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原子力発電プラントにおける

ステンレス鋼溶接部の応力腐食割れ

阿 部 博 志

. は じ め に

脱炭素社会の実現やエネルギー安全保障の確立に向けて，

日本では GX(グリーントランスフォーメーション)脱炭素電

源法が2023年に成立し，今後のエネルギー政策の方向性が

示されている．原子力発電に関しては，「安全性を最優先に

最大限活用する」方針の下，既設原子炉については再稼働の

加速と実質的な運転期間の延長，また次世代原子炉の開発・

建設を進めること等が盛り込まれている．原子力発電プラン

トを長期に亘って安定して稼働するためには，プラント構成

材料の健全性担保，すなわち劣化メカニズムの解明に基づい

た具体的な対策が必須である．軽水炉における注視すべき経

年劣化事象としては，金属材料については疲労，熱時効，配

管減肉，中性子照射脆化等があり，それに加えて SCC

(Stress Corrosion Cracking，応力腐食割れ)が挙げられる．

国内外の原子力発電プラントにおけるオーステナイト系ス

テンレス鋼の SCC 事例を振り返れば，1970年代に BWR

(Boiling Water Reactor，沸騰水型軽水炉)の Type304 鋼製

PLR ( Primary Loop Recirculation，再循環系)配管溶接

HAZ(Heat Affected Zone，熱影響部)部において，溶接熱

影響による鋭敏化(Cr 欠乏層の形成)を原因とする SCC を経

験し，多くのプラントが点検・補修のため長期停止を余儀な

くされた(1)．その後，鋭敏化感受性がない低炭素ステンレス

鋼(Type316L，Type316NG 等)が開発され，恒久対策とし

て実機に採用された．しかしながら1990年代から，低炭素

ステンレス鋼製構造物にも鋭敏化に起因しない SCC が顕在

化した(2)(3)．当該部位を調査した結果，製造時の機械加工や

グラインダ研削による表面硬化層や，溶接部においては繰り

返し熱ひずみによる硬化ならびに残留応力が SCC 発生に寄

与していると考えられている．一方で PWR(Pressurized

Water Reactor，加圧水型軽水炉)においては，Ni 基合金に

おいて SCC を経験してきているが，ステンレス鋼は SCC 感

受性を示さないと考えられてきた．しかしながら，近年では

ステンレス鋼溶接部においても SCC 事例が報告されてきて

いる．国内外の事例調査と実験室での研究結果から，PWR

一次冷却水環境で報告されたステンレス鋼 SCC 事例に共通

して，表面もしくは HAZ 部における高硬度ならびに表面機

械加工もしくは溶接に起因した高残留ひずみが指摘されてい

る(4)．

SCC き裂が検査にて発見された部位に対しては，2003年

10月の原子炉等規制法の改正により「(一社)日本機械学会

発電用原子力設備規格維持規格(2002年改定) JSME SNA1

2002(以下，維持規格)」を使用した健全性評価が可能にな

った(5)．具体的には，供用期間中検査基準に基づき実施する

非破壊検査でき裂が発見されると，詳細な調査を行い，き裂

が SCC であると判明すれば，維持規格に基づく構造健全性

評価を実施する(6)．この評価の主な拠り所となるのが SCC

き裂進展速度線図である．これは横軸にき裂先端付近の応力

分布の強さを示す物理量である応力拡大係数，縦軸にき裂進

展試験により取得したき裂進展速度をとったものであり，鋭

敏化 SUS304 と低炭素ステンレス鋼の評価線図は実測デー

タを包絡すべく作成されている．実機における硬化を模擬し

たステンレス鋼冷間加工材を用いた高温水中き裂進展試験結

果から，冷間加工によってき裂進展速度が増大する事が報告

されている(7)(9)．さらなるデータの拡充とそれらの信頼性

が求められていると共に，例えば現時点で整備されていない，

PWR1 次冷却水環境中におけるステンレス鋼 SCC に対する

き裂進展速度線図の策定を目指す動きがある．





図 1 鋭敏化ステンレス鋼／低炭素ステンレス鋼溶接部の

SCC 進展イメージ．(オンラインカラー) 図 2 溶融境界近傍に形成される不均一領域．(オンラインカラー)
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以上述べてきたとおり，原子力発電プラントにおける低炭

素ステンレス鋼の SCC には，力学因子の観点からは溶接残

留応力，材料因子の観点からは顕著な硬化やひずみが支配的

な役割を果たしていると考えられ，現在も引き続き研究が進

められているが，SCC メカニズム解明には至っていない．

健全性評価上問題にならないと判断された微小な SCC き裂

については，その存在を許容して稼働することが可能である

ものの，実際には一旦 SCC が顕在化するとその後の評価や

原因調査が不可欠であり，プラントの設備利用率に直結する

問題となっている．

BWR 環境における非鋭敏化ステンレス鋼の SCC に及ぼ

す冷間加工の影響については，本会報の特集記事(10)で解説

されている．本稿では，BWR 環境におけるオーステナイト

系ステンレス鋼溶接部における SCC に対象を絞り，著者ら

の研究(11)(13)を中心に溶融境界近傍組織の特徴と SCC 進展

への影響，ならびに溶接金属の熱時効硬化に及ぼす凝固モー

ドの影響，さらには SCC 進展への影響について述べる．

. 低炭素ステンレス鋼溶融境界近傍の SCC き裂進

展挙動

PLR 配管溶接部の SCC を念頭に置いて，鋭敏化ステンレ

ス鋼／低炭素ステンレス鋼溶接部の SCC 進展イメージを図

に示す．鋭敏化ステンレス鋼ではき裂は HAZ に沿って進

展する傾向があるのに対し，低炭素ステンレス鋼ではき裂は

溶融境界から数 mm 離れた位置から発生し，溶接金属に向

かって進展している．有限要素解析で求めた600 A 配管溶接

継手部近傍の溶接残留応力分布(2)を考慮すれば，き裂は最大

主応力にほぼ垂直に進展している．よって，低炭素ステンレ

ス鋼溶接部のように HAZ に Cr 欠乏層が形成されない場合

は，残留応力に従い溶接金属に向けて進展するものと考えら

れる．また，発見されたき裂の大部分はその先端が溶融境界

近傍に位置していた．PLR 配管溶接部において発見された

き裂の先端位置について，溶融境界を基準として整理する

と，き裂先端の多くは溶融境界から±500 mm の範囲に位置

していたこと(14)から，溶融境界近傍におけるき裂の停留あ

るいは進展遅延が考えられる．しかし，これは比較的マクロ

な観察事実に基づくものであり，一部では d フェライト相

(以下，d 相)の母材への希釈が影響している可能性がある，

との指摘もある(15)．また，き裂が溶融境界を越えて溶接金

属にき裂が進展しにくいことは実験室でも再現されてい

る(16)が，き裂進展と溶融境界近傍の微視組織との関わりに

ついては明らかにされていなかった．

オーステナイト系ステンレス鋼溶接金属は数～十数程の

d 相を含んだ二相組織になっており，一般的には SCC 感受

性が低いと言われている(17)が，実機シュラウド及び PLR 配

管で溶着金属中へとき裂が進展した溶接部では，母材との希

釈の影響により，溶融境界近傍のフェライト分率が 5以下

に低減していることが報告されている(3)．ここで，溶融境界

近傍の微視組織について考察する．一般的な溶接部におい

て，溶融境界を挟んだ溶着金属側には，母材は溶融するが溶

加材による溶着金属成分とは混じり合わず，母材の成分のま

ま凝固する，いわゆる unmixed zone が存在し，一方で母材

側には，結晶粒が粗大化し粒界で局部溶融した partially

melted zone が存在するため，溶融境界はかならずしも明瞭

ではない場合が多い(18)．その模式図を図に示す．特に異

種材溶接部では，ごく限られた範囲で急激に組成が遷移する

ことになるので，主に機械的特性の観点から注意が必要にな

る(19)(22)．

オーステナイト系ステンレス鋼溶接部では母材と溶加材が

同種材であることから，溶融境界近傍での合金元素の大きな

偏りはないと考えられるが，フェライト量や形態などの組織

的な特徴が異なる可能性があり，場合によっては SCC 感受

性が局所的に増大することが報告されている(23)．よって，

溶融境界近傍におけるき裂の停留あるいは進展遅延のメカニ

ズムを解明するためには，unmixed zone あるいは partially

melted zone における組織的な特徴を明らかにし，それがき

裂進展に与える影響を検討する必要がある．

著者らの研究(11)では，SUS316NG 製 400A 配管溶接部を

供試材として，溶融境界近傍における高温水中 SCC 進展挙

動を調査し，き裂の先端位置と経路長さを微視組織毎に統計

処理することによってき裂進展遅延効果を評価し，d 相のき

裂進展遅延への寄与を明らかにした．DeLong 組織図(24)を

用いて，SUS316L 溶化材と SUS316NG 母材の Cr 当量/Ni

当量比を算出したものが図である．溶化材の Cr 当量/Ni

当量比は FA モード凝固領域に位置しており，母材のそれは

FA および AF モード凝固領域のほぼ境界線上に位置してい
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図 3 ディロングの組織図を用いた凝固モードの予測(11)．
(オンラインカラー)

図 4 SUS316NG 溶接試料の溶融境界近傍組織(11)．(オンラインカラー)

図 5 溶融境界近傍における SCC き裂(11)．

図 6 溶融境界を基準としたき裂先端位置のヒストグラム(11)．
(オンラインカラー)
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ることがわかる．溶融境界近傍の組織写真を図に示す．ご

く一部において partially melted zone の粒界上に島状 d 相が

晶出，unmixed zone は FA モード凝固であったと判断され

た(図 4(a))が，大部分では partially melted zone における d

相晶出は認められず，unmixed zone は AF モード凝固であ

った(図 4(b))．次に，高温水中 SCC 進展挙動を，CBB

(Creviced Bent Beam，すきま付き定ひずみ曲げ)試験によ

り評価した．供試材から採取した板状試験片の表面を湿式エ

メリー紙で#600研磨仕上げとし，1曲げひずみを負荷しグ

ラファイトウールで隙間を付け，高温高圧水(温度288°

C，圧力9 MPa，溶存酸素濃度8 ppm，入口電気伝導

度約1.7 mS/cm(Na2SO4 調整))中に1000 h 浸漬した．試験

後の試験片観察例を図に示す．溶接金属に向かって進展し

たき裂の大部分はその先端が溶融境界直上に位置している

が，一部は溶接金属内にまで進展している．溶接金属内を進

展するき裂の経路と微視組織の関係に着目すると，き裂は島

状 d 相に達してからそれを迂回した後，最寄りの d 相に達

する，という過程を繰り返しながら蛇行して進展している．

これは，き裂の進展経路上，この場合はセル境界に島状 d

相が分布していることによると考えられる．別途実施した同

様の SCC 試験結果に基づいて，溶融境界を基準としたき裂

先端位置のヒストグラムを図に示す．その中でき裂先端が

母材の g/g 界面(粒界)上にあるもの，溶接金属の d/g 界面

上にあるもの，溶接金属の g/g 界面上にあるもの，の 3 種

類に分類した．これから，溶融境界を越えて100 mm 以上進
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図 7 き裂経路長さとき裂先端位置による d/g 界面と g/g 界

面における相対的なき裂進展速度の導出(11)．(オンライ

ンカラー)

図 8 凝固モードの異なる供試材の組織観察結果(a) FA モ

ード凝固，(b) AF モード凝固(12)．
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展しているき裂が極端に少なくなっていることがわかる．す

なわち，溶融境界から100 mm までの範囲の溶接金属におい

てき裂が停留あるいは進展遅延している事を示唆している．

次に，先端が溶融境界上，あるいは溶接金属内に位置してい

たき裂計60本について，き裂先端位置とき裂経路を d/g 界

面と g/g 界面に分けて，その統計をとることで，d/g 界面な

らびに g/g 界面におけるき裂進展速度を相対的に比較できる

と着想した(図)．その結果，d/g 界面では g/g 界面に比べ

き裂進展速度が0.043倍との結果を得た．今回行った CBB

試験環境と BWR 実機炉水環境が異なることから，得られた

遅延効果は実機と必ずしも同一ではないものの，少なくとも

d 相が溶融境界近傍においてき裂進展遅延をもたらす微視組

織要因であることが明らかになった．これ以降，オーステナ

イト系ステンレス鋼溶接金属(25)(28)や 2 相ステンレス鋳

鋼(29)の高温水中 SCC 試験において，同様に d 相が SCC き

裂進展遅延／停留に寄与することが報告されてきている．

. ステンレス鋼溶接金属の熱時効挙動ならびに

SCC への影響

国内 BWR シュラウド溶接金属内を進展する SCC き裂の

調査結果に基づけば，き裂はフェライト／オーステナイト相

界面を進展しており，また界面近傍(界面より数 nm)に Cr

欠乏層は認められなかったこと，そして溶接金属内部の硬さ

は Hv250～280と高めの値であった，ことが報告されてい

る．このことから，低温時効により溶接金属が硬化した可能

性がある．原子力プラントにおける熱時効脆化については，

二相ステンレス鋳鋼で多く経験されている．この原因は，フ

ェライト相がスピノーダル分解(30)による Cr リッチ相と Fe

リッチ相への分離や G 相(Ni, Si, Mn 主体の金属間化合物)

析出とされている．オーステナイト系ステンレス鋼溶接部

は，溶接プロセスの際に発生する高温割れを防ぐために，5

～10程度の d 相を含有する．d 相は，BWR の冷却水程度

の温度域においても，長時間の時効によってはスピノーダル

分解を起こす可能性があり，これに伴って硬度が増し，靭性

あるいは耐食性の低下につながる事も考えられるが，オース

テナイト系ステンレス鋼溶接部を対象とした低温時効感受性

については知見が不足していた．上述したとおり，d 相は

SCC き裂進展遅延をもたらす微視組織要因であるが，d 相

のスピノーダル分解がこれに影響する可能性がある．ここで

は，溶接金属の熱時効硬化に及ぼす凝固モードの影響(12)，

ならびにそれが高温水中 SCC 進展挙動に及ぼす影響(13)につ

いて検討した結果について述べる．

ステンレス鋼には 4 種類の凝固モードがあり，主に溶接

金属の化学組成によって決まる．一般にオーステナイト系ス

テンレス鋼溶接部は 5～10程度の d 相を含んでおり，実機

においては大部分が FA モードで凝固している．一方で凝固

速度が高くなると，凝固モードが局所的に FA から AF に遷

移することがあり，また凝固モードによってフェライト分

率・形状，成分分布が異なる．SUS316L 板材を 2 種類の

316L 系溶接フィラーを用いて突き合わせ TIG 溶接すること

でそれぞれ凝固モードが FA モード，AF モードの供試材を

作製した．作製した供試材の組織観察結果を図に示す．フ

ェライト分率は FA モード材が12.7，AF モード材が2.5

であった．

オーステナイト系ステンレス鋼溶接金属の dフェライト

を対象としたスピノーダル分解については，詳しい熱時効デ

ータが無いため，2 相ステンレス鋳鋼 CF8，CF8M の時

効データ(31)を参考にして時効条件を決定することにした．

これに基づけば，スピノーダル分解のノーズは400°C近傍に

あるが，炉水温度領域への等価時間換算が可能な温度加速の

上限は約335°Cであった．例えば，スピノーダル分解が始ま

るまで288°C時効ではおよそ 5 年かかるものと推察されるが，

335°C時効ではおよそ1000時間に短縮されると考えることが

できる．これより熱時効温度を335°Cとした．時効時間は最

大8000時間に設定した．

FA 材，AF 材それぞれの未時効材および335°C・8000時

間時効材のフェライト相の TEM 明視野像を図に示す．

FA 材，AF 材どちらにおいても時効材にのみ特徴的なまだ

ら模様が観察される．これは，フェライト相内の成分揺らぎ

に起因した分散コントラストによるものと考えられる．スピ

ノーダル分解または核生成－成長によりフェライト相が Cr

リッチな a′相と Fe リッチな a 相に分離した場合，図 9 に示

したようなまだら模様が観察されることが報告されてお
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図 9 FA 材，AF 材それぞれの未時効材および335°C・8000
時間時効材のフェライト相の TEM 明視野像(12)．

図10 335°C時効に伴う各相のビッカース硬さの変化(12)．
(オンラインカラー)

図11 AF モード凝固材の溶接金属から発生・進展した SCC
き裂の様相．(オンラインカラー)

 　　　　　　特 集

り(32)(33)，FA 材，AF 材どちらにおいても335°C・8000時間

の時効により d 相がスピノーダル分解した可能性が極めて

高いと考えられた．溶接試料における335°C時効による各相

のビッカース硬さの変化を図に示す．どちらの試料におい

てもオーステナイト相は時効の有無にかかわらず硬さがほぼ

一定であったのに対し，フェライト相は時効と共に明確に硬

化した．前述した TEM 観察結果と併せて考えると，フェラ

イト相における硬化はスピノーダル分解によるものと考えら

れた．

FA 材と AF 材の間でフェライト相の硬化挙動に明確な違

いが見られた．2000時間までの時効においては，AF 材のフ

ェライトの硬化速度は FA 材のそれに比べ高かった．また，

FA 材においては8000時間まで一様に硬化したのに対し，

AF 材においては2000時間，ビッカース硬さにして350 Hv

を超えたあたりから次第に軟化した．二相ステンレス鋳鋼を

400°C近傍で長時間時効した場合，フェライト相中で分離し

た Cr リッチ相と Fe リッチ相それぞれの領域が次第に拡大

していくことが報告されている(34)(35)．その場合フェライト

相全体の硬さは低下すると予想されるので，2000時間以降

に AF 材のフェライト相において確認された軟化は，時効に

よりナノメートル・スケールで細かく分離した Cr リッチ相

と Fe リッチ相が，さらに長時間時効することで次第に粗大

化していくことにより引き起こされたものであり，硬さが低

下しても時効による組織変化は継続して進行していたものと

考えられた．

次に，これらの時効材を用いて高温水中 CBB 試験により

SCC 発生・進展状況について調査した結果(13)について述べ

る．CBB 試験に供した材料は，FA 材・AF 材の未時効材な

らびに335°C・13,200時間時効材の計 4 種である．ここでは，

AF 材の溶接金属から発生・進展したき裂の様相を図に示

す．熱時効の有無によらず，き裂は d 相を迂回して進展

し，多くは先端が d 相に達したところに位置していた．し

たがって今回の熱時効条件の範囲においては，き裂進展経路

上に存在する島状 d 相が SCC き裂進展遅延に支配的な役割

を果たすことが示唆された．一方で，オーステナイト系ステ

ンレス鋳鋼に450°Cで熱時効熱処理を施すと，d 相の優先酸

化が生じて高温水中での伸びが低下するとの報告(36)や，熱
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時効処理を施した 316L 鋼溶接金属は BWR 模擬環境中で未

時効材と比較して約 2 倍高いき裂進展速度を示すとの報

告(37)もある．また近年では，308L 鋼溶接金属に熱時効処理

を施すと，明確に機械特性は低下し，酸素を含む高温水中に

おいて腐食疲労条件下ではき裂進展速度が増大する一方で，

静的および静的荷重下では未時効材と同様に d 相の寄与に

より高い耐 SCC 性を示した，との報告(38)もある．ステンレ

ス鋼溶接部の熱時効と SCC の重畳に関しては，引き続き高

い関心が持たれている．

. お わ り に

BWR 環境におけるオーステナイト系ステンレス鋼溶接部

における SCC に対象を絞り，著者らの研究を中心に溶融境

界近傍組織の特徴と SCC 進展への影響，ならびに溶接金属

の熱時効硬化に及ぼす凝固モードの影響，さらには SCC 進

展への影響について述べた．現行のステンレス鋼溶接部は，

SCC ならびに熱時効，さらにはそれらが重畳した劣化に対

して必ずしも最適化されておらず，さらなる改良が望まれ

る．本稿で扱ったトピックに関連して言及すれば，例えばス

テンレス鋼の粒界に体積分率 1程度の d 相が広く分布する

2 相組織を創成することで，仮に SCC が発生してもき裂が

準巨視的サイズ以下で停留する(健全性の観点から実質的に

SCC き裂が問題にならない)ステンレス鋼の開発や，熱時効

劣化感受性の低い d 相を得ることを目的とした，合金成分

ならびに熱処理条件の最適化などが挙げられる．
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