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要要約約      加圧水型原子炉（PWR）の 1 次冷却材環境下では，通常，水素脱気により腐食電位が十分

に下げられた環境となっているが，限定的ではあるものの腐食電位が高くなる可能性がある部位

が存在する．この PWR の 1 次冷却材で高腐食電位を想定した SCC 進展挙動評価をする場合，水

質の影響も考慮に入れる必要がある．また，高温に長期間曝される場合には，熱時効の影響評価も

必要と考えられる．そこで我々の研究グループでは，PWR の１次冷却材環境下におけるステンレ

ス鋼溶接金属の SCC 進展挙動を，熱時効の影響に着目し，第１隔離弁の外側の安全注入系の水質

を代表例として 2900 ppm B を含む水質条件での SCC 進展挙動を調べてきた．前報では,316L 溶接

金属の SCC 進展速度に及ぼす 400℃10kh までの熱時効は，あまり影響しないが，400℃で 20kh の

熱時効材では，未時効材に比べて SCC 進展速度が増加する傾向があり，長時間熱時効の影響が示

唆された．本研究では，308L 溶接金属の長時間熱時効材について，SCC 進展に及ぼす熱時効の影

響を調べ，また 316L 溶接金属との比較により鋼種の影響を調べた． 
 その結果，308L 溶接金属の SCC 進展速度は，400℃20kh までの長時間熱時効後もあまり変わら

ず，むしろ減少傾向であった．この傾向は，316L 溶接金属 400℃で 20kh の熱時効材では，未時効

材に比べて SCC 進展速度が増加する傾向と異なる．未時効条件におけるステンレス鋼溶接金属中

のフェライト相は，SCC を生じず SCC 進展抑制因子として働くことが示唆された．フェライト相

が熱時効硬化することにより，粒内型（TG）SCC を起こすようになった場合に，SCC 進展速度が

増加するものと考えられ，一方，熱時効後も TGSCC を生じない場合には SCC 進展は増加しない

ものと考えられた．フェライト相が TGSCC を起こすようになる熱時効条件については，鋼種の影

響が示唆された． 
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Abstract Pressurized water reactor (PWR) primary water is normally controlled at a low corrosion potential 
by hydrogen injection into the water. But primary water with a high corrosion potential exists outside the 
pressure boundary, because there are pipelines filled with aerated water. To evaluate the stress corrosion 
cracking (SCC) behavior in such high corrosion potential conditions in PWR plants, water chemistry should 
also be considered because the B and Li concentrations in the water depend on its location in the plants. And 
when the materials have been used at high temperature conditions, influence of thermal-aging on SCC should 
also be considered. In our research program, the SCC growth behaviors of unaged and aged stainless steel 
(SS) weld metals were investigated in oxygenated high-temperature water with 2900 ppm B water as an 
example for the safety injection system line water. In our previous report, the effect of thermal-aging up to 10 
kh at 400°C on the SCC growth rate of 316L weld metal was not significant, but the SCC growth rate after 
aging for 20 kh at 400°C tended to increase compared to that of unaged material, suggesting the effect of 
long-term thermal-aging. In this report, the effect of long-term thermal-aging on SCC growth of 308L weld 
metal was investigated, and the effect of steel type was compared with that of 316L weld metal. 
 As a result, the SCC growth rate of the 308L weld metal did not change significantly after thermal-aging 
at 400°C for up to 20kh, but rather it showed a decreasing trend. This trend was different from that of 
316Lweld metal aged at 400°C for 20kh, where the SCC growth rate tended to increase compared to that of 
the unaged material. It is suggested that the ferrite phase in SS welds under unaged conditions does not cause 
SCC and rather acts as a factor to inhibit SCC growth. The SCC growth rate was considered to increase when 
thermal age-hardening of the ferrite phase caused trans-granular (TG) SCC, while SCC growth did not 
increase when TGSCC did not occur even after thermal-aging. It is suggested that the effect of steel type on 
the thermal-aging conditions under which the ferrite phase undergoes TGSCC. 
 
Keywords   stainless steel welds， stress corrosion cracking (SCC) in high-temperature water， SCC growth rate， 
thermal-aging,  pressurized water reactor (PWR) 
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1.  ははじじめめにに 
 

高温水中でのステンレス鋼溶接金属部の（stress 
corrosion cracking, SCC）事例として，沸騰水型原子炉

（boiling water reactor, BWR）の再循環配管で，溶接部近傍

で強い加工を受けたステンレス鋼母材部で発生した SCC
が溶接金属部に達している事例が報告されている(1)．その

後，ステンレス鋼溶接金属部の SCC 進展挙動に関する研

究では，BWR の通常水質（Normal water chemistry，NWC）
のような酸素を含む 288℃の高温純水中での SCC 進展速

度データが取得，報告され(2-9)，またマサチューセッツ工科

大学（MIT）の研究グループによれば，316L 溶接金属は

400℃5khの熱時効によりSCC進展速度が増加する傾向が

報告される(5-8)など，熱時効の影響についても検討されて

いる．ステンレス鋳鋼やステンレス鋼溶接金属の熱時効の

影響については，材料中に含まれるフェライト相が長期間

の使用により熱時効硬化し，靭性等の機械的性質が低下す

ることが知られている．この熱時効による材料特性変化に

ついては多くの報告(10-13)があり，靭性，シャルピー衝撃値

等の機械的性質に関する経年劣化過程はほぼ明らかにな

っている．一方で，熱時効後に材料特性が変化したことに

よる高腐食電位環境下の SCC 挙動や腐食疲労への影響に

関して，MIT 以外の研究報告例もある(3, 14-16)が，熱時効は

影響しないか，むしろ SCC 進展速度を減少するとする報

告例(3,14,15)もあり，この熱時効の SCC 進展への影響につい

ては必ずしも明確ではない． 
一方，加圧水型原子炉（pressurized water reactor, PWR）

の 1 次冷却材環境下では，通常，水素脱気により腐食電位

が十分に下げられた環境となっており，このような低腐食

電位環境下においては，ステンレス鋼溶接金属およびステ

ンレス鋳鋼は優れた耐 SCC 進展性を示し，またその耐

SCC 進展性は 400℃40kh の長時間熱時効後も維持される

ことが，著者らにより報告されている(16)．しかし，PWR の

系統においても限定的ではあるものの腐食電位が高くな

る可能性がある部位が存在し，初期の PWR プラントでは

キャノピーシール溶接部での（Inter-granular, IG）SCC 事例

(17)や，安全注入系第１隔離弁近傍での SCC 事例(18)など，

酸素が滞留したと考えられる配管などの閉塞部で，高い腐

食電位が影響したと思われるステンレス鋼の SCC 事例が

報告されている(17-20)．また，第１隔離弁の外側を想定した

場合では，大気開放系の水が満たされており，PWR にお

いても酸素を含む高腐食電位を想定する必要がある．第 1
隔離弁の外側は，主配管の温度に比べて十分に低い温度が

想定されるが，キャビティフローが発生した場合には，主

配管の温度に近い高温に曝されるケースも考えられる．ま

た安全注入系の水質では，1 次冷却材に比べて高濃度のホ

ウ素（B）を含み，その濃度はプラントや系統によって異

なる．したがって，第 1 隔離弁の外側での SCC 挙動評価

のためには，この水質と温度の影響について考慮に入れる

必要がある． 
 上記のような状況を背景とし，前々報(21)では，PWRでの

ステンレス鋼溶接金属部の酸素を含む高温水中のSCC進
展挙動に及ぼす水質と温度の影響について，安全注入系の

水質のB濃度を想定し，2900 ppm Bでリチウム（Li）の添

加はない水質を選定し，比較的高温側（290と320℃）のSCC
進展挙動を調べ，水質の影響によりSCC進展速度が増加す

る傾向や，290℃は320℃に比べてSCC進展が抑制される傾

向を報告した．さらに前報(22)では，316L溶接金属のSCC進
展速度に及ぼす熱時効の影響について，400℃10khまでの

熱時効はあまり影響しないが，400℃で20khの熱時効した

316L溶接金属は，未時効材に比べてSCC進展速度が増加す

る傾向があり，長時間熱時効の影響が示唆されることを報

告した．本報告では，鋼種の異なる308L溶接金属の400℃
20khまでの長時間熱時効材について，SCC進展に及ぼす熱

時効の影響を調べた結果を報告する．また，フェライト相

の熱時効挙動評価としてアトムプローブ分析を実施し，熱

時効程度とSCC感受性の関係を評価した結果も報告する． 
 

2.  実実験験方方法法 
 

2.1  供供試試材材 

表 1 ステンレス鋼溶接金属の化学組成（カタログ値）(wt.%) 
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ステンレス鋼溶接金属は，市販の 316L および 308L 組

成の溶接棒を用い，それぞれ SUS316 と SUS304 ステンレ

ス鋼に V 開先を施し，初層部をティグ（Tungsten inert gas, 
TIG），中間部を被覆アーク溶接(shielded metal arc welding， 
SMAW)による多層盛りで製作した．一部，U 開先のもの

や母材にステンレス鋳鋼を使用したもの，初層部から採取

した試験片や，狭開先にて全層 TIG 溶接したものも使用

した．表 1 に溶接棒の化学組成の代表例（カタログ値）を

示す．図 1 (a)に溶接完了時の外観を示す．図のように，溶

接にあたっては溶接熱歪による変形を避けるため，母材を

拘束台に固定した状態で行った．溶接材のマクロ組織を図

1 (b)に示す．SCC 進展領域近傍のミクロ組織の代表例を図

1 (c)と(d) に示す．図 1 (c) 316L 溶接金属，図 1 (d) 308L 溶

接金属ともに，オーステナイト相地にデンドライト状のフ

ェライト相が分布する組織を呈し，コンパクトテンション

（compact tension，CT）試験片の亀裂進展方向が，溶接デ

ンドライト方向とほぼ同一となるように採取した．中間層

のフェライト含有量は，最大で 15％程度であった．熱時

効温度は，温度加速を意図し 400℃とし，大気中電気炉に

て最長 20kh まで熱時効処理後，同様に CT 試験片を採取

した． 
 

2.2  SCC進展試験と試験後の評価 
 

SCC 進展試験は，2900 ppm B を添加した水を基本水質

とし，酸素を（8 ppm DO）含む溶存酸素条件で実施した

（以降 2900B(DO)水質と記す）．なお，Li の添加はない．

試験温度は 320℃とした．全ての荷重条件は一定荷重とし，

応力拡大係数の目標値は K=30MPa・m1/2とした．試験時間

は約 500h を目安として実施した． 
SCC 進展試験終了後，図 2 に示した模式図のように，

皮膜観察用に CT 底面を厚さ 1.6 mm，SCC 断面観察用に

CT 側面を 3 mm 厚さで切断した．破面観察用の残部試験

片は大気中疲労試験機で開放し，デジタルマイクロスコー

プおよび走査型電子顕微鏡（scanning electron microscopy，
SEM）で観察し，破面形態と SCC 進展深さを評価した．

SCC 深さは，板厚方向に 5～10 点計測しその平均値とし

た．SCC 進展速度 CGR (mm/sec)は，SCC 進展深さ a (mm)
を試験時間 t (sec)で除して求めた．SCC 亀裂断面は，3 mm 
厚さでの断面をバフ（コロイダルシリカ仕上げ）研磨後，

SEM 観察や電子線後方散乱回折（electron back scattering  
diffraction， EBSD）測定により， SCC 進展経路を評価し

た．一部，破面開放前の試験片については，この 3 mm 断

面の SCC 深さも SCC 進展速度の評価に用いた．酸化皮膜

観察は，表面あるいは（Focused ion beam, FIB/SEM 加工装

置）による断面加工後，SEM 観察により，その性状確認

を実施した． 
 
 

図 1 ステンレス鋼溶接金属の(a) 溶接時の外観，(b) 断面マクロと試験片採取位置（代表例），(c) (d)ミクロ組織 

酸化皮膜観察 

SCC 断面観察 

破面観察 

図 2 CT 試験片の分析用切断模式図 
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試験温度は 320℃とした．全ての荷重条件は一定荷重とし，

応力拡大係数の目標値は K=30MPa・m1/2とした．試験時間

は約 500h を目安として実施した． 
SCC 進展試験終了後，図 2 に示した模式図のように，

皮膜観察用に CT 底面を厚さ 1.6 mm，SCC 断面観察用に

CT 側面を 3 mm 厚さで切断した．破面観察用の残部試験

片は大気中疲労試験機で開放し，デジタルマイクロスコー

プおよび走査型電子顕微鏡（scanning electron microscopy，
SEM）で観察し，破面形態と SCC 進展深さを評価した．

SCC 深さは，板厚方向に 5～10 点計測しその平均値とし

た．SCC 進展速度 CGR (mm/sec)は，SCC 進展深さ a (mm)
を試験時間 t (sec)で除して求めた．SCC 亀裂断面は，3 mm 
厚さでの断面をバフ（コロイダルシリカ仕上げ）研磨後，

SEM 観察や電子線後方散乱回折（electron back scattering  
diffraction， EBSD）測定により， SCC 進展経路を評価し

た．一部，破面開放前の試験片については，この 3 mm 断

面の SCC 深さも SCC 進展速度の評価に用いた．酸化皮膜

観察は，表面あるいは（Focused ion beam, FIB/SEM 加工装

置）による断面加工後，SEM 観察により，その性状確認

を実施した． 
 
 

図 1 ステンレス鋼溶接金属の(a) 溶接時の外観，(b) 断面マクロと試験片採取位置（代表例），(c) (d)ミクロ組織 

酸化皮膜観察 

SCC 断面観察 

破面観察 

図 2 CT 試験片の分析用切断模式図 
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ステンレス鋼溶接金属は，市販の 316L および 308L 組

成の溶接棒を用い，それぞれ SUS316 と SUS304 ステンレ

ス鋼に V 開先を施し，初層部をティグ（Tungsten inert gas, 
TIG），中間部を被覆アーク溶接(shielded metal arc welding， 
SMAW)による多層盛りで製作した．一部，U 開先のもの

や母材にステンレス鋳鋼を使用したもの，初層部から採取

した試験片や，狭開先にて全層 TIG 溶接したものも使用

した．表 1 に溶接棒の化学組成の代表例（カタログ値）を

示す．図 1 (a)に溶接完了時の外観を示す．図のように，溶

接にあたっては溶接熱歪による変形を避けるため，母材を

拘束台に固定した状態で行った．溶接材のマクロ組織を図

1 (b)に示す．SCC 進展領域近傍のミクロ組織の代表例を図

1 (c)と(d) に示す．図 1 (c) 316L 溶接金属，図 1 (d) 308L 溶

接金属ともに，オーステナイト相地にデンドライト状のフ

ェライト相が分布する組織を呈し，コンパクトテンション

（compact tension，CT）試験片の亀裂進展方向が，溶接デ

ンドライト方向とほぼ同一となるように採取した．中間層

のフェライト含有量は，最大で 15％程度であった．熱時

効温度は，温度加速を意図し 400℃とし，大気中電気炉に

て最長 20kh まで熱時効処理後，同様に CT 試験片を採取

した． 
 

2.2  SCC進展試験と試験後の評価 
 

SCC 進展試験は，2900 ppm B を添加した水を基本水質

とし，酸素を（8 ppm DO）含む溶存酸素条件で実施した

（以降 2900B(DO)水質と記す）．なお，Li の添加はない．

試験温度は 320℃とした．全ての荷重条件は一定荷重とし，

応力拡大係数の目標値は K=30MPa・m1/2とした．試験時間

は約 500h を目安として実施した． 
SCC 進展試験終了後，図 2 に示した模式図のように，

皮膜観察用に CT 底面を厚さ 1.6 mm，SCC 断面観察用に

CT 側面を 3 mm 厚さで切断した．破面観察用の残部試験

片は大気中疲労試験機で開放し，デジタルマイクロスコー

プおよび走査型電子顕微鏡（scanning electron microscopy，
SEM）で観察し，破面形態と SCC 進展深さを評価した．

SCC 深さは，板厚方向に 5～10 点計測しその平均値とし

た．SCC 進展速度 CGR (mm/sec)は，SCC 進展深さ a (mm)
を試験時間 t (sec)で除して求めた．SCC 亀裂断面は，3 mm 
厚さでの断面をバフ（コロイダルシリカ仕上げ）研磨後，

SEM 観察や電子線後方散乱回折（electron back scattering  
diffraction， EBSD）測定により， SCC 進展経路を評価し

た．一部，破面開放前の試験片については，この 3 mm 断

面の SCC 深さも SCC 進展速度の評価に用いた．酸化皮膜

観察は，表面あるいは（Focused ion beam, FIB/SEM 加工装

置）による断面加工後，SEM 観察により，その性状確認

を実施した． 
 
 

図 1 ステンレス鋼溶接金属の(a) 溶接時の外観，(b) 断面マクロと試験片採取位置（代表例），(c) (d)ミクロ組織 

酸化皮膜観察 

SCC 断面観察 

破面観察 

図 2 CT 試験片の分析用切断模式図 
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2.3  熱熱時時効効材材のの微微細細組組織織評評価価 
 

熱時効による微細組織の評価は，316L と 308L 溶接金

属の熱時効（400℃20kh）材を対象として，アトムプロー

ブ（Atom probe tomography, APT）分析を行った．APT 測

定には， CAMECA 社製の局所電極型 3 次元アトムプロ

ーブ（LEAP 4000X HR）を用いた．測定は，レーザーパル

スモードで行った．標準の測定条件は，試料温度 35K と

した．収集したデータは，専用ソフトウェア上で元素の種

類を決定し，Fe，Cr，Ni， Si，Mn，Mo，P，C の 3 次元

像形成処理（測定したデータからアトムマップを再構築す

るコンピュータ処理）を行った．なお，3 次元像形成処理

においては，アトムマップの z 方向長さを最適化するため

に，電解蒸発場（Evaporation Field）= 30.0V/nm とアトムマ

ップの伸縮係数（Image Compression Factor）= 1.65 を用い

た．スピノーダル分解の程度を定量的に調べるために，第

一近接分布解析法(23)を用いて Cr 濃度の分布解析を実施し

た．また，解析において Ni, Si, Mn のクラスタは除外した

領域で実施した．第一近接分布解析法では，Cr について

第一近接間距離計算して頻度分布を求め，ランダム配置を

仮定した分布と差をとった．第一近接分布解析法ではこの

差の積分値で 1NN（1st nearest neighbor）パラメータの値が

定義される．スピノーダル分解が進行すると，頻度分布と

ランダム分布の差が大きくなり，1NN パラメータも大き

くなるので，これをスピノーダル分解の指標とした． 
 

3.  実実験験結結果果  

 
3.1  SCC進進展展速速度度にに及及ぼぼすす鋼鋼種種とと熱熱時時効効のの

影影響響 
 

図 3 ステンレス鋼溶接金属の SCC 進展試験後の破面（鋼種と熱時効の比較） 
   316L: (a) 未時効, (b) 熱時効 (400℃10kh), (c) 熱時効 (400℃20kh) 
   308L: (d) 未時効, (e) 熱時効 (400℃10kh), (f) 熱時効 (400℃20kh) 
   SCC 試験条件：320℃, 2900B(DO), K=30MPa√m 
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 図 3 に 320℃の SCC 進展試験後の破面観察結果を，鋼

種，熱時効時間毎に示した．308L 溶接金属の熱時効

（400℃20kh）材以外は、前報の再掲である．図 3 上段 (a), 
(b), (c)は 316L 溶接金属材で，熱時効条件(a) 未時効，(b) 
熱時効（400℃10kh）材，(c) 熱時効（400℃20kh）材で比

較すると，未時効と 400℃10kh までの熱時効で SCC 深さ

に大きな差は見られないが，400℃20kh では，試験時間

230h で破断し，より深い SCC 進展が観察された．同様に

図 3 下段(d), (e)は 308L 溶接金属材で，熱時効条件(d) 未時

効，(e) 熱時効（400℃10kh）材，(f) 熱時効（400℃20kh）
材で比較すると，熱時効による増加は観察されず，むしろ

熱時効が長くなるにつれて次第に浅くなる傾向であった． 
 316L 溶接金属未時効材の SEM による SCC 破面形態の

代表例を図 4(a)に示した．図に示したように破面形態はデ

ンドライト境界型（inter-dendritic, ID）SCC と（trans-granular, 
TG）SCC 破面を呈し，拡大観察結果からは，オーステナ

イト（γ）相のγ-TGSCC 破面が観察されるとともに，フ

ェライト相（δ）については延性的な特徴（図(a)）が観察

された．316L 溶接金属熱時効（400℃20kh）材の SCC 破

面形態の代表例を図 4(b)に示す．この熱時効材では，フェ

ライト相でもδ-TGSCC 破面が観察され，長時間の熱時効

により破壊モードが変化したことが示唆された． 
 SCC 進展速度を定量的に比較するために，SCC 深さか

ら求めた SCC 進展速度を図 5 に示した．比較のため，既

報告の 320℃で酸素を含む PWR 標準（500 ppm B +2 ppm 
Li+8 ppm DO）水質（以降，標準(DO)水質と記す．）での結

果(16)と Kim らの BWR の NWC での結果(7)を併せて示し

た．また，水素を含む PWR（500 ppm B +2 ppm Li+30 cc 

図 4 SCC 進展破面の代表例 
   試験条件は図 3 の(a)と(c)に対応 

(a) 316Lweld 未時効材                  (b) 316Lweld 熱時効(400℃20kh)
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DH）（以降，PWR 標準水質と記す．）の結果(16)も参考に示

した．図から 316L 溶接金属の 2900B(DO)水質中での SCC
進展速度は，400℃10kh までの熱時効では，あまり影響が

ないが，400℃20kh の熱時効材では SCC 進展が増加する

傾向が認められた．308L 溶接金属の 2900B(DO)水質中で

の SCC 進展速度は，400℃20kh までの熱時効で未時効に

比べてむしろ SCC 進展が減少する傾向であり，フェライ

ト含有量や鋼種の影響など熱時効以外の影響が示唆され

た．比較のため示した標準(DO)水質での 316L/308L 溶接

金属では，両者ともに 400℃10kh までの熱時効は，SCC 進

展速度にあまり影響しない結果であった．Kim らの BWR
の NWC の SCC 進展速度では，400℃で 5kh の熱時効で

SCC 進展が増加するとの見解が報告されている(7)が，図に

示したように増加量は数倍程度であった． 図中緑で示し

た水素を含む PWR 標準水質の結果でも，316L/308L 溶接

金属は，未時効および 400℃10kh 熱時効材の両者で SCC
進展が観察されず，400℃10kh までの熱時効は，低腐食電

位の PWR 水質においても SCC 進展に影響しないことを

報告済である(16)．一連の結果から 400℃10kh までの熱時

効による SCC 進展への影響は，鋼種および環境条件にか

かわらず限定的と考えられた。一方で，316L 溶接金属の

熱時効（400℃20kh）材の場合は，未時効材に比べて SCC
進展速度の増加傾向が確認され，破面形態においてもδ-
TGSCC が確認されるなど熱時効の影響が確認された．た

だし，308L 溶接金属の熱時効（400℃20kh）材では，熱時

効による SCC 進展速度の増加は確認されず，熱時効の影

響の観点で，308L と 316L の鋼種差が確認された．この熱

時効と鋼種の影響については，3.2 項の熱時効評価結果を

含めて，考察の項で議論する． 

 
3.2   熱熱時時効効評評価価 
 
図 6 に 316L(a)と 308L(b)溶接金属熱時効（400℃20kh）

図 5 SCC 進展速度の熱時効時間依存性 

図 6 フェライト相のアトムマップ（代表例） 

(a) 316L 熱時効（400℃20kh）材 

(b) 308L 熱時効（400℃20kh）材 

48INSS JOURNAL Vol .  31 2024 NT-5



7 
 

材のアトムマップの代表例を示した．両者ともにCr のマ

ップからはスピノーダル分解に起因する濃度変調が確認

され，またNi, Si, Mn を主体としたG 相と思われるクラ

スタの生成も両者ともに確認された．この熱時効の進行度

を定量評価するために，1NN パラメータの評価を実施し，

図 7 に示した．比較のため，316 系ステンレス鋳鋼である

SCS14A（F8，8%フェライト）の数値も同時にプロットし

た．SCS14A の 1NN パラメータは，400℃10kh 熱時効材

では 0.3 程度で，この SCS14A の熱時効条件はスピノー

ダル分解が反応の終盤まで進行し，フェライト相の硬さも

HV(0.25)=600 程度に到達した進行度である(24,25) ．したが

って，308L/316L 溶接金属の 400℃20kh の 1NN パラメ

ータは，それぞれ約 0.3 と 0.25 であり，両者ともにスピ

ノーダル分解は反応の終盤に近い進行度と考えられる． 
表2に，316L(a)と308L(b)溶接金属熱時効（400℃20kh）

材のクラスタ解析結果を示した．クラスタの数密度は，

308L の方がわずかに少ない傾向であった．316 系の

SCS14A の熱時効材を用いた酸素を含む高温水中の SCC
進展に及ぼす熱時効評価では，400℃40kh の熱時効で

SCC 進展が増加を確認している(24,25)ので，本研究の SCC
進展速度を含めて，未時効材に対する増加の有無について

も表に記載した． 
 

4  考考察察 
 
4.1  SCC進進展展にに及及ぼぼすす熱熱時時効効のの影影響響 
 
 図5に示したように，ステンレス鋼溶接金属のSCC進展

速度は，316L/308L溶接金属ともに400℃10khまでの熱時効

材では，明確な増加はなかった．316L溶接金属の熱時効

（400℃20kh）材でのみSCC進展が増加する傾向が確認さ

れ，鋼種により熱時効の影響が異なる可能性が示唆された．

そこで両者のSCC進展速度について，亀裂進展経路の観点

で考察する． 
 前報までの亀裂断面観察でも示した通り316L溶接金属

未時効材の主要な亀裂進展経路は，オーステナイト相の

TGSCCとフェライト相/オーステナイト相の相境界であり，

フェライト相のTGSCCは観察されなかった．図8に308L溶
接金属熱時効（400℃20kh）材の亀裂断面観察結果を示し

た．亀裂断面の酸化は，オーステナイト相の粒内で優先的

に生じ，図中矢印で示したフェライト相は，あまり酸化さ

れず，主要な亀裂進展経路は，オーステナイト相のTGSCC
とフェライト相/オーステナイト相の相境界であった．こ

の熱時効条件でもフェライト相のTGSCCはほぼ観察され

ず，そのためSCC進展速度が増加しなかったものと思われ

る．なお，316L溶接金属の未時効材については，本報告で

新たに詳細破面観察を実施したところ図4(a)に示したよ

うに，フェライト相は延性的な破面を呈しており，ステン

レス鋼溶接金属中のフェライト相は，本環境中において

図 7 1NN パラメータの熱時効依存性 

表 2 フェライト相のクラスタ解析結果 

※1 : 2 測定の平均値、※2 : 1 測定の結果 

図 8 SCC 進展試験後の亀裂断面観察結果 
      308L 溶接金属熱時効（400℃20kh）材 
   試験条件は図 3 の(f)に対応 

(a) SEM             (b) IPF map
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SCC進展の抑制因子として働くものと考えられた．このよ

うなフェライト相がSCC進展抑制因子として働く傾向は，

我々の研究報告である標準(DO)水質中でステンレス鋼溶

接金属およびステンレス鋳鋼での亀裂進展経路の報告例

(16)とも類似であった．また，BWRのNWC水質中において

も，阿部らは316Lステンレス鋼溶接金属中のフェライト

相がSCC進展に対して抑制的に働くと報告(3)しており，そ

のような解釈はWangらの308L溶接金属のSCC挙動評価結

果でも報告(14,15)されており，酸素を含む高温水中のSCC挙
動として共通しているものと考えられる．一方で，図4(b)
に示したように，316L溶接金属熱時効（400℃20kh）材の

フェライト相はTGSCCを呈しており，この熱時効条件で

はフェライト相のSCC進展抑制効果は消失し，そのため

SCC進展速度も未時効材に比べて増加したものと考えら

れる. 
 
4.2  フフェェラライイトト相相がが酸酸素素をを含含むむ高高温温水水中中でで

TGSCCをを生生じじるる熱熱時時効効条条件件 
 
 4.1項では，フェライト相が熱時効によりTGSCCを生じ

るようになることが、SCC進展速度が未時効材に比べて増

加する条件であるものと考察した．ここでは，フェライト

相がTGSCCを生じるようになる熱時効条件について，本

研究の熱時効評価結果と過去の研究例を含めて考察する． 
 標準(DO)水質中での316系のステンレス鋳鋼（SCS14A）

熱時効材のSCC進展経路の観察結果では，400℃30khの長

時間熱時効材で明瞭なフェライト相のTGSCCを確認して

いる(24)．従って，ステンレス鋼溶接金属のフェライト相に

おいても長時間熱時効後に顕著に硬化した場合には，フェ

ライト相がTGSCCを生じるようになる可能性があるもの

と考えられる．ただし，本報告の316L/308Lステンレス鋼

溶接金属の熱時効（400℃10kh）材では，SCC進展速度が

未時効材に比べて増加していないこと，SCC進展経路に明

確なフェライト相のTGSCCがないことから，この熱時効

条件での硬化では，フェライト相のTGSCCはあまり生じ

ず，SCC進展への寄与は,むしろ抑制的であったものと思

われる． 

 SCS14Aステンレス鋳鋼の熱時効硬化の評価結果では，

400℃10khの熱時効では,そのフェライト相中のスピノー

ダル分解は状態図上で想定される反応終盤にまで進行し,

その硬さはHV(0.25)=600に到達する．またそれ以降の長時

間熱時効条件においては，G相の析出に伴い,さらに硬化

する(24,25)．図7の1NNパラメータの評価から，316L/308L溶
接金属熱時効（400℃20kh）材においても,フェライト相中

のスピノーダル分解は，状態図上で想定される反応終盤に

まで進行したことが示唆された．しかし、この熱時効条件

において，316L溶接金属熱時効（400℃20kh）材では，SCC
進展速度が増加したが，308L溶接金属熱時効（400℃20kh）
材では，未時効材に比べてSCC進展の増加は見られず，フ

ェライト相のTGSCCも観察されなかった．以上の結果か

ら,フェライト相が酸素を含む高温水中でTGSCCを生じる

ようになる熱時効条件は，スピノーダル分解による硬化の

みでは生じない場合があることが示唆された．さらに長時

間の熱時効後には，G相の析出量が増加し，それによりさ

らに硬化することよりフェライト相のTGSCC生じる可能

性があるが，その熱時効条件は少なくとも400℃20kh以上

の長時間条件と考えれらる．なお，これまで示してきた

400℃の熱時効条件は加速熱時効条件であり，実機温度条

件でのSCC挙動予測が必要である．仮に熱時効によるシャ

ルピー衝撃値の活性化エネルギーとして報告されている

100kJ/molを用いると，400℃で1~4万時間の熱時効は実機

ホットレグ使用温度近傍の320℃の熱時効で約13～51年
に相当する（稼働率80%の場合約16年～63年）．ただし，こ

こで用いた活性化エネルギー100kJ/molは，シャルピー衝

撃値の変化から経験的に求められた数値(10)であり，様々な

材料条件によって65～250 kJ/molまで幅のある値を持つこ

とも指摘され(26), またG相の析出量や熱時効後の硬化量は，

鋼種の影響等により変わる可能性が指摘されている(27)．そ

のため，308L溶接金属の場合，あるいは304系のステンレ

ス鋳鋼であるSCS13Aステンレス鋳鋼では，400℃20kh以上

の更なる長時間熱時効後もSCC進展が増加しない可能性

も想定される．いずれにせよ，SCC進展に及ぼす熱時効の

影響評価の際には，亀裂進展経路評価や破面解析により，

フェライト相のTGSCCの有無や高温水中の腐食挙動を直

接確認することが望ましい． 
 
4.3  そそのの他他ののSCC進進展展影影響響因因子子 
 

 本報告の溶接金属は, 比較的希釈の影響の少ない位置

で，且つデンドライト方向に沿うような試験片採取をして

いる．しかし，ステンレス鋼溶接金属のSCC進展挙動を網

羅的に考慮するためには，その他の影響因子についても考

慮に入れることが望ましい．例えば，Abeらは凝固モード

が異なる316L系溶接材のフェライト相では，SCC進展の熱

時効後の挙動がむしろ抑制する傾向にあることを報告す

る(3)とともに，熱時効による硬化挙動にも差が出ると指摘

している(28)．これは，SCC進展に対して抑制要因として働

くフェライト相の量やそのCr濃度などの化学組成の違い
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なども，SCC進展挙動に影響する可能性が考えられる．凝

固モードが腐食特性に与える影響については，井上らは凝

固モードにより相境界の炭化物生成の有無などが変わる

とともに腐食挙動も変わる可能性を指摘している(29)．また

Cuiら(30)によれば，309Lステンレス鋼溶接金属では相境界

の炭化物がSCC進展の促進に影響するとの報告もあるこ

とから，熱時効条件だけでなく，鋼種，凝固モードや希釈

の影響などその他の影響因子についても，今後明確化され

ることが望ましい． 
 
5  ままととめめ 
 
 ステンレス鋼溶接金属（316L，308L）の酸素を含む高温

水中での SCC 進展挙動に及ぼす熱時効の影響を，

400℃20kh までの長時間熱時効材を用い，320℃の

2900B(DO)水質条件で調べた．また，長時間熱時効材のフ

ェライト相の微細組織をアトムプローブで定量評価し，以

下の知見を得た． 
 

(1) 316L/308L 溶接金属の 400℃10kh までの熱時効は

SCC 進展速度の増加にあまり影響しなかった．一方，

316L 溶接金属の 400℃で 20kh 熱時効材では未時効

材に比べてSCC進展速度が増加する傾向が確認され，

2900B(DO)水質中で長時間熱時効が SCC 進展に影響

する可能性が示唆された． 
(2) 一方で，308L 溶接金属熱時効（400℃20kh）材の SCC

進展速度は，未時効材に比べて同程度か，むしろ減

少する傾向が確認され，316L 溶接金属の熱時効

（400℃20kh）材の SCC 挙動と異なる傾向が確認さ

れた． 
(3) 未時効材から 400℃10kh 熱時効までの熱時効条件で

は，熱時効により硬化したフェライト相もTGSCCを

十分には生ぜず，2900B(DO)水質中で SCC 進展の抑

制因子として働くためSCC進展速度の増加に寄与し

ないものと考えられた．一方，一部の長時間熱時効

（316L 溶接金属の熱時効（400℃20kh））材では，フ

ェライト相がより硬化し，フェライト相においても

TGSCC が生じるようになったため，SCC 進展速度が

増加したものと考えられた．  
(4) 316L/308L 溶接金属の熱時効（400℃20kh）材のフェ

ライト相の微細組織を定量評価し比較した結果，ス

ピノーダル分解は両者ともに反応終盤であまり差が

無かった．G 相の数密度は 308L でやや少ない傾向で

あったが，これらの差が SCC 進展にどの程度影響す

るかは明瞭ではなかった．今後このフェライト相に

おいても TGSCC が生じる熱時効条件をより明確に

することが，高経年化した材料の高信頼性確保のた

めに重要である． 
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