が起点となり，主として

引張りの大荷重により破断したものと判断され23；部

品の損傷状況から墜落に伴う二次破壊であると推定さ

れた。

　これにより左右方向の操縦を行うパワシリンダの機

能状態に問題があることが明らかとなり，調査の結果，

機体輸入前のこのパワシリンダのオーバホールが不適

切であったことが判明したため，製造国への報告を含

む必要な措置がとられるに至った22も

　3．8　ヘリコプタ後部回転翼破断による墜落事故

　川崎ヒューズ式369HS型ヘリコプタが飛行中，旋

回しようとした時に異常音と共に後部回転翼が飛散し，

操縦困難となって墜落大破し，3名が重軽傷を負った

ほか，周囲に損害を与えた。原因は翼を保持して回転

させるハブ（テールロータハブ）が破断したためと認

定された2琵

　ハブは外径28．5m凪，肉厚約1．5mm，全長約254　mmの

円筒状で，Hv470～500程度のマルエージ鋼製であり，

暗面に近接した外表面部分に腐食痕が観察された。破

断したハブの金属組織，硬さ，腐食状況及びミクロフ

ラクトグラフィ的観察結果から，同ハブの破断部附近

には局部的な腐食孔が生じており，これを起点とした

比較的低応力の曲げ荷重による高サイクル疲れ破壊で

あると判断された（写真6）。材質的には製造時に生じ

た組織むらを除けば特に異常は認められなかった。

　これにより事故の原因はハブの局部腐食孔を起点と

した疲れ破壊にあると結論され，当該部品の限界使用

時間内における適切な整備の間隔及び方法について検

討する必要性が勧告されるに至った2％

3．9　ヘリコプタの主回転翼軸破断による墜落事故

　シュド式SA316　BアルエットIII型ヘリコプタが資

材輸送中，異常音を生じて墜落，機体を大破した。原

因は回転翼主軸上に設けられた連結部品（カップリン

［mO297］
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写真6　テールロータハブの破損状況

　　　A：疲れ破壊の起点

、

．／

グフランジ）の破損にあると認定された25も

　カップリングは外径82凱m，内径4伽m，フランジ厚さ

4mmのNi－Cr－Mo調質鋼製（Hv340程度）で，フランジ

がボスからリング状に外れていた。金属組織検査，硬

さ測定，破断片のミクロフラクトグラフィ的詳細観察

を行った結果，フランジの破壊は大小の変動する低荷

重レベルの回転曲げによる疲れ破壊と判定され，材質

的欠陥等は見出されなかった。また最終破断時にも過

大なトルクを受けた根回は認められなかった。回転曲

げ荷重の加わった原因については，破面の摩耗が著る

しいほか，機体の損傷がはなはだしく，各部の計測等

も行い得なかったため，要因の想定に留まった。

　これにより事故の原因はカップリングフランジの回

転曲げ疲れによることが結論された2艦

3．m　航空機のエンジン停止による不時着事故

　パイパー式PA－28R－180型小型飛行機が飛行中，エ

ンジンに異音が発生し，機体に振動が現われ始あ，そ

れが激しくなって遂にエンジンが停止したため海浜近

くの海上に不時着した。機体は大破すると共に3名が

重軽傷を負った。原因はエンジンの故障によるものが

明らかであるため分解調査の結果，内部に焼付きを生

じて各部を破損しており，またエンジン潤滑油の圧力

を導いてプロペラのピッチを調節する系統の配管（プ

ロペラガバナ・オイルライン）にき裂を生じているこ
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がわかった2眺

　配管はおよそ外径9．5mm，内径8．Omm，全長1m弱

のもので複雑な角度に折り曲げられており，両端はつ

ば出し加工を施されてニップルに固定されていたが，

き裂は一端のつば出し部の首もとに生じていた。管の

金属組織硬さ，磁性等の調査，及’ぴミクロフラクト

グラフィ的測定，並びに力学的検討を行った結果，材

質はオーステナイトステンレス鋼であって特に異常は

認められず，き裂は比較的低応力の繰返しにより長期

にわたる疲れにより生じたと判定され，き裂の部位，

方向とこれに要する応力の検討結果から，配管の支持

方法に問題があったと判断された。

　これにより同事故は不適切な配管の支持方法のため

に配管に疲れ破壊を生じ，エンジンオイルを漏出した

ために油量が不足となり，エンジン焼付きを生じて各

部を損傷したことがエンジン停止の原因となったもの

と結論された。また同種事故防止のため，プロペラガ

バナ・オイルラインの点検を含む必要な措置がとられ

るに至った2眺

3．11航空機の主翼フラップの脱落事故

　ボーイング式747R－100型ジャンボジェット旅客機

が空港に着陸進入中，着地寸前に右主翼のフラップの

一部が眠れて垂れ下る事故を生じたが，幸い総貝515

名に異常はなく，機体を中破したに留まった（写真7）。

原因はフラップを翼に取付けている取材（フラップト

ラック）が外れたことにあり，同桁材を翼面に固定す

べき3本のボルトが何れも破断していた2％

　3本のボルトのうち2本は早早の後方を固定する通

常のボルトであるが，1本は桁材の前端にあって，た

とえば胴体着陸などの異常事態を生じたとき，桁材が

主翼を損傷し，翼内の燃料タンクの破損から火災とい

う一連の被害の拡大を防ぐため，一定の想定された過

大荷重が桁材に作用したとき，効果的にせん断分離す

るように設計されたヒューズボルトとなっている2弘

　ヒューズボルトは直径約22㎜，全長74mm程度の4340

調質鋼製とされ，せん断荷重を受ける部分は中ぐりに

より肉厚3．2mmの管状になっている。ボルトの破断状

況は写真7に見られるとうりである。金属組織検査，

硬さ試験（Hv280程度），マクロ及びミクロフラクトグ

ラフィ的調査，き裂形状の観察，並びに力学的検討を

行った結果，材質的な問題点は認められなかった。A

部の破断は長期にわたるせん断荷重の繰返しによりボ

ルト内面から疲れき裂を生じ，やがて外面からも疲れ

き裂を生じてこれらが窪々に伝ぱし，最終的にねじれ

を伴ってせん断破壊したものであり，B部はA側の破

［mO365］
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写真7　フラップの預れかかったジャンボジェット旅客機

　　　A：原因となったヒューズボルトの疲れ破断部
　　　B：ボルト頭部側は未回収

断による過負荷のためにせん断破壊したものと判断さ

れ，当該ボルトの破壊過程を明らかにすることができ

た。

　これにより本事故は同ヒューズボルトの設計疲れ強

さが十分でなかったことによると結論され，これを改

善するために必要な措置がとられるに至った。なお本

事故発生直前に航空機メーーカーからヒューズボルトの

検査，交換を含む処置に関する通知があったが，航空

会杜は事故後にこれを受領し，直ちに所要の作業を実

施した2％

3．12　航空機の主翼操縦系統破断による墜落事故

　セスナ172C型の小型飛行機が撮影のため飛行中，

山腹に墜落大破し，2名死亡，1名が重傷を負った。

原因として，左主翼の可動小翼（エルロン）を操作する

ケーブルの端部取付ボルト（アタッチフォークボルト）

が言置していた28｝ことから，まずこの点の調査が必

要とされた。

　ボルトは長さ約26mm，直径4．8㎜，　Hv300程度の含

Ni鋼で，肉眼的にはせん断破壊により，頭部約10mm程

度が脱落しており，ナット側の破片が現場から回収さ
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れた。破断ボルトの損傷状1｝己，ミクロフラクトグラフ

ィ的調査，同型のボルト，ケーブルエンド及びこれを

取付ける相手部品の硬さ試験などから，同ボルトはほ

ぼケーブルの引張強さに近い大荷重によりせん断され

たものであり，しかもボルトはその組立上必要な部品

であるブッシング等が装着されていない状態であった

と判断された。

　これにより愚輩されたフィルムや目撃者の証言から，

撮影のため低高度を低速で施［蝋串，操作に適切を欠い

たため失速墜落し，その衝撃により前記ボルトがせん

断されたと推定された細b

3．13　衛星分離装置の動作不良事故

　実験用静止通信衛星（ECS）を3段式のNロケット

により打上げ，予定逓り第3段ロケットと衛星の切離

し後静止軌道：に移行監7｛二｛，電波が途絶して行方不明とな

った。原困は第3段ロケットと衛星の分離を助ける装

置（ヨーウエイト）の機能不良にあったと認定された。

ヨーウエイトは約730gの重りで，太さ1．6mm，

長さ1．8mのステンレス製ワイヤロープの先端に取付

けられており，作動時に強くふり廼され遠心力を生じ

てロケットの軌道を変える構造となっている。本事故

の場合，ワイヤロープの端部またはその取付部が破損

していた可能性が指摘された2％

　ワイヤ白一プ端部には薄：駄津5mmのステンレス鋼製

ボールをかしめ付けてあったが，岡種試料による化学

分析，硬さ試験，引張試験，金属維織，及び断面に見

られる傷の観察結果を総合して，通常の甲羅における

材質的な問題は特にないが，かしめ後のボール内面に

は微小なき裂を多数生じており，材料中の欠陥や残留

応力の程度並びに特殊な環境など条件によっては時間

と共にき裂が成長する可能性も考えられると判断され

た。

　これにより1司部品を製作，使用するに際して留意す

べき点が明らかとなり，信頼性の向上に寄与した。

3．14航空機のエンジン損傷による不時着事故

　パイパー：式PA－28－140型の小！監琶飛行機が飛行中，エ

ンジンが不調となり不時着し，機体を中破した。原因

はエンジン排気弁を開閉する部品（プッシュロッド）の

1つが折損しており，かっこれに連なるすきま補正機

構（ハイドロリックタペットアセンブリ）の中に少量の

金くずが見嶺された3ω　ことから，この点の調査が必

要とされた。

　ロッドは外径11．2mm，肉厚1。5mm，長さ約300mm，　Hv

300程度の中空軸で，長さのほぼ1／3のところで約30。

の曲がりを生じ，管軸にほぼ直角に破断していた。破

断片の金属組織，硬さ分布及びミクロフラクトグラフ

ィ的特徴の調査，並びにその結果に基づく力学的検討

の結果，ロッドは何らかの原困により多少の曲りを生

じたのち，エンジンの稼動に伴い圧縮力を受けるため

に繰返し曲げ疲れを生じ，長期間にわたり徐々に疲れ

き裂が進展して破断に至ったものと判断された。曲り

の原因についてはすきま補正機構の動作不良による繰

返し衝撃荷重の効果も考えられたが，同種ロッドによ

る試験ができなかったため推測に留まった。

　これにより当該補正機構の機能に閥題のあったこと

が推定された3％

4．検 討

　前章に主な事故について簡単に紹介し，それぞれ調

査の結果得られた結論と，とられた金遣について述べ

た。本章では孟としてフラクトグラフィによる疲れの

研究の立場から，特に興味のもたれた問題点につき検

討する。

4．1　規則的ビーチマークのある破骨

　疲れき裂の最も典形的な伝ぱ機構はいうまでもなく

ストライエーション形成機構である。しかしストライ

エーションはき謬伝ぱ速度がある程度：以上大きい堅甲

にしか観察されず，低伝ぱ速度領域では結晶組織依存

形などの別の様相を呈する。また高応力に続く低応力

の繰返し中には特に伝ぱ速度の遅延現象がある3Rな

どが知られている。変動荷重下の疲れ早場にはこの結

果異る様相が交互に琉われることとなり，ビーチマー

クが形成される。

　写真8は3．3写真2で陣した2014アルミニウム合金

製プロペラハブにみられたビーチマークである3紘（a）

はき裂発生部のねじ底部分で，たとえばき裂は局部的

起点Aから生じ，ビーチマークBを形成しつつ伝ぱし

ている。この場合ねじ底Cはショットピーニングを施

されているが，写真2のように内面のねじであるため

ショットの衝突角が小さく，表面には多くのしわがで

きている。疲れき裂はそのしわに沿って，ねじ底の複

数箇所から生じ合体しつつ伝ぱしていることがわかる。

　ビーチマークの一部を高倍率で調べると（b＞のように

内部に細かい条痕が含まれており，変動荷重疲れの特

徴を備えている。この部分はねじによる応力集中の影

響が大きい領域であるが，ねじ底から6．2m搬離れ，そ

のような影響が小さいと考えられる領域にも（c）のよう

に類似のビーチマークが認められ，その内部には（d）の

ように類似の構造のあることがわかる。この場合，写

真（d）でA部分はこの領域内で比較的高い応力を受けき
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フラクトグラフィによる重要破壊事故の原囚1捌査
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　（b）　　　　　　5μm一一一一一一」　　　　　　　　　　　　　　（d）　　　　　　2μmL一一一一一」

プロペラバプにみられたビーチマー響き裂伝ぱ方向はいずれも上から下向き
（a）起点のねじ底部分　（1〕）ねじ底から0，5mmの部分

（c＞ねじ底から62mmの部分　（d）ねじ底から6mmの部分〔反対破面のレプリカ像）

裂が進展し，B部分は低い応力でき裂はあまり進展し

なかったところに相当するものと考えられる。

　ビーチマークの間隔は多数の視野について見ると，

不揃いではあるが，全体としてき裂起点から遠ざかる

につれて大きくなっている。本例の場合，前出写真2

からわかるよっに，き裂は半だ円状に伝ぱしており，

深さaと半長軸。の比はほぼ2／3程度であった。破面

状況から観察に都合の良かったG方向について，c＝

9．0，12．5，15．3mmの3位置において約20視野につい

てビーチマーク間隔を調べた結果，図2のように対数

正規分布をなしていたので，これから作用応力の推定

を試みた。

　本飛行機の場合・，飛行記録や同型機による応力計測

結果を総合すると，通常の一飛行当りにハブが受ける

平均的公称応力のパターンは図3のように考えられた。

応力の繰返し成分は主としてブレードの回転に伴う曲

げ振動により，平均成分はブレードの遠心力や推力に

一247一

99

90

塁7。

慰50
曇

ヨヨ30

10

1

τ

き裂艮さ，

c（mm）

9．0 一

一12．5

◇一15．3

勿扇、　　1

0・24◇ 021

Z・o．1b

1　　　　2　　　　4　　6　810
　ビーチマーク間隔，　b／μm）

図2　事故プロペラハブにみられた

　　　ビーチマーク間隔の分布



華

濤

皇

。

金属材料技術研究所研究報告集i】召和56年版

離幽i寺・σmax玉舞36MPa

順航晦，σ田ax2≒・26MPa

応力比R≒0．5

図3

　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　3。1。一＿訓継し数

3×王04

：事故プロペラハブの受ける1飛行当1）の

応力変動モデル
（応力値は平均的なものに過ぎない）

より生ずると考えられ，マクロ破面形態はこれらの条

件と良く符合するものであった。なおマクロ破面はブ

レード軸に垂禮な面に対し飛行機の進行方向に約271

これと痘交する方向に230傾いており，破壊時の主応

力はブレード軸方向の公称応力値より約1．2倍大きか

ったと考’えられる。

　図4は同種材料による再現試験結果である。試験に

は幅35m孤．厚さ10mmの中央切欠き試験片を用い、実験

はバイブロフォアにより，図3に準じた応力パターン

で行った。図4でこの領域のデータに母線をあてはめ

ることは多少問題であるが，計算の下垂上直線とする

と，ほぼ

　　　二一1．1×10一・3M・（m／，y，｝，〉　　〈1）

　　　dn

で表わされる。そこで上述のビーチマーク間隔bが1

飛行ごとに図3の応力パターンにより形成されたとし，

このとき△Kの高い値△Klがn1圏，低い値△K2がn2

回作用したとすると，最も単純には，

　　　b叢1．1×10一・3（△K正6nl＋△κ26n2）

　　　一1．1・1・一・・△κ16｛・1＋（△σ2△σ1）6・・｝　（2）

と考えられる。したがってn［，nz．及び低高応力比△の

／△σ1について図3の値：を採用すれば，実測したbに

対応する△K且を計算でき，モデルに示した応力値と比

較できる可能性がある。なお遅延現象などのため，△の

では殆どき三一ぱが無かったとすると式（2）でn2にかか

る項を除けばよい。また施力拡大係数は文献341から

　　　・・一器・・而ぐ妥・…φ・・…φ）山（・）

で与えられ，この場合a／c＝2／3，だ円積分Φ＝1．32，φ

備30．を入れ，図2から各観察位置における50％点のビー

チマーク間隔について計算してみると表3のようになる。

1『5
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o
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　　1　　　2　　　　5　　　10　　20
応力拡大係数，△K（MPa〆描「）

図4　き裂伝ぱ試験結果

表3　破損プロペラハブの作用応力推定結果

き　裂　長　さ　　　c（mm＞ 9．G 12．5 15．3

ビーチマーク間隔の四丁値，δ（μm） 1．4 2．4 4．9

高応力のみの計算

△κ1　　　　　　　（MPa〆正） 2．7 3．0 3．4

△σ1　　　　　（MPa＞ 29 27 28

低芯力も含めた計算

　　　　　　　　　　一｢κ1　　　　　（MPa〆m） 2．3 2．5 2．8

△σi　　　　　（MPa） 24 23 23

　ここで前述したマクロ野面の傾きを考えれば，得ら

れた応力の1／1．2が公称値に相当するので，結局この

検討から離陸時の最大公称応力が平均39～47MPa程

度であったと推定できたことになる。ビーチマーク間

隔は図2のように大きなばらつきを示しており，実際

の飛行パターンが図3のとつりでなかったことは明ら

かであって，以上の検討からは事故ハブに何らかの異

常応力が作用した可能性を考えなくても破壊が起り得

たと考えられる。太田ら3ωは類似材料でR』0．5の

とき△1（酌駕2．OMPa》伍としており，表3の値はこれ

より大きいので，この条件下でき裂伝ぱが起り得たこ

とは明らかである。

　この種の周期的変動荷重によるビーチマークは本研

究の範囲では3．4の事故など，いくつかの場合に見ら

れた。一般の機器においても稼動に伴う負荷のパター

ンがほぼ定まっている場合が多いと思われるが，以上

のような解析からき裂伝ぱ過程を推定することは十分
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可能性があろう。本事故の場合は上の解析結果から定

期点検の方法及び間隔についてその後，見直しが行わ

れることとなった。

4．2　腐食性環境の破面

　腐食性環境の作用があると，フラクトグラフィによ

り事故破面を定量的に解析することは一般に困難であ

る。通常は破面上の腐食生成物をできるだけ取除いて

定量観察に耐える視野を探す努力をするが常に成功す

るとは限らない。写真9に例を示す。

［D597］

慧
　．　．

［D524］

酸．

（a） 100μmL二

㍗

躍1｝難
（b）

から1㎜附近であり，写真9（a）に見られるように著し

い泥割れ模様で覆われていて，部分的には粒界割れ状

の特徴（A部）も認められる。泥割れ模様は水酸化アル

ミニウムなどの沈澱が乾燥してひび割れた場合の特徴

と一致しており，この部分に水分などの侵入があった

と推定された。

　前縁から離れるにつれて泥割れ模様は少くなり，（b）

のように明瞭な規則的ストライエーションを観察でき

る部分がところどころに残されていた。前縁から40mm

の位置では約0．1μm間隔のス．トライエーションが観察

された。文献33｝によれば，類似材料2014，2024の片

振引張応力による疲れき裂伝ぱ速度は図5のようで，

空気中においてはda／dn＝0．1μm／cycleのとき，△κ

＝7～10MPa而程度である。そこでこれから作用応

力の程度を検討した。
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大気中

2伽Lニー」
　　写真9　プロペラブレードの破面
（a）プロペラブレードのき裂起点部の破面

（b）起点から遠い部分（矢印はき裂伝ぱ方向）

　写真（a）は3．5写真4に示した2025アルミニウム合金

製プロペラブレードの，き裂起点部の骨面を示してい

る32もブレードのこの部分は最：大厚さ約7mm，幅96mm

の板状で，使用中，主に推力による曲げ及び遠心力に

よる引張りと，これに重畳した振動による曲げ荷重の

繰返しを受けると考えられ，マクロ壁面の特徴はこれ

と一致していた。破壊の起点はブレード裏側，前縁端

1 2　　　　　5　　　10　　　20
　応力拡大係数，△K（MPa漏）

図5　疲れき裂伝ぱ速度データの範囲

50

　ブレードの応力繰返し条件は複雑で詳細は不明であ

るが，大胆な近似として長さ2aの中央切欠きを有す

る幅Wの板の片振引張り状態を考えると，応力拡大係

数は

　　　・・一△・痂禰　　 （・）

で与えられる。中央切欠きの場合に合わせるためWと

してはブレード珪肺96mmの2倍をとり，　a＝40叩とす

れば△σ電17～25MPa程度となる。また空気中のき裂

伝ぱ下限界は少くども△K，ん舘3MPa価であるから，

この場合は少くとも5mm程度のき裂がなければ伝ぱが
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起らなかったことになる。しかし腐食環境下では△K，ん

は更に低いようであり，本ブレードの場合もき裂の発

生及び伝ぱの初期段階は潮風，雨水等の環境の影響が

あったと考えるのが妥当である。

　写真10は参考のため2014－T6アルミニウム合金試

料の磨いた表面に硬度計の圧痕をつけ，2％食塩水中

に室温で50時間浸漬したもので，圧痕から少し離れた，

局部的には引張残留応力状態にあると考えられる部分

に選択的に局部腐食を生じている。前述のプロペラブ

レードは陽極処理と塗装による表面保護があったが，

一般にブレードの前縁付近は異物の衝突により保護皮

膜が破れたり打傷を生じやすいことが知られている。

　　　　．評
・叶ﾘρ、

　頻・も

藝．．　「

争　ソ

ど些轍凵g

’

・読　のド．

∩　　，

200μm一

写真10　腐食実験により表面傷（圧痕）

　　　近傍に生じた局部腐食

本ブレードの場合，断面を光学顕微鏡により調べたと

ころ，幾つかの局部腐食があり，写真9（a）にみられた

と同程度の寸法の網目状の割れが確認され，本事故は

この種の局部腐食を起点とする腐食環境下の疲れ破壊

によるものであったことが判った。

　写真11は前出テールロータハブのき裂起点部にみら

れた腐食ピットを示している。ピットの生成過程は明

らかでないが，この場合は4．3の検討において作用応

力がある程度推定されている。写真でAのピットは深

さ約70μmあり，推定作用応力下でピット底の応力拡

大係数は6，5MPa臆面に達する。　B部の疲れ破面には

腐食等の痕跡は認められないので，この部分は大気中

の疲れと考えられるが，角田ら3ωによれば類似のマ

ルエー・ジ鋼の△K，々は3．4MPa／百なので，ピットを起

点とした疲れ破壊が十分に起り得たと考えられる。

　以上2例は何れも腐食そのものによる損傷過程の検

討を避け得たた．め，一応事故原因の推定が行えたもの

である。フラクトグラフィ的には現状ではこの程度が

限界になっているが，場合により腐食生成物の同定な

ど他の手段を導入することが有効であろう。

τJQ991．

　　　　　　　　　　　　　100μmL＿＿＿＿＿i

　写真月　テールロータハブのき裂起点部

A：腐食ピット　B：疲れ破面　C：ハブの表面

4．3　アルミニウム合金溶接部の低温における破面

　アルミニウム合金A5083－0材は溶接性が良く，非

熱処理系では最も強い耐食性材料のため，低温装置な

どの構造材料として多く用いられているが，フラクト

グラフィ的特徴についてはあまり報告がない。本節で

は3．1写真1で示した空気分離装置の事故に関連して

行った実験から得られた結果を検討する。

　写真12は室温と一196℃における引張りまたは疲れ

破面を示したもので，何れも溶接金属内の破壊の場合

である。この場合，溶接はA5183ワイヤを用いArガ

ス中で行われている。

　室温．における引張りでは写真（a）のように，この場合

100μm程度の気孔が含まれる部分があって，これは組

織との関連を検討した結果，溶接時の水素の気泡3の

と考えられた。気孔のない部分では20μm程度以上の

比較的大きなディンプルが優勢を占めた。

　室温における疲れでは（b）のように低伝ぱ速度領域で，

伝ぱ方向に平行に配列した細かい凹凸のある破面が認

められた。この詳細をステレオマッチング法などによ

り検討すると，極めて小範囲の一定の傾きの面をもち，

上下破墨ですき露なく噛み合う構造をもつことがわか

り，巨視的き裂面に対し傾いた多くの面で生じた，す

べり面分離機構による特徴と考えられた38』これは母

材でも同様であり，なお△κが増せばストライエーシ

ョンに替る。

　一196℃における引張りでは（c＞のように帯状に並ん

一250一
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［A4281］

難鐘

轟

轍欝

［A816］

嚇

観器艦 碑
（a）

“無告1
翻

100μmL一」

熱画

　　麹禽 縫

メ繍藤織、

［A4386］

　　　懸

紺噸

「A5305］

鐵欝欝鷺

（c）

醗臨

馨
毒

轟

　　　　　鑑

100μm一」

寒　‘総鞠

傭　　　ゐ論解

羅

　羅㌧．

難罵

（b）　　　　　　2μ1nL一一一一」　　　　　　　　　　　　　　　　　　　（d）

写真12　A5083－0材椿接部の磯面（矢印はき裂伝ぱ方向）

　（d）引張り破面，室温　　q〕）低△K疲れ破面，室温

　（c）引張り麗麗，一196℃　　（d）中△κ疲れ破面，一196℃

舜

｝編禦

灘義譲

5μmL一一一

［A5366］

羅
ノ漉，

欝鴇遜

　彰

　　灘寿

讐灘舞

［A5364］

20μmL＿＿＿＿一

写真13　共晶融解割れと考えられる破面のマノチンク観察

　　　　（左側写真は裏焼き）

一251一
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たディンプル領域と，比較的滑らかなうねりを伴った

領域とか交互に現れた。これは溶接金属内のみの特徴

てある。

　一196℃における疲れては（d）のように明瞭な延性ス

トライエーションの現れる範囲かある。これより伝ぱ

速度の遅い領域ては（b）のようにはならす，伝ぱ方向に

平行に並んだうね状模様」g｝を呈する。

　写真13は前出写真12（c）の滑らかな部分の詳細を相対

する破面の同一箇所について示したものて，A～Dの

部分は割れているか，相対するA’～D7は割れてなく，

わすかに痕跡か見られる38もすなわちこれは耀しめ或

程度の割れが存在したと考えられる部分てあり，断面

の顕微鏡観察から多層盛り溶接の際に生した共晶融解

割れ4。）と考えられた。すなわちこの場合，溶接金属

の結晶粒界などにMg等の偏析による共晶を生しやす

く，これか後続パスからの入熱のため局部的に融解し

熱ひすみのため割れに至るとされるものてある。

　共晶融解割れ破面は室温より低温の方か多く認めら

れること，写真12（b）のような低△K領域の疲れ二面か

低猛ては現れないことなと，温度によるフラクトクラ

フィ的特徴の差についてはまた系統的チータの蓄積か

極めて不十分と思われる。

4　4　周期的起伏のあるディンプル破面

　写真14の（a），（b）は前出34写真3のフォークボルト

の，（c），（d）は3．6写真5のガストロノククランクA部

の，それぞれ詳細てある。これら2つの破面は，マク

［B926］

驚麹

灘購i欝欝溜一

（a）

融

謡
講ボ

嬢．i

　聯繋

［B948］
200μmL一一一一一

繍犠鍵驚難難

（b） 5μmL一一一」

［H585］

劇蜜・
　蟻　　　｛

　吾轟ド、、

響∵轡

ン響墾職

　　　　　　　　　（c）
［H583］

　　∵物墾　　鞘酵
　　　　　爵3・婁甑確・

繭縫譲、

20μmL一一一一一

写真14　周期的起伏のあるディンプル破面
　　　（a）フォークボルトの真面

　　　　A　低△1ζの疲れ破面
　　　　　B　起伏のあるディンプル面
　　　（b）同上B部の拡大

　　　（c）カストロノククランクA部の写料

　　　（d洞上の拡大

一252一

　　　　瞥袋

織醐1
（d）

　　　　も
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フラクトグラフィによる重要破壊事故の原閃調査

ロ的にはどちらもある程度の周期的模様を含んでいる

が，いわゆるビーチマークとは異なっており，検討の

結果前者は急速引裂きにより，後者は低サイクルせん

断疲れにより生じたものであると考えられた。

　まずフォークボルトは，通常A側が引張りとなる曲

げ荷重を受けると考えられる構造であったが，この部

分ははめ合になっていて，フレッチング磨．耗を生じて

いた。写真14（a）でA部は極めて徴細なストライエーシ

ョン状の特徴も認められ，低△K域の疲れ破面である

と考えられたが，その深さは0．2mm程度である。　B部

は写真（b）のように破面の起伏に対応して形状の異るデ

ィンプルで構成され，起伏の三顧では細かく，底部で

は大きく引伸ばされたディンプルが多い。この種の破

面は延性領域におけるシャルピー試験片の破面などに

も認められ，その形成機構はBeachemら4Dにより図

6のように説明されている。

　すなわち（a）でき裂先端の材料に上下方向の引張応力

が作用するとき，延性材料では最大すべり面の方向に

せん断応力τを生じ，図のようにディンプルを生じつ

つ破壊するが，τの水平成分としてσ2を生ずる結果，

短いディンプル

主塾一＿∠

　　　　④

σ1τ　〔
巳／　　　　　　③＼
　　　　　　　　　ふ鯛
　τ　　σ1

長いディンプル

微視的伝ぱ方陶

（a）

巨視的f云ぱ方向

き裂起点に面した側，α＜β

（b＞

図6　起伏のあるディンプル爵号の説明國4D

④側部分は圧縮を受けるのに対し，⑬側は引張りを受

けるようになるため，微視的なき裂伝ぱ方向は2点鎖

線のように方向を転じると考える。このとき起伏の頂

点では，④部の圧縮力が解放される結果，④側には特

に引伸されたせん断ディンプルを生ずるが，⑧側はそ

のような事情がないため，全体として図（b＞のようにな

る。前出写真14（b）では無視超群面にほぼ璽麹：に観察し

ているので，細かいディンプルはモデルの斜醐部に，

大きいディンプルは起伏の底部に対応すると考えられ，

先の観察結果と一致する。

　次にガストロッククランクの場合であるが，ステレ

オマッチング観察によれば起伏の状況は図6に似てい

るけれども，起伏の程度は小さく，写真14（d）からもう

かがえるように，顕著なせん断ディンプルから成って

いる。また起伏の頂，底部において明瞭にディンプル

の形態が変化するということもない。このため類似材

料である7075－T6アルミニウム合金管の低サイクル

ねじり疲れ試験を行い平面を検討したところ，1蓼二丁（c），

（d）と同様の特徴が見出され，モード王1型の低サイクル

三面と判定できた。

　以上の2例は何れもある種の周期性をもつ特徴があ

るから，定量的に解析して事故調査に役立て得る可能

姓があると思われる。特に引裂き型ディンプルの例は，

起伏の周期が材料の破壊じん性と対応する42｝との指

摘もあるが，き裂先端の弾塑性ひずみエネルギの振動

現象であるから，かなり複雑であろう。またモードII

型の疲れ男面のフラクトグラフィ的特徴は，その実験

的な制約のためデータの蓄積が困難である。

4．5　フラクトグラフィ・マップ

　写真15は3．8穿真6に示したマルエージ鋼．製テール

一一タハブの破面を示したものである。この部品が表

面に生じた腐食ピットを起点として疲れ破壊したもの

であることは写真1ヱにも示した。写莫15で（a＞はマルチ

ンサイトラス状模様の束からなり低△K領域の鋼の疲

れに固麿の破面特徴，（c）は細かいストライエーション，

（b）はその中問の遷移領域の特徴である。説明図に示し

たように，この場合各特徴の分布には一定の傾向があ

り，明らかに作用応力状態にはあまり大きな変動がな

く，き裂成長に伴う応力拡大係数の増加が凹面の特徴

の変化に対し主要【泪であったと考えられる。

　マルエージ鋼などの低△1（領域におけるミクロフラ

クトグラフィ的特徴の詳細は角田ら3ωの研究がある

が，マルチンサイト状模様の束と巨視的き裂伝ぱ方向

の間の角度は作用△κにより異なるとされる。これは

低△κ側ではランダムに配向されたマルチンサイトラ

スに沿ったたりが起るが，やや△1（が大きくなると，

巨視的伝ぱ方向から大きく離れた向きには是｝）を生じ
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［J112］

　　欝二二；副

嘱i…i．驚蜜纐

　　　　．轟誓．

匿

一U19］

絃　
　　　竃

（a）

藤

［J125］
（b）

．濫瀞幽
．曜．

　　　　　　　　　　　（c）　　　　　5μmL一一一」

写真15　テールロータハブ（マルエージ鋼〕の・1蔑れ破面

　　　　　　　　　　225
ピ・卜幅

．1

にくくなることによると思われる。写真15（a）の平均角

度は約120であり，角田ら3ωによればこれは，K≒

16MPa〆五程度に相当するようで，測定位置（深さ

0．5mm）を考慮すると約390　MPaの応力に相当すること

になる。

　さらに多くの鋼について疲れき裂伝ぱ速度とミクロ

フラクトグラフィの関係を，文献に報告されたデータ

から抽出整理し，フラクトグラフィマップとしてまと

めた結果の一部を図7に示すの。図はフェライト・パ

ーライト鋼（F／P）及び400℃以上の比較的高温で焼も

どしされたマルチンサイト鋼（HTTM）についてまとめ

たもので，マルエージ鋼など高合金鋼も含めてある。

図中⑭は各鋼のき裂伝ぱ曲線が交さする点の統計的中

心を表わす。マルエージ鋼の場合は図示の幅のほぼ平

均的な性質をもつので，たとえば組織依存型の三面の

特徴は図から約21MPa而以下にしか見られないこ

とがわかる。先の写真15の説明図に示したように，事

故破面上でこの特徴の認められる限界が深さ0．9mmま

でであるから，これから作用応力は約390MPaとな1），

上の試算と一致する。図7ではこのほかストライエー

ションやディンプルの現れる領域も示されており，事

故解析の上で応用範囲が広いものと考えられる。残念

なことに図7は一貫した実験から得られたものでない

ために，データのばらつき幅が極めて大きく，あいま

いな点も多いので，今後この種の定量評価に役立つ系

統的データの確立が望まれる。
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図7　フラクトグラフィ・マップの提案

〔写真15説明図〕

写真（a）組織依存型

〃　　（b）遷不多翁頁観覧

〃　（c）ストライエーション

つぶれのため観察できない．
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5。結 言

破壊事故の原因調査はそれ自身広汎な知識と高度の



フラクトグラフィによる重要一破壊事故の原閃掃引症

技能を必要とする一つの技術分野である。この分野で

は少し以前から事故解析のシステム化や，事例の収集

解析，それに基づく事故予防システムなどの確立が必

要と言われている。本報皆はこのような意味での原因

調査とは異るが，主にフラクトグラフィを手段として

金属材料の疲れに関する研究を進めている立場の者と

して，事故原因調査に対する協力の実例について述べ

た。実際のところ破壊事故の原因は推理されるに過ぎ

ないので，実験を行って結果を知ることができる性質

のものではない。したがって，推理から得られる結論

にすべての合理的な疑いの余地がないようにするため

には，種々の面からの傍証を必要とする。フラクトグ

ラフィは通常，この意味での一般的な手段となってお

り，これを定量的に行うことができたとき，極めて有

力な手段となる。

　本報告では著者らが研究過程でふれる機会のあった

各種の破壊事故のうち，重要事故14件について許され

る範囲で概要を述べ，次いでフラクトグラフィによる

疲れの研究の立場から特に興味がもたれた数例をとり

上げ，以下の諸点について検討し，問題点を明らかに

した。

（1）周期的変動荷重による規則性のあるビーチマーク

　は，その間隔を測定することにより破壊過程に関す

　る定量的情報を得ることができる。本舗では航空機

　の離陸から着陸に至る一飛行聞にプロペラハブが受

　ける応力パターンがある規則性をもつと考えられた

　ことに基づく解析例を示した。

（2）腐食性環境下の疲れ破壊については，腐食損揚自

　体の定董的評価は現状では著るしく困難であるため，

　腐食に関しては定性的評価に留め，腐食損傷の著る

　しくない部分について定量的評価をするほかない。

　本例では2025アルミニウム合金製プロペラブレード

　の表面に打鰯を生じたとき，傷の近傍の局部的に引

　張残留応力下にあると考えられる部分に潮風，雨水

　による局部的な粒界割れを生じ，これが疲れき裂の

　起点となり得たと考えられる事例を指摘した。

（3）アルミニウム合金の溶接部や液体窒素温度におけ

　る破壊のフラクトグラフィ的特微に関する報告は従

　来あまり知られていなかったが，本例では液化空気

　分離装置の配管破断事故に関連して調査した結果を

　示した。この場合，液体窒素温度での疲れストライ

　エーションの存在，溶接部の共晶融解割れ，その他

　の特徴が明らかにされたが，破壊時の温度による各

　特徴の差について系統的データの不備が問題である

　とした。

（4）急速大負薪による引裂き破壊などにおいて，周期

　的起伏のあるディンプル破面を生ずる例が報告され

　ているが，本調盗の範囲で遭遇した事例として，航

　空機の主脚リンクのフォークボルトの例を示した。

　関連して低サイクルねじり疲れによるせん断破目に

　現われる類似の書様について述べ，慰者の差を示し

　た。

（5）疲れ三面に認められる種々の特徴を，多くの鋼に

　ついて文献に報皆されたデータから抽出整理するこ

　とにより，巨視的なき裂伝ぱ特姓と関連付けたフラ

　クトグラフィマップPの提案がある。これに関しヘ

　リコプタのテールロータハブの破断面を例として，

　マップの有屠性を示した。

　最後に著者らがこのような重要破壊事故の原困調査

の一端に参加することができたことは研究面において

も大きな利点があったと考えていることを述べ，それ

ぞれの調査において連絡，調整等に努力を惜しまれな

かった各担当の方々に謝意を表したい。なお本研究テ

ーマにおいては昭和53年度に運輸省より研究生1名を

受入れ，フラクトグラフィを中心とした事故調査の手

法について研究を行ったことを付記する。
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