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第 1 章 序論 

 

1.1  研究の背景  

1.1 エネルギー／電力需給  

人類とエネルギーの関連は，人類の進歩が火を使用したことにあると言われる

1)ように，エネルギーは人類にとって生活の糧ともいうべきものである。現代社

会は潤沢なエネルギー供給を背景に，高度の科学技術を駆使して築き上げられた

ものである。 

電力は社会の最重要インフラとして今後も先進国の経済体制維持のため，また

新興国の経済発展に不可欠な存在であり続けることは間違いない。そして，これ

からも環境問題，資源問題，ライフスタイルの変化，新技術の発明など社会的，

経済的，技術的な影響を受けていく 2)。 

IEA（International Energy Agency：国際エネルギー機関）では，エネルギー

／電力の需給に関する基本的な考え方を Energy Security とし，その定義を「需

要可能な価格で，途絶なく量的に利用可能にすること」とし，安定供給，経済性

を含むものとなっている。この Energy Security に Climate Change mitigation

（気候変動緩和）を組合せ，エネルギー分野の政策目標とすることが整理されて

いる 3)。 

一方，我が国の基本的な考え方は，1973，1979 年の二度にわたるオイルショッ

ク後の「安定供給確保（Energy Security）」，1990 年代のエネルギー分野を含め

た経済構造改革における「経済性（Economy）」，近年，地球温暖化等の気候変動に

よる環境問題の高まりによって「環境性（Environment）」という”３E”の同時達

成を目指したものになっており 4)，世界的に見ても我が国の”３E”と一致した考

え方である。 

このような問題を経済発展と資源・エネルギーそして環境との三者が相互に影

響し合っていることからトリレンマ問題 5-7)と呼ばれている。 

持続可能な社会を目指すためには，エネルギー需給自体が，将来，遭遇する様々

なリスクに対し頑健なものでなければならない。 

東日本大震災（2011.3.11）を契機に電力エネルギー需給の枠組み，将来計画に

ついて国を挙げて議論が進められている状況にある。我が国のエネルギー自給率
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は，図 1.18)に主要国のエネルギー自給率を示したように 4％であり，欧米先進国

と比較して最も低く，エネルギーの 96％をさまざまな国からの輸入に依存してい

る状況にある。 

その状況に鑑みて，前述の”３E”に加え，図 1.29)に大震災後のエネルギー・

環境戦略の概念図を示す。“S＋３E”，すなわち，「安全性（Safety）」を大前提と

した，「安定供給確保（Energy Security）」，「環境性（Environment）」，「経済性

（Economy）」の確保の観点から長期的視野にたった基本政策の策定が求められて

いる 9)。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.1 主要国のエネルギー自給率 (2010 年 )8) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.2 大震災後のエネルギー・環境戦略の概念図 9) 
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しかしながら，エネルギー資源価格は世界の資源消費量の増加，中東での政情

不安，投機活動等により，今後も大きく変動する可能性がある。各種電源の中で

も火力発電は発電コストに占める燃料費の割合が高い。エネルギー資源価格の変

化は発電コストを大きく変動させるが発電方式によってその感度は大幅に異なる。 

例えば，燃料費が倍増した場合，石炭火力の発電コストは約 27％，LNG（液化

天然ガス）火力の発電コストは約 70％増加するが，原子力の発電コストの増加は

約 11％にとどまる 10)。 

そのため，価格安定性や備蓄性に優れた原子力発電や輸入燃料を必要としない

太陽光・風力発電等の自然エネルギーの活用も重要となってくる。 

1.2 エネルギー資源問題への対応（エネルギーセキュリティー確保） 

資源に乏しい我が国は，1970 年代に二度にわたるオイルショックを経験し，石

油依存度が高いことを認識させられた。それ以降，経済産業省を中心に石油代替

エネルギー政策，省エネルギー政策を推進された。一方，電気事業においては，

オイルショック以降，1979 年に IEA の石油火力新設禁止決議 11)がなされ，1980

年，日本政府は原則として石油火力の新設を禁止し，石炭・ＬＮＧへの転換を促

進する石油代替エネルギー指針を定めた。その結果，石油代替が進み，原子力・

ＬＮＧ火力・石炭火力を基軸とする電源構成とすることで，石油火力の占める割

合を減少させてきた。しかしながら，東日本大震災による福島第一原子力発電所

事故により，原子力の稼働を制限する情勢となり，電力需給を確保するため，休

止していた石油火力発電プラントの再稼働が進められ，石油への依存度が再度増

加している。 

また，近年，中国・インドなどの新興国の経済発展により，世界的にエネルギ

ー消費が増大している中で，資源国における資源ナショナリズム（エネルギーの

国家管理）の台頭による動きが顕著 12)になってきており，将来にわたり持続的発

展を成し遂げるためには，エネルギーセキュリティー確保の取り組みがより一層

重要になってきている。 

1.3  地球環境問題への対応（低炭素社会の実現） 

将来の世界的な共通課題として，エネルギー消費に伴う地球温暖化対策が世界

的に求められている中で，京都議定書が 1997 年 12 月に採択され，2005 年 2 月に

発効されて，各国での環境負荷低減技術を導入する動機付けが進み，2009 年 12
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月の COP15 で表明された低炭素社会への取組みが強化される大きな潮流の中で，

エネルギー産業とりわけ電力産業は，低炭素社会の実現に向けて安全性・信頼性

を大前提に，エネルギーセキュリティー，環境負荷特性，経済性を総合的に検討

し，原子燃料サイクルを含めた原子力発電をベースに火力発電，水力発電ならび

に新エネルギー（再生可能エネルギー）などの電源を効率的に構成することによ

り，CO2 削減を目指していたが，東日本大震災を契機に我が国のエネルギー供給構

造が原子力発電から火力発電へ移行し，石油依存度が高まり電力需給を確保する

ために化石燃料による発電プラントが高稼働率となり CO2 の排出量の増加が深刻

で，地球環境に与える影響が懸念される。 

図 1.3 に震災前後の電源別発電電力量の構成比 13)を示す。この図から構成比を

比較すると原子力 28.6％ → 1.7％（▲26.9％），石炭 25.0％ → 27.6％（2.6％），

LNG 29.3％ → 42.5％（13.2％），石油等（LPG およびその他のガス含む）7.5％ → 

18.3％（10.8％），水力 8.5％ → 8.4％（▲0.1％），地熱および新エネルギー 1.1％ 

→ 1.6％（0.5％）と変化した。 

特に石油火力とＬＮＧ火力が顕著に増加している。この背景として，我が国の

火力発電プラントは，総発電電力量に占める割合が約 60%であり，その半数は 1970

年代以前に運転開始された小・中容量機であったことから電力各社は震災前から

その老朽化した熱効率の低いプラントの改修を進めていた。既設プラントのリプ

レースでは，敷地面積などの制約から大容量の石炭火力へのリプレースは困難で

あるため，LNG 複合発電などの高効率かつ，CO2 排出などの環境負荷が少ないプラ

ントへのリプレースを進めていたことによるものである。一方，石油火力につい

ては，先にも述べたように，休止していた石油火力を再稼働させたことによる。 

このように石炭，LNG，石油等の火力発電の発電電力量はともに増加し，原子力

発電の減少分を火力発電が担うエネルギー供給構造に変化した。 

したがって，火力発電は，安定供給ならびに需給バランスを調整する上で重要

な役割を担っていることが理解できるが，火力発電に伴う温室効果ガスの排出を

抑制するためには，さらなる熱効率向上を図る発電システムの構築と設備形成が

必須の課題となる。 
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図 1.3 震災前後の電源別発電電力量の構成比 13) 

 

1.4 電力のベストミックス 

我が国の電源別発電電力量の実績を図 1.414)に示す。電源開発は，1940 年代の

電力不足の克服のための水力開発に始まり，1960 年代の電力需要の急増に対応し

た石油火力の開発，1970 年代のオイルショックによる石油火力依存の見直し，

1980 年代からは原子力・LNG 火力・石炭火力による電源構成へと変遷してきた。

東日本大震災以降，原子力発電の長期停止により，火力発電による発電量が 89％

となり大幅に増加した。これにより，輸入燃料の増大，CO2 排出量の増加といった

影響が生じている。 

表 1.1 に各発電方式の特徴を“S＋３E”の観点から整理して示す 15-16)。この表

から原子力は，“安定供給確保，経済性”に優れているものの“安全性”の面で

事故時や災害での被害が大きい。太陽光・風力・水力は，発電時に CO2 を排出し

ないため，“環境性”に優れているが，自然条件により左右されるため，“安定

供給確保”の面では劣る。一方，石油火力は，燃料調達を中東地域に依存してい

るため，“安定供給確保”の面では，政情不安などの要因で影響を受けやすい。

石炭火力は，燃料調達では他の燃料と比べ容易で安価なため，“安定供給確保”
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の面では優位性があるが，石炭火力は，発電時に排出される CO2 量が多いため，

“環境性”の面で影響を与える。LNG 火力は，石炭火力同様に“安定供給確保，

経済性”の面では優位性があり，火力発電の中でも排出される CO2 量は少ない。 

したがって，各種発電方式によって一長一短があり，中長期的な需給バランス

を確保するため，各種電源の特性を踏まえて，さまざまな発電方法をバランスよ

く組み合わせた設備構成や運用，すなわち，電力のベストミックスが“S＋３E”

の同時達成には不可欠となる。 

それらを追及するには，集中電源，分散電源，電力送配電の流通設備，設備・

インフラ形成，需要の能動化，発電予測，電力システムの運用技術や制度の整備

を，それぞれの技術開発の達成度や適用可能性，エネルギー資源の可採年数，化

石燃料単価，CO2 制約などの不確定要素などを含めた指標体系に基づいて評価・選

択し，長い時間軸に沿って順次実現することが必要と考えられる。この選択にお

いては，より長期的な視点，より多くの可能性を組合せる視点のもと，設備計画，

設備形成，運用とあらゆる段階での最適化を目指す「エネルギーシステムインテ

グレーション」 17)が重要となると考えられる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.4 日本の電源別発電電力量の実績 14) 
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表 1.1 各発電方法の特徴 15-16) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

2. 石炭利用発電技術  

多くの石炭消費国にとって，高品位炭の調達は困難になってきており，高品位

炭確保のためにはより深く，環境の悪い場所での採掘が必要である。それにより

採掘コストが上がり，結果石炭価格も上昇する。採掘しやすい石炭は掘りつくさ

れ，石炭の品位が徐々に低下している。 

世界の回収可能な石炭埋蔵量の半分は低品位炭（低発熱量，高灰分，高水分，

高硫黄分，高アルカリ分）から成り，それらは主に亜瀝青炭，褐炭，高灰分の瀝

青炭である 18)。 

石炭利用には，次の３つの大きな利点がある。①図 1.5 に化石燃料の可採年数

を示す。この図から石炭は，112 年可採可能であり，他の化石燃料に比べて最も

賦存量が豊富である。②地域偏在性が少なく産炭地域の政情が比較安定しており，

供給安定性が確保できる。③経済的優位性がある。（石油・ＬＮＧの約１／２の価

格。）以上の利点から石油およびＬＮＧ代替エネルギーとして，我が国のエネルギ

ーセキュリティー確保の上から有力な燃料として位置づけられている。 

火力発電のコスト低減に向け，石炭火力発電はベース電源として期待されてい

る。一方で，火力発電については，CO2 の排出量が相対的に多いという問題点があ

る。特に，石炭燃焼は，CO2 の排出量が他の化石燃料に比べ多く，ベース電源とし

て利用するためには，CO2 排出抑制技術が不可欠となる。 
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図 1.5 化石燃料の可採年数 19) 

 

また，我が国は，石炭の大半を輸入に依存しているため，より効率的な石炭火

力発電技術の開発に取り組んでおり，我が国の超々臨界圧石炭火力発電（USC）プ

ラントの熱効率は，現在世界最高水準の発電効率を実現してきている。引き続き

技術開発を実施・検討することによって，将来の石炭火力発電効率をさらに向上

させ，環境保全対応を図って行くことになる。 

図 1.6 に超臨界圧プラントの蒸気条件と送電端効率・CO2 削減割合の関係を示す

20)。この図から蒸気温度を高めることによって，送電端効率が向上し，CO2 削減割

合が増加していることがわかる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.6 超臨界圧プラントの蒸気条件と送電端効率・CO2 削減割合の関係 20) 

 

経済産業省では 2050 年に向けた削減目標に対して，「Cool Earth－エネルギー

革新技術計画(2008 年 3 月)」21)を設定し，２１の技術での目標達成を目指してい

る。その中で，「高効率石炭火力発電」と「二酸化炭素回収・貯留（CCS）」がクリ

可
採

年
数
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年

）
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ーン石炭利用の具体的な技術開発目標として掲げられ，この２つの技術で，温室

効果ガス削減量の 12％程度を担うことが期待されている。 

図 1.7に石炭利用発電技術開発ロードマップ 22)を示す。「高効率石炭火力発電」

の体系は，以下の通りである。 

①   先進的超々臨界圧発電(A-USC：Advanced Ultra Super Critical）技術開発

23-26) 

微粉炭燃焼火力においては，実用化済みの USC からより蒸気条件を向上させて

高効率化を進めており，他国に先駆けて 600℃級の USC を実用化している。現在，

さらに蒸気条件を上げて 700℃級の A-USC を開発 27)し，2015 年頃に発電効率 46％，

2020 年頃には 750℃級の A-USC を開発して 48％の達成を目指す。 

蒸気温度の高温化に伴い耐高温腐食性，耐水蒸気酸化性および加工性に優れた

高強度材料の開発・実用化が電力各社，鋼材メーカおよびボイラメーカによって

推進されており，650℃級用の高温材料については既に実用化段階にある。さらな

る高効率化に向けて，700℃級に対応する高温材料等の検討が進められており，耐

熱材料の開発が課題となっている。 

②   石炭ガス化複合発電(IGCC：Integrated Coal Gasification Combined Cycle）

の技術開発 28-32) 

ガスタービンの高温化(1300，1500，1700℃級）による効率向上を行うもので，

現在，実証プラントによる実用化に向けた技術開発が推進されている。実証プラ

ントの規模は，石炭処理量で約 1700 トン／日，発電出力で 250MW であり，海外の

酸素吹きガス化技術に比べ，送電端効率の面で有利となる我が国独自の空気吹き

ガス化技術を採用している。商用化段階での熱効率は 46～48％が見込まれている。

2015 年頃に 1500℃級ガスタービンの開発により 48％を目指す。さらに 1700℃級

ガスタービンの開発により 2025 年に発電効率 50％，2030 年以降に A-IGCC の開発

により発電効率 57％の達成を目指す。 

③    石炭ガス化燃料電池複合発電（IGFC：Integrated Coal Gasification Fuel 

Cell Combined Cycle）の技術開発 33) 

燃料電池（MCFC または SOFC）をコンポーネントにしてさらなる高効率化を行う

もので，酸素吹き石炭ガス化炉システムがパイロット規模のプラントによる基盤

技術開発が行われており，商業化段階において，熱効率 55％(HHV)程度の高効率
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が見込まれる。既に石炭ガス化システムに燃料電池を適用した場合でも燃料電池

が作動することは確認されている。実用機への展開には，信頼性の更なる向上，

及びコスト低減等の課題がある。 

2025 年に発電効率 55％，さらに 長期的に A-IGFC の開発により発電効率 65％

の達成を目指す。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.7 石炭利用発電技術開発ロードマップ 22) 

 

 以上の技術開発目標の最終ターゲットとして，2040 年以降 2050 年までには，

エクセルギー再生法を利用して，発電システムで利用されていない排熱等の未利

用エネルギーを再利用することによる高効率化（A-IGCC，A-IGFC）に取り組んで

いく計画である。 

また，効率向上技術による効果としては，二酸化炭素排出量は，発電効率が 57％

まで向上すれば約３割，発電効率が 65％で約４割の削減が可能と見込まれている

34)。さらに，「二酸化炭素回収・貯留（CCS35-36））」と組み合わせればゼロ・エミッ

ション化が可能であることから将来的に有望な発電技術となる。 

3.  火力発電用石炭燃焼ボイラの概要  

図 1.8 に火力発電プラントのタービン蒸気条件と最高出力の変遷を示し，火力

発電プラントの歴史的変遷を見ると 1955 年頃から急増し，高温高圧化と大容量化

が進められてきた。これら技術動向は約 10 年単位で大きな変化が見られる。すな

わち，1950 年～1960 年は戦後の復旧・復興，海外からの技術導入，産業活動の急
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成長に伴う増設の時代，1960 年～1970 年は火力プラントが主力となり，水力プラ

ントが需給を補う火主水従，燃料革命（石炭から石油への転換），大型化躍進の時

代，1970 年～1980 年は環境問題（窒素酸化物 NOx・硫黄酸化物 SOx）,燃料問題（石

炭から石油への移行および燃料多様化），原子力との調和の時代，そして現在はさ

らなる環境問題である地球温暖化対策の一環として低炭素社会実現に向けた取り

組みで，高効率化による経年火力プラントの設備更新（LNG コンバインドへのリ

プレース），電源立地の困難な状況もあって，石炭火力プラントの高効率化と大容

量化，中間負荷運用，既設の火力発電設備の寿命延伸による長期間使用の時代と

なっている。 

発電プラントの熱効率向上は，発電コスト低減という経済性のみならず CO2 発

生抑制の観点からも重要な課題であり，特に昨今の大型火力発電プラントの主流

である石炭焚きプラントでは蒸気条件の高温高圧化が顕著である。表 1.2 に 1993

年以降に建設された国内の石炭火力発電プラントを示す。 

1989 年中部電力(株)川越１号機（700MW）にて 31.0MPa×（SH／RH：566℃／566℃）

が採用され，1993 年中部電力(株)碧南 3 号機（700MW）にて 24.1MPa×（SH／RH：

538℃／593℃）と国内で初めて 593℃が再熱蒸気温度に採用された。その後，1998

年中国電力(株)三隅１号機（1000MW）および東北電力(株)原町 2 号機（1000MW）

において，24.5MPa×（SH／RH：600℃／600℃）が採用された。次いで，2000 年

には電源開発(株)（J-POWER）橘湾 1，2 号機（1050MW）において，25.0MPa×24.1MPa

（SH／RH：600℃／610℃）が採用された。さらに，2009 年には再熱蒸気温度が 620℃

に達する電源開発磯子新 2 号ボイラが運転を開始し，世界最高水準の蒸気条件を

達成している。この間，1990 年代初頭まで主流を占めていた 24MPa/538℃/566℃ 

の超臨界圧蒸気条件に比べ，25MPa/600℃/610℃の超々臨界圧蒸気条件では相対値

で約 3％の効率改善がなされた 37)。 

また, 電力の安定供給と低炭素社会の実現が急務となっている中で，石炭利用

拡大による燃料多様化においてエネルギーセキュリティー確保の他，大容量，負

荷調整能力向上（負荷変動・起動停止回数の増加），環境保全対応（NOx，SOx，CO2

排出など）という重要な技術改善を図ることが求められる。 

大容量化，熱効率向上や負荷調整能力向上は，使用材料にとっては苛酷な環境

にさらされることとなり，プラントの長期安定性・信頼性および経済性のバラン
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スが損なわれ，様々な障害（クリープ，疲労，高温腐食などの損傷）を引き起こ

すことから材料ならびに防食技術の開発が必要である。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.8 火力発電プラントのタービン蒸気条件と最高出力の変遷  

 

表 1.2 国内の石炭火力発電プラント 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

12 
 



3.1 微粉炭燃焼ボイラの構造  

石炭の燃焼方式には，大別して直接燃焼方式（ストーカ式）と微粉炭燃焼方式

がある。概ねボイラの蒸発量が 90ton／h 以下が直接燃焼方式で，それ以上が微粉

炭燃焼方式となる 38)。 

1990 年代初頭から高効率化と大容量化のニーズが高まり微粉炭燃焼方式は，現

在の石炭火力発電用ボイラの主流となっている。 

微粉炭燃焼は，固体燃焼方法の一つとして，効率的な固体燃焼反応を促進する

ための燃焼技術である。石炭を粉砕して微粉末とし，一次燃焼空気として圧縮空

気と混合し，流体に近い形でバーナまで輸送して燃焼するものである。 

図 1.9 に火力発電ボイラ（微粉炭燃焼ボイラの代表例）の主要構成を示す。主

要構成は，高温高圧蒸気を製造するプロセス順に排ガスを有効活用して給水を加

熱する節炭器，火炉燃焼ガスにより飽和蒸気を発生させる火炉壁管（以下：蒸発

管とする。），さらに燃焼ガスで過熱する過熱器管（１次，２次，３次，４次過熱

器）およびタービンで仕事を終えた蒸気を再度過熱する再熱器管（１次，２次再

熱器）にて高温高圧蒸気を発生させて蒸気タービンに供給している。一方，燃焼

排ガスの熱回収として空気予熱器を設置し，バーナに供給する燃焼空気を予熱し，

燃焼およびボイラ効率を向上させている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.9 火力発電ボイラの主要構成  
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3.2 火炉蒸発管の構造  

 蒸発管は，火炉のバーナが設置されている熱負荷が最も高い部位に配置されて

いる。蒸発管内部流体の温度は，亜臨界圧ボイラの場合，350℃程度であり，核沸

騰による管内面の熱伝達率は非常に良いので，最も熱負荷の高い部位でも 400℃

以下であるが，超臨界圧ボイラの場合は蒸発管の内部流体温度が 400℃と高く，

管内面の熱伝達は亜臨界圧ボイラほど良くないので，最も熱負荷の高い部位で

550℃程度まで高くなることがある 39)。 

そこで，超臨界圧ならびに超々臨界圧変圧運転ボイラでは，蒸発管の内部流体

が亜臨界圧となる中間負荷帯における水および蒸気側の熱伝達率低下への対策が

必要となる。そのため，蒸発管の冷却に必要な流体重量速度を確保するための構

造により，図 1.10（ａ）に示した蒸発管（管内面は平滑面）を傾斜させたスパイ

ラル方式と（ｂ）に示した蒸発管内面にらせん状の溝を形成させた伝熱促進管（ラ

イフル管）を用いた垂直方式が実用されている。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（ａ）スパイラル方式炉壁管構造 37)       （ｂ）垂直方式炉壁管構造 40) 

図 1.10 1000MW 級超臨界圧変圧運転ボイラの構造  

 

4 高効率化に伴う微粉炭燃焼ボイラの課題と従来の研究  

4.1 燃焼灰の付着による障害  

図 1.11 に微粉炭粒子の燃焼過程の概念図を示す 41)。バーナから噴射された微

粉炭粒子は火炎部によって加熱され，粒子温度が約 400℃以上になると揮発分が

放出され，着火に至る。その時，石炭粒子から放出された揮発分のガス相で燃焼
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し，燃焼火炎に粒子が包まれた状態で 1000～1700℃に粒子温度が上昇する。揮発

分が抜けたチャーは，その後も燃焼し続けフライアッシュとなって未燃分を含む

燃焼灰が生成する。 

微粉炭燃焼ボイラで利用されている石炭には，おおよそ 10％前後の灰分が含ま

れている。この灰分が付着するボイラ伝熱面の位置によって次のように分類され

ている 42)。燃焼室（火炉）の輻射伝熱面（蒸発管）に固形および溶融した石炭灰

の粒子が付着する現象をスラッギングと呼び，燃焼室後部のガス温度が燃焼灰の

軟化点以下の温度雰囲気中に設置されている対流伝熱面（過熱器管（SH），再熱器

管（RH））に付着・堆積する現象をファウリングと呼ぶ。 

これらの現象がボイラ伝熱部に起こると，伝熱阻害によるボイラ性能低下やガ

ス流路の閉塞および付着物の落下による炉底部に配置された蒸発管に損傷を与え

ることが報告 43-48)されており，多くの微粉炭燃焼ボイラで経験している。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 1.11 微粉炭粒子の燃焼過程 41)  

 

4.2 燃焼灰付着特性  

そのため，これら両現象の解明と対策が微粉炭燃焼の大きな課題となり，多く

の研究が行われた。伝熱面への灰粒子の付着性を石炭中の灰組成等からボイラ内

の乱流燃焼場内での灰粒子の昇温・冷却，揮発・凝縮，溶融・固化，伝熱面への
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移動・到達および付着後の化学変化・焼結などを含む極めて複雑な現象を解明す

るため，灰の組成・融点・高温粘性といった観点からのアプローチ 49-65)がなされ

ている。 

また，付着挙動についても，神谷 66)や二宮 67-68),Raask69-70)等の総説にまとめら

れており，付着特性やメカニズムについては多くの研究成果が得られているが，

スラッキングやファウリングを回避するための石炭を選定する指標が中心であり，

複雑な燃焼挙動，炭種の異なる混焼など複雑な要因が多く，未解明のファクター

が多々あり，未だ適切な対策技術が確立されていない。 

4.3 燃焼灰付着対策  

伝熱管への灰付着対策技術は，高温高圧蒸気を噴射して付着灰を除去する装置

（ウォールブロワやスートブロワ）の作動による物理的除去や石炭を微粉砕する

過程に燃料添加剤 71-72)を添加してフラックス効果を狙った効能を目的に石炭投

入量に対しある一定比率を注入するといった化学反応を利用した対策が図られて

いる。 

しかしながら，燃料添加剤の注入に関しては，石炭投入量に対し数千分の１の

添加剤量の反応を期待するもので化学量論的に効果があるものとは言えず，融点

上昇やフラックス効果を確認した報告もなく，理論的裏付けがなされていない。 

4.4 燃焼灰付着対策によるボイラ伝熱管への影響  

 このような燃焼灰の付着や除去に伴い，ボイラ伝熱管に与える影響を以下に述

べる。 

4.4.1 蒸発管  

微粉炭燃焼時は，火炎内の粒子温度が 1000℃から 1700℃となり，灰粒子の溶融

が生じる。このうち，Na，Ca および Fe を含むケイ酸塩化合物などを含む溶融が

進行しやすい灰粒子が伝熱面に移動・到達して，付着層の形成が始まる。この付

着層の成長により，層内の温度勾配が高くなる。これに伴い，付着層の表面は高

温となり，著しい粘着性・溶融性を示すようになる。その付着層に新たに到達し

た灰粒子は，その灰粒子自身が粘着性・溶融性を示さなくても捕捉され，付着層

の成長が加速される。 

ボイラの熱負荷が高く，輻射熱の影響を受ける伝熱管（蒸発管）に付着した灰

粒子が輻射熱により部分溶融や焼結しながら成長するため，蒸発管の伝熱阻害を
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起こし，ボイラの性能が低下する。そのため，上記で述べたように高温高圧蒸気

を噴射して付着灰を除去する装置（ウォールブロワ）の作動による物理的除去を

行い，付着灰をクリーニングして伝熱改善を果たすが，高温高圧蒸気により吹き

飛ばされた灰が伝熱管に衝突するアッシュエロージョンや高温高圧蒸気が管表面

に直接衝突することによるスチームエロージョンが生じて，伝熱管の減肉を与え

ることが知られている 73)。 

4.4.2 過熱器管・再熱器管  

燃焼室後部のガス温度が燃焼灰の軟化点以下の温度雰囲気中に設置されている

対流伝熱面（過熱器管（SH），再熱器管（RH））に石炭に含まれる Na ，K などのア

ルカリ成分が管表面に燃焼灰とともに付着・堆積するため，前述の蒸発管と同様

に高温高圧蒸気を噴射して付着灰を除去する装置（スートブロワ）が設置されて

いる。この装置の作動による物理的除去に伴う，アッシュエロージョンとスチー

ムエロージョンを受ける他，燃焼ガス流れ中に浮遊しているフライアッシュによ

るアッシュエロージョンも同時に受けるため，伝熱管の減肉を与えることが知ら

れている 74-76)。 

 

4.5 ボイラ管の高温腐食  

4.5.1 蒸発管に生じる高温硫化腐食  

（１） 高温ガス腐食  

微粉炭燃焼ボイラにおいては，NOx排出量低減のために二段燃焼を行っており，

バーナ付近から二段燃焼空気口までの領域は強い還元性雰囲気となる。この領域

では，燃料起源の窒素酸化物によるNOの生成は抑制されるが，燃料起源の硫黄酸

化物としてはSO2だけでなくH2S，COSなども生成されるため，燃焼ガス中のH2Sによ

る高温硫化腐食が生起する環境にあり，多くの事例が報告 77-78)されている。  

（２） 溝状腐食  

溝状腐食は，管の円周方向に腐食生成物層の表層から基材までくさび状に貫通

するクラックが認められ，そのクラックには S（硫黄）分が濃縮する特異な腐食

形態を特徴とする。これは，エレファントスキンと称され，発電用ボイラの重質

油燃焼ボイラや石炭燃焼ボイラ等で多くの事例が報告されている。また，産業用

ボイラでは比較的圧力や熱負荷が低い石炭燃焼ボイラなどで発生した事例がある。
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これらに共通する事項として，管内面スケールが厚く付着していた 79)。 

発生箇所は，燃焼室出口，すなわち，バーナ上部から二段燃焼の空気吹き込み

口（OAP，OFA，AA ポート等と称される。）の比較的熱負荷の高い位置で発生しや

すい。 

その原因は，NOx 対策を強化するため低酸素燃焼運用を行っており，火炉は H2

／H2S，CO／CO2 を含む還元性ガスが共存する環境，かつ，ボイラの起動・停止や

スラグ剥離，運用条件変化などの結果として生ずる温度変化が，蒸発管(パネル)

が伸縮し，熱応力を発生させ，その繰り返しを受ける部位で管表面上に生成した

酸化皮膜にクラックが入り，そのクラックを通して燃焼ガスに含まれる腐食性ガ

スが侵入し，その部分の腐食が加速されるために生じるものと考えられている 80

-87)。 

これら多くの溝状腐食が認められた報告をまとめると，以下のように整理でき

る。 

① 重質油等の油燃焼ボイラ，小・中型容量の発電用石炭燃焼ボイラ（ストーカ

方式）ならびに産業用ボイラの亜臨界圧ボイラで，管内面スケールが火炎側に厚

く生成しており，伝熱阻害のため，メタル温度が上昇する傾向にあった。 

② 発電用石炭燃焼ボイラ（微粉炭燃焼方式）では，高効率化ならびに大容量化

により，超臨界圧や超々臨界圧ボイラを採用したころから散見されだした。 

 これらの高圧力のボイラでは，管内面スケールの生成を防止するため，水質管

理が厳格化され，スケールの異常生成は認められていない。 

③ 発電用石炭燃焼ボイラ（微粉炭燃焼方式）では，伝熱面に付着する付着灰の

量が多く，伝熱阻害によるボイラの性能低下を防止するため，伝熱面をクリーニ

ングする装置が設置されている。この装置から高温高圧蒸気の噴射によってスチ

ームエロージョンやアッシュエロージョンが生じる部位に認められる。 

このように，溝状腐食は，管内面スケールによる伝熱阻害もしくは，管外面の

燃焼灰付着による伝熱阻害に起因する熱応力の繰り返しが関与していることは明

らかであるが，溝状腐食の進行ならびに腐食挙動，腐食メカニズムについては詳

細な研究はなく，未解明な部分が多い。 

4.5.2 過熱器・再熱器管に生じる高温硫化腐食  

伝熱面に堆積した付着灰中に吸着・滞留した燃焼ガス中の SO2 は付着灰の触媒
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作用などによって SO3 濃度が高められ，管／燃焼灰の界面に凝縮および濃縮した

アルカリ成分によって，Fe（管表面に生成した酸化スケールならびに石炭に含ま

れる燃焼灰中の Fe2O3）がその SO3 と反応して低融点の鉄アルカリ硫酸塩を生成す

る。鉄アルカリ硫酸塩は比較的融点が低いため，部分溶融することが原因 88)で，

特定の温度域（550～700℃程度）で強い腐食作用（鉄アルカリ硫酸塩腐食）を生

じる 89-90)。 

 

3M2SO4  ＋ Fe2O3 ＋ 3SO3 → 2M3Fe(SO4)3 

3M2S2O7 ＋ Fe2O3 → 2M3Fe(SO4)3 

2M3Fe(SO4)3 ＋ Fe（管材） → (3/2)FeS ＋ (3/2)Fe3O4 ＋ Fe2O3  

                 ＋ 3M2SO4 ＋ (3/2)SO2 

 

ただし，M は，K あるいは，Na である。 

しかし，これより高い温度になると反応に必要な SO3 濃度が維持できなくなり，

その結果，生成した硫酸塩は不安定になって固相のアルカリ硫化物に分解するた

め，腐食量が減少するいわゆる“ベル型”の腐食挙動 91-94)を示すことが知られて

いる。 

この腐食は，燃焼灰中のアルカリ成分が多いほど腐食量は増大し，燃焼ガス中

の SO2 濃度の増大とともに腐食量も増加する。最近の大塚らの研究 95)では，アル

カリ鉄硫酸塩の溶融量が多いほど大きいことがわかってきた。腐食におよぼす塩

の溶融量の重要性が指摘されている。 

長沼による解説 96)では，ファウリングに対して木質バイオマス＋石炭混焼ボイ

ラの過熱器管へ開発した溶射皮膜を施工し，2 年間の実機試験により付着が抑制

された事例が報告されている。 

4.6 高温硫化腐食および溝状腐食の対策  

高温硫化腐食および硫化反応を抑制する手段として低 S 分燃料の選択や炉内の

還元性雰囲気の環境改善などがあるが，ここでは，管材質の変更や表面処理など

の腐食環境を遮断する対策についてまとめると以下の通りである。 

（１） 高 Cr 材料への管材質仕様の変更 

高温硫化腐食に対して，高 Cr 材料の適用による防食効果は建設コスト・補修
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コストの上昇につながるため，費用対効果を考慮して選定する必要がある。また，

損傷予測範囲も的確に選定するのは困難で，管材質の異なる管を接合することは

異材継手による腐食損傷も考慮する必要がある。 

（２） 表面の Cr 濃度を拡散処理によって高めたクロマイズ処理 

この表面処理は，現地施工できない問題があるため，新規プラント建設時には

候補となり得るが既設備に対しての施工性に適していない。 

（３） 肉盛ビルドアップ 

既設備では肉盛材料の管重量アップによるボイラ構造強度が問題となり，大規

模な補強工事を伴い，改造工期・修繕コストの面から新管への交換費用との比較

検討が必要となり，国内ではあまり採用されていないが，米国においては，恒久

対策の一環として，1993 年からボイラの腐食対策として肉盛施工の実績があり，

肉盛材料はステンレス鋼（SUS309：22％Cr-14％Ni-Fe 系），インコネル 625（21％

Cr-9％Mo-Ni 系），インコネル 622（21％Cr-13％Mo-3％W-Ni 系）といったものが

使用されている。使用実績から SUS309 およびインコネル 625 では，運転中の割れ

が報告されており，適用例は減少傾向にある。そのため，それら肉盛材料に代わ

る材料としてさらに耐食性に優れたインコネル 622 を主に超臨界圧ボイラ向けで

適用され，現在では多くの石炭焚きボイラで採用されて効果が得られている 97-99)。 

（４） 溶射コーティング 

溶射コーティングは，ボイラの定期点検期間（約 2～3 カ月程度）内で他の対策

に比べ，短期間で作業することが可能である。また，作業スペースの狭い場所に

おいても容易に施工できる他，発電用ボイラでは施工面積（100m2 を超える場合も

少なくない。）が広いため，高い作業効率が得られることから国内では多くのボイ

ラで採用されている。 

しかし，１～２年という比較的短い運転期間において，溶射皮膜の剥離や割れ

が発生するケースが認められている。これは，運転中におけるパネルの熱変形や

ウォールブロワ噴射蒸気による熱衝撃が影響していると考えられるが，溶射皮膜

は変形に対する追従性に乏しく，数％以下のひずみで割れが発生する。また，割

れ発生限界ひずみは膜厚が厚く形成された部位では小さくなる 100-101)ため，それ

ら部位に生じる。 

石炭燃焼ボイラでは，硫酸塩腐食に加え，スートブロワやウォールブロワなど
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の付着灰除去装置から噴射される高温高圧蒸気によるスチームエロージョンや燃

焼灰によるアッシュエロージョンの複合的な作用により損傷が加速されるため，

耐硫化性に加えて，耐摩耗性に優れたクロムカーバイド系サーメット（Cr3C2-NiCr）

を高速フレーム溶射（HVOF）して多くのボイラに適用されているものの，前述し

たように割れや剥離の問題は未解決である。 

 

5. 本研究の目的  

石炭利用発電の技術開発は，今後も長期的な取り組みがなされる予定であり，

近い将来，石油やＬＮＧの需給もタイトになることが予測できる。そのため，可

採年数の長い石炭は，安定供給確保の面では有利となる。現時点では，埋蔵量の

豊富な石炭を選択できる時代であるため，積極的に採用することになるが，国内

で発電に使用される石炭は，発電プラントを保護する観点から高品位（高発熱量，

低灰分，低水分，低硫黄分，低アルカリ分）な瀝青炭を使用している。 

しかしながら，世界の石炭の確認埋蔵量のうち，亜瀝青炭や褐炭などの低品位

炭が約 50％を占めることから，今後も継続的に安価で高品位炭を確保することは

困難であると言える。世界的に見れば，他国では自国で産出される低品位炭を消

費している状況にあり，我が国のように高品位炭を発電用に利用していることは，

むしろ特殊と言って過言ではない。 

したがって，これまで利用していなかった低品位炭への対応を余儀なくされ，

さらなる高硫黄燃料・高水分・高灰分含有量の低品位な石炭の利用拡大によるプ

ラント操業のリスクが高まり，これらの対策技術の確立が重要となってくる。 

これまで，火力発電ボイラの研究開発は，材料開発を含め，高効率化・大容量

化・燃料多様化の時代のニーズに対応して，材料強度，高温腐食などさまざまな

分野の課題を克服してきた。今後も将来にわたって燃料多様化ニーズは加速され

て行くことと予測するが，高温腐食の分野においては，燃料転換に伴う設備対策，

炉内環境改善・防食添加剤注入などハード・ソフトの両面から有効な対策の確立

が望まれるであろう。 

近年， 最新鋭の石炭火力発電プラントでは超臨界圧や超々臨界圧の微粉炭燃焼

ボイラが多く採用されており，これらボイラの伝熱管において，燃焼灰によるエ

ロージョン損傷，高温硫化腐食および溝状腐食等が相互に関連した伝熱管の減肉
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が顕在化 101-106)してきており，電力の供給構造上，安定供給に必要な長期安定運

転の信頼性を損なっているばかりか，巨額の損失を与えている。 

ボイラ蒸発管に生じる溝状腐食については，古くから油焚き亜臨界圧ボイラか

ら最新鋭の超臨界圧や超々臨界圧の微粉炭燃焼ボイラでも経験しており，腐食メ

カニズムが複数存在する可能性があり，明らかになっていない。また，ボイラの

基本構造上回避できないメカニカルな因子と相まって，未だ多くのボイラで経験

され有効な対策が困難な状況にある。 

そのため，本研究では微粉炭燃焼ボイラで生じる燃焼灰によるエロージョン，

高温硫化腐食，溝状腐食等が相互に関連した損傷のメカニズムの解明とその対策

技術の確立を行い，設備信頼度向上ならびに巨額の修繕費用の低減を目指すこと

を目的に研究を行った。  

 

6. 本論文の概要  

 本論文の構成を以下に示す。 

第 1 章では，火力発電の現状と概要ならびに高効率化に伴う微粉炭燃焼ボイラ

の課題と従来の研究について述べ，本研究の目的を明らかにした。 

第 2 章では，微粉炭燃焼ボイラの蒸発管に生じる異常減肉現象について実機損

傷管を調査し，高温硫化腐食および溝状腐食に加え，伝熱管に付着した灰の除去

装置から噴射される高温高圧蒸気によるスチームエロージョンや噴射に伴い吹き

飛ばされた灰粒子によってアッシュエロージョンが起こり複合的に作用すること

を明らかにした。 

第 3 章では，微粉炭燃焼ボイラの蒸発管に生成した腐食生成物による熱伝導率

の測定を行い，腐食生成物を考慮した伝熱管表面温度分布や温度勾配を熱解析に

より求め，その温度場をもとに熱力学的に腐食環境を検討した。 

第 4 章では，微粉炭燃焼におけるボイラ蒸発管に生じる高温硫化腐食および溝

状腐食のメカニズムを解明するため，ボイラ管材料である火 STBA21S および実機

から採取した損傷材を用いて H2／H2S による高温ガス腐食試験を行い，付着灰の

除去装置による蒸気噴射による影響を模擬し，間欠的に水蒸気を添加して高温硫

化腐食から溝状腐食のメカニズムを検討した。 

有害な溝状腐食を防止するには溶射膜の付与が必要不可欠であると推察される
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ため，次章以降では溶射膜の評価方法と最適な溶射材料の開発を行った。 

第 5 章では,溶射皮膜を実機適用する前段階として実験室的に溶射皮膜の特性

を評価する方法を確立するため，現用の耐摩耗性に優れた 75mass%Cr3C2-25mass%

(80mass%Ni-20mass%Cr)溶射皮膜を高速フレーム溶射法（HVOF）と大気プラズマ溶

射法（APS）によって作製し，それら溶射皮膜の密着力，高温硬さ，耐摩耗，耐高

温腐食などの特性を評価した結果について述べ，その結果に基づいて実験室にお

ける評価法を提案した。 

第 6 章では，耐高温硫化腐食・耐摩耗を兼ね備えた特性を溶射皮膜に付与する

ため，耐摩耗性に優れた現用の 75mass%Cr3C2-25mass%(80mass%Ni-20mass%Cr)溶射

材料を改良し，耐硫化性と耐久性の改善を図った溶射材料を開発し，その溶射材

料を実機に適用するための皮膜特性を第 5 章で提案した実験室的評価方法を用い

て最適な溶射方法と溶射条件を決定した。 

第 7 章では，開発した溶射材料を実機ボイラに溶射施工し，２年間にわたり実

機耐久試験を行い，現用材料に比べ耐高温硫化性ならびに耐摩耗に優れた耐久性

を確認した結果をまとめた。 

第 8 章では，本研究の結果を総括した。 
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第２章 微粉炭燃焼ボイラ蒸発管の高温硫化腐食・摩耗

損傷調査  
 

１．緒言  

 緒言で述べた通り，石炭火力発電プラントのうち，大容量の微粉炭燃焼方式の

ボイラ設備を有するプラントは，電力の安定供給の責務を果たすべくエネルギー

セキュリティー確保の観点から重要度を増しており，他の化石燃料と比べて価格

優位性があり，ベースロードを担う重要な基軸電源となっている 1)。 

その最新鋭の石炭火力発電プラントの微粉炭燃焼ボイラにおいて，高温硫化腐

食による伝熱管の減肉が顕在化してきている 2-5)。  

さらにその損傷形態は，高温硫化腐食に加え，伝熱管に付着する燃焼灰（以下

スラグと記す。）の除去を目的としたウォールブロワ（Wall blower）からの高温

高圧蒸気噴射による伝熱管のスチームエロージョンやアッシュエロージョンが複

合的に作用して異常減肉する報告が散見されだした。 

本章では，その損傷現象を詳細に調査し，現象の解析を行ったものである。 

 

２．実機調査  

調査したボイラは，放射再熱貫流型の超臨界圧ボイラ（蒸発量 2,570ｔ/ｈ，最

高使用圧力／温度 27.1MPa／871K）で，最高出力（900MW）をベースとし，部分負

荷調整を行う変圧運転型ボイラである。このタイプのボイラは,最低負荷から 1/2

負荷までは亜臨界圧，それ以降の中間負荷帯から最高負荷までは超臨界圧力で調

整されている。すなわち，ボイラの調整圧力は，最低負荷（9MPa）～最高負荷（27MPa）

で可変制御されており，管内を流れる流体温度は，300～400℃で管外面温度は，

320～450℃程度と推定された。 

伝熱管の損傷位置は，図 2.1 に示したボイラ断面の概略図のウォールブロワ設

置箇所で，その周辺の伝熱管群（以下パネルとする。）に顕著な減肉が認められた。 

2.1 火炉燃焼ガス成分測定  

 図 2.1に示した伝熱管の損傷位置であるウォールブロワ設置箇所の A,B,C-ZONE

において，炉内コーナー部および中央部に設置されているウォールブロワを取り

外して，その取り付け座から燃焼ガスを採取し CO2, O2, CO, SO2, H2, COS,H2S,CS2, 
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NOX の分析を行った。また，一箇所だけ燃焼ガスサンプリング用に設置されていた

採取口を用いて同様のガス種を分析した。表 2.1 に炉内燃焼ガス測定方法をとり

まとめ，図 2.2 に炉内燃焼ガス採取要領を示す。 

 

 
図 2.1 ボイラ断面の概略図  

 

表 2.1 炉内燃焼ガス測定方法  

測定項目  測定方法  測定規格  

CO2 非分散赤外線吸収法  JIS B 7986 

O2 
ジルコニア法  JIS B 7983 

ガスクロマトグラフ分析計 (熱伝導度検出器 ) JIS K 0301 

CO 
非分散赤外線吸収法  JIS B 7987 

ガスクロマトグラフ分析計 (熱伝導度検出器 ) JIS K 0098 

SO2 非分散赤外線吸収法  JIS B 7981 

H2 ガスクロマトグラフ分析計 (熱伝導度検出器 ) JIS K 2301 

COS,H2S,CS2 ガスクロマトグラフ分析計 (炎光光度検出器 ) JIS K 0108 

NOX 常圧化学発光法  JIS B 7982 
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図 2.2 炉内燃焼ガス採取要領  

 

炉内燃焼ガス採取要領は，図 2.2 (a) に示した炉内側に 50 ㎜の位置からガス

のサンプリングを行い，(b)に示したボイラ伝熱管頂部近傍の位置からサンプリン

グを行った。各ガス成分は，(c)に示した測定系統で O2，CO2，CO，SO2 を計測し，

(d)に示した測定系統で H2，COS，H2S，CS2，NOx を測定した。表 2.2 に炉内燃焼ガ

32 
 



スの測定結果を示す。ウォールブロワ A-ZONE で O2 濃度が 0.5～8.7％と他の測定

位置よりも高い値を示し濃度変化も大きい。H2S 濃度については，C-ZONE で 90ppm

を示し最も高い値となったが，これも濃度変化が大きい。また，既設ガス採取口

（管頂部近傍）ではボイラ伝熱管表面の近傍のガス濃度と判断できるが，ここで

は O2 濃度が計測下限界と測定位置で最も低い値となっており，H2 および H2S 濃度

も他の測定位置よりも高い濃度が測定された。このことは，ボイラ伝熱管表面で

の還元性雰囲気が強いことを示唆している。 

 

表 2.2 炉内燃焼ガス測定結果  

 

 

2.2 スラグ付着状況  

 図 2.3 にウォールブロワ廻りのスラグの付着状況を示す。伝熱管表面には，灰

色と茶褐色の粒子の粗い灰の塊が付着しており，その直下には，黒色と乳白色の

細かな粒子の灰付着が認められた。 

2.3 伝熱管外観観察  

図 2.4 に示すようにウォールブロワ廻りのスラグをナイロンブラシで除去する

と伝熱管表面に溝状模様の黒色付着物が認められた。 
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図 2.3 ウォールブロワ廻りのスラグの付着状況  

 

 

 

図 2.4 ウォールブロワ廻りのスラグ除去前後の伝熱管表面の外観 

 

 

３．ボイラ伝熱管の高温腐食・摩耗損傷  

 調査したボイラは，運用開始後２年経過して定期検査を実施した結果，ボイラ

火炉伝熱管において，最大 2.1ｍｍの減肉が認められた。本ボイラの火炉蒸発管

に使用されている伝熱管の仕様は，材質：火 STBA21S，ライフル管，管サイズφ

28.6×6.6ｔ，メタル温度 673K 前後である。（以下単に伝熱管とする。）また,表 2.3

にこの供試管の材質（火 STBA21S）の化学組成を示す。 
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表 2.3 伝熱管（火 STBA21S）の化学組成     (mass%) 

 
 

この伝熱管のパネルの損傷状態を計測した肉厚測定位置を図 2.5に示し，図 2.6

に伝熱管測定位置における肉厚測定結果を示す。図 2.6 より，管の減肉は，ウォ

ールブロワ中心孔から右側に７番目の位置で減肉のピークが認められた。 

一方，ウォールブロワ中心孔から左右にバラツキが認められるものの，中心孔

近傍の１番管から４番管までの位置と中心孔より遠方の管位置では，比較的軽微

な損傷であった。 

本ボイラのウォールブロワ設置箇所は図 2.1 に示したウォールブロワ設置箇所

における A，C-Zone で各 26 箇所，B-Zone で 12 箇所の合計 64 箇所あり，約 3 割

に及んで顕著な減肉が認められた。その内，最小肉厚基準値以下のものについて

は，ウォールブロワを中心に，左右 15 番目の管群を１パネル単位として新管に交

換した。 

また，パネル交換に至らなかったものの管理基準値以上ではあるが，次回の定

期検査までに支障がでる可能性がある 139 本については，損傷部位を肉盛補修溶

接にて新管と同程度の肉盛を施工した。ウォールブロワは，高温高圧蒸気（3MPa，

593K の加熱蒸気）を 0.45MPa に減圧し，ノズル径 25.4mmφを通して図 2.3 に示し

た噴射角下向き３°で噴射し，旋回させながら伝熱管に付着したスラグを除去し，

伝熱管の熱吸収の低下を防止している。スラグ除去性能は，有効径 1,400mm の範

囲の伝熱管をクリーニングできる能力を有している。 

しかしながら，ウォールブロワから噴射された高温高圧蒸気が直接あたる箇所

や蒸気圧力によって，スラグが吹き飛ばされ，その粒子が伝熱管にあたる箇所，

すなわち，図 2.3 に示したスラグが除去され，付着していない部分において，伝

熱管の局部的な異常減肉が顕著に認められた。 6) 
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図 2.5 ウォールブロワ周辺の伝熱管肉厚測定位置  

 

図 2.6 伝熱管測定位置における肉厚測定結果  

 

 

3.1 伝熱管損傷箇所の抜管調査  

3.1.1 外観観察  

図 2.7 にボイラ伝熱管損傷箇所抜管部分の外観状況を示している。ウォールブ
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ロワ廻りの伝熱管をパネルで実機より切り出しウォールブロワからの蒸気噴射方

向に対し，図 2.7 に示した 90°の角度であたる位置から２箇所のサンプル（A，B）

を採取した。図 2.8 にその外観状況を示す。A，B とも管外面からは，火炉側の管

頂部において，溝状模様の付着物が見られ，ウォールブロワ蒸気噴射方向から直

接高温高圧蒸気が当たる箇所やスラグが吹き飛ばされてあたる箇所では，付着物

の溝状模様が消えている。 

 

 

図 2.7 ボイラ伝熱管損傷箇所抜管部分の外観状況 

 

 

図 2.8 伝熱管火炉側の外観状況  
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3.1.2 表面観察  

 図 2.9 にボイラ伝熱管損傷箇所の表面を SEM にて観察した結果を示す。図 2.9 

(a)に示した溝状模様の凸部①の拡大を見ると，凸部近傍において，粒径約 2～10

μm の球形粒子が残存していた。 

一方，図 2.9 (b)に示した平滑部②の拡大を見ると，摩耗したような表面状態

を呈しており，ほぼ全面に石炭灰粒子が認められる。 

 

 

図 2.9 ボイラ伝熱管損傷箇所の表面状態の SEM 観察結果  

  

3.2 断面観察  

3.2.1 周方向断面観察  

 図 2.10 にボイラ伝熱管の損傷箇所（管番号 R11）の周方向断面を示す。 

図 2.10 (a)より，伝熱管全体の断面ミクロ観察において，ウォールブロワ蒸気

噴射方向から直接高温高圧蒸気が当たる箇所やスラグが吹き飛ばされてあたる箇

所①部で，管肉厚が 5.5mm となっており，管仕様（6.6mm）より，1.1mm の減肉で

あった。また，表面に生成している腐食生成物層についても図 2.10 (b)より，腐
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食生成物層の厚さが 230μm から 60μm までなだらかに減少しており，顕著な減肉

部分は，腐食生成物層の薄い位置と一致していた。 

一方，同じ火炉側でもウォールブロワ蒸気噴射方向の反対側およびケーシング

側では，顕著な管の減肉は認められなかった。図 2.10 (c)に示した火炉側の管頂

部の腐食生成物層は，800μm 程度と厚く形成していた。 

 

図 2.10 ボイラ伝熱管の損傷箇所（管番号 R11）の周方向断面  

 

3.2.2 軸方向断面観察  

図 2.11 にボイラ伝熱管の損傷箇所（管番号 R8）の表面外観と軸方向断面を示

す。図 2.11 (a)に火炉側およびケーシング側の管表面および管の軸方向断面の状

態を示す。火炉側では，管頂部に溝状模様の様相を呈している。 

一方，燃焼ガスと接触しないケーシング側では，特に損傷ならびに腐食等は認

められない。 

図 2.11 (b)，(c)に管の軸方向断面組織を観察した結果を示す。(b)に示した火

炉側に生じていた溝状模様は，(b)の断面組織観察結果よりエレファントスキンと

称される溝状腐食 7-9)であることが確認された。 

図 2.11 (c)にその溝状腐食部分をさらに拡大した写真を示すと腐食生成物層が
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300μm，溝深さが長い部位で 400μm の腐食き裂が認められ，腐食き裂の中心部の

腐食生成物内に表層から基材部まで貫通するクラックが認められた。 

なお，調査した伝熱管では，ライフル管を採用しており，この管の特徴として，

管内面にらせん状の溝をつけることによって，多量の蒸気を含む２相流体の場合

でも常に核沸騰状態を保ち，気泡が管内面に停滞して膜沸騰現象を起こして火炉

蒸発管の過熱焼損を起こすことがないよう配慮されている 10)。そのため，管内面

は，腐食生成物層の形成が確認された部位でも数μｍ程度と薄く，腐食生成物の

成長や気泡の凝縮などに起因して伝熱障害を起こすような異常は認められなかっ

た。 

 

 

図 2.11 ボイラ伝熱管の損傷箇所（管番号 R8）の表面外観と軸方向断面  

 

3.2.3 EPMA 分析  

 溝状腐食が確認された箇所について，EPMA 面分析および線分析を実施した。 

その結果を図 2.12 に示す。この図より，腐食生成物層は大きく分けて３層に分

かれている。最表層は，石炭灰成分と推定される Si，Zn，P および未燃炭素（C）
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から構成されており，Si と O の分布から，石炭灰を腐食生成物層に巻き込んだと

推察される SiO2 の塊が認められた。Si は，表層および中間層に広く分布している

が，Zn，P は，中間層に少なく，表層に薄く層状に分布している。特に，中間層

には，S が濃縮し，基材と接する最下層には，O が濃縮している特長が認められた。 

また，前述の断面観察における腐食生成物層を貫通するクラック部では，S の

濃縮が認められ，クラックが腐食性ガスの通路となって，表層からＳが侵入し，

クラック先端まで到達してメタルを腐食させているのがわかる。 

 

3.2.4 スラグ等の分析結果  

 図 2.13 に伝熱管に付着した灰白色の脆い外層スラグおよびその下層で管上に

生成した腐食生成物を示した。表 2.2 にその付着物をプラズマ発光分光分析装置

（ICP）にて分析した結果を示す。 

伝熱管に付着していた外層（スラグ）の主要構成元素は，Si，Al，Fe でそれぞ

れ 30.41，12.40，3.83（wt%）を占め，その他 S が 0.17wt%，Na が 0.01wt%，Ｋは

検出下限界であった。 

一方，管表面から採取した腐食生成物は，Fe，S がそれぞれ 51.75，43.1（wt%）

を占め，Si，Al は 1.4 と 0.68（wt%）であった。 

 

3.2.5 X 線回折結果  

 図 2.14 に管表面の腐食生成物断面の X 線回折結果を示す。 

その結果，図 2.14 (a)の最外層では，FeS，Fe3O4，Fe2O3，(b)の中間層では，

FeS，Fe7O8，Fe3O4，(c)の最下層では，FeS，Fe3O4 が同定され，前述の EPMA 分析

結果ならびに分析結果から Fe，S，O は，硫化鉄と酸化鉄の状態で混在しているこ

とが判明した。 
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（ａ）Mapping Analysis 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（ｂ）Line Analysis 

図 2.12 溝状腐食部のＥＰＭＡ面分析および線分析結果  
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図 2.13 ボイラ伝熱管に付着した外層スラグおよび腐食生成物層の外観状況  

 

表 2.4 付着物のプラズマ発光分光分析装置（ICP）分析結果  （wt%） 

 

 

 
図 2.14 管表面の腐食生成物断面の X 線回折結果  
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4．考察  

4.1 ウォールブロワの噴射蒸気による損傷  

 伝熱管に顕著な損傷が発生していたウォールブロワ周辺では，図 2.10 に示した

ようにウォールブロワからの高温高圧蒸気流れに沿って腐食生成物層の厚さが変

化し，腐食生成物層の薄い部分ほど管肉厚も減少している傾向にあった。 

この結果から，ウォールブロワ周辺の減肉の原因として，①高温高圧蒸気の直

接衝突によるスチームエロージョン，②噴射された蒸気流れに石炭灰が巻き込ま

れ，管表面に衝突することによるアッシュエロージョン，③高温燃焼ガスに暴露

されている管表面に，320℃の蒸気が衝突することによる熱衝撃などが挙げられる。 

これらの因子の相乗効果によって，腐食生成物層に生じる亀裂や剥離，さらに

新生金属面が露出すると，直接燃焼ガスと接触することによる高温腐食反応の促

進などが重畳し，損傷が加速されたと考えられる。 

4.2 溝状（硫化）腐食による損傷  

ボイラ蒸発管に発生する溝状（硫化）腐食については，重質油燃焼ボイラ等で

多くの事例が報告されている。発生箇所は，バーナーゾーン近傍の熱負荷の高い

ホットスポットで発生しやすく，その原因は，低酸素雰囲気下で，燃焼条件の若

干の変化や局部的な不完全燃焼により，H2 や H2S が共存する環境下で，伝熱管の

熱伸びや管内面の腐食生成物（Fe3O4），気泡の凝縮または火炎側管表面のスラグ

の局部的な脱落などの組合せから生じる繰返し熱応力によって管表面上の酸化皮

膜にクラックが入り，そのクラックを通して腐食性ガスが侵入し，その部分の腐

食が加速されるために生じるものと考えられている 11-12)。 

調査ボイラでも断面ミクロ観察ならびに EPMA 分析を実施した結果，図 2.11 (c)

より，腐食生成物層を貫通するクラックが認められ，図 2.12 より，そのクラック

内を腐食性ガスが通り，表層から S が侵入していることがわかる。これらは，こ

れまでに報告 8-9)があったものとほぼ同様のメカニズムで腐食が進行したものと

考えられる。 

腐食生成物層は大きく分けて３層に分かれており，最表層には，石炭灰を巻き

込んだ腐食生成物が形成しており，腐食生成物層の中間で S が濃縮し，メタル界

面で O の濃縮が見られ，S と O は混在状態であることがわかった。 

燃焼ガス中に S 分と O が存在する場合，腐食生成物層の構造は，成田らが解説
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13)しているように熱力学的には燃焼ガス側より付着物（灰分），酸化生成物，硫化

生成物，メタルと予想され，粗悪油燃焼ボイラ蒸発管の硫化腐食事例 14)ではこの

ような腐食生成物層の構造となっているが，溝状腐食の発生が顕著ではない。 

4.3 燃焼ガス組成  

燃料種別を問わず火力発電用ボイラにおいては，環境対策の一環として，低 NOx

バーナの採用 15)，二段燃焼 16)および低酸素燃焼運転 17)により，NOx 発生量を抑制

する対策を実施している。 

この場合，ボイラ設計において，ボイラ出口（煙道）の空気比（実際の燃焼空

気量／完全燃焼に必要な理論空気量の比）を 1.1～1.2 程度となるように最少の酸

素量で安定な燃焼が維持できるように設計している。バーナーゾーンでは，低 NOx

バーナと二段燃焼の組み合わせにより，NOx 発生を抑制しているが，低 NOx バー

ナでは，燃料と空気の混合を緩慢にし，燃焼の不均一化を図ったり，火炎の冷却

を行うことで抑制している。 

さらに，二段燃焼では，燃焼用空気を二段に分けて供給することにより，燃料

過剰で一次燃焼させ，二次燃焼域で不足分の空気を供給し，完全燃焼させること

で抑制している。 

そのため，一次燃焼域であるバーナーゾーンでの空気比は 1.0 以下となること

が多い 18)。そこで石炭の燃焼状態を空気比で整理すると，火炎中のガス種とその

含有量は空気比に依存して著しく変化することが予想される。図 2.15 (a)，(b)

にバルガ炭と呼ばれる炭種を模した C： 71.8mass%, H： 4.43mass%, S： 0.45mass%, 

N： 1.47mass%, O：7.67mass%, H2O： 3.4mass%の組成を燃焼ガス温度 1273K およ

び 1773K の時に生成するガス種とその存在量を Gibbs の自由エネルギー最小化法

に基づいた平衡計算を行う汎用の熱力学平衡計算ソフト FactSage ver6.1（GTT 

Technologies 社）を使用し，その結果を種々のガス種に対する空気比とガス濃度

で整理した結果を示す。 

図 2.15 (a)より 1273K の場合では，過剰空気側（空気比 1.0 以上）では，CO2，

O2，SO2 が多くなり，酸化雰囲気となる。 

一方，低空気比側（空気比 1.0 未満）では，H2O，CO2，SO2 とともに，CO，H2S，

H2 をそれぞれ含むガス組成になることがわかる。次に，図 2.15 (b)に示した 1773K

の計算結果では，図 2.15 (a)の 1273K での計算結果と比較すると SO2，H2S の共存
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する雰囲気となる空気比が 1273K では，空気比 0.9 付近であるのに対し，1773K

では，空気比 0.5～0.8 となり，低空気比側へ移行しているのがわかる。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 2.15 バルガ炭の燃焼ガス温度 1273K および 1773K の時に生成するガス種

に対する空気比とガス濃度の平衡計算結果  

 

この計算結果から，燃焼条件（火炎温度の変化，石炭混焼条件の変更等）が変

化したり，不完全燃焼が局部的に生じる場合には SO2 とともに H2S や H2 が腐食性

ガス種として作用することは充分に予想される。 

特にバーナーゾーン近傍では，これらのガス種によって低酸素雰囲気となり，

高温硫化腐食環境になっている可能性が強い。これまでにも，エネルギーセキュ

リティー確保の観点から火力発電燃料の多様化による低質油や高硫黄含有燃料

（オリマルジョンなど）などを採用し，ボイラ伝熱管の高温硫化腐食を経験して

きており，実機ボイラでの H2S によると思われる硫化腐食が報告 7-9),18)されてい

る。  

本ボイラの燃焼条件はサーマル NOx の発生を抑制するため，図 2.1 に示したよ

うに，バーナ，Over fire air port，上下２段の Additional air port から逐次

空気を付加し，ボイラ出口の煙道で，空気比 1.15 となるように空気量を制御して

いる。このため，火炉燃焼室の燃焼状態を大別すると①還元燃焼領域（バーナゾ

46 
 



ーンから Additional air port 付近）と②完全燃焼領域（Additional air port

以降の燃焼ガス下流側）に区別することができる。 

また，図 2.1 に示したウォールブロワが設置された A，B，C のゾーン（特に A，

B のゾーン）はほぼ①の還元燃焼領域に相当し，常に酸素不足の状態にあると推

測される。 

なお，前記のように腐食生成物層構成は，S 分が腐食生成物の中間層とき裂部

の中央部に濃縮し，O はメタルとの界面に濃縮する傾向にあり，腐食生成物層の

中間部では硫黄分圧が高く，メタル表面では酸素分圧が高いことを示唆していた。 

本現象が，石炭燃焼ボイラにおける溝状腐食特有の事象であるものか，蒸気噴

射などの影響を受けた結果によるものなのか，以降，腐食部の詳細調査や水蒸気

の影響調査等を実施し，腐食メカニズムの解明を行う。 

 

5．結言  

 今回調査した微粉炭燃焼ボイラのボイラ火炉伝熱管（蒸発管）の損傷解析結果

は，以下の通りである。 

（１）ウォールブロワ周辺の減肉は，①高温高圧蒸気の直接衝突によるスチーム

エロージョン，②噴射された蒸気流れに石炭灰が巻き込まれ，管表面に衝突する

ことによるアッシュエロージョン，③高温燃焼ガスに暴露されている管表面に，

593K の蒸気が衝突することによる熱衝撃と①，②の物理的衝撃が相乗された結果，

腐食生成物層に生じる亀裂や剥離，さらに新生金属面が露出すると，直接燃焼ガ

スと接触することによる高温腐食反応の促進などが重畳し，損傷が加速されたと

考察した。 

（２）溝状腐食は，バーナーゾーンやその近傍，熱負荷の高い部位に発生し，そ

の発生原因は，H2，H2S が混在する低 O2 雰囲気下で火炉側管表面に生じる繰り返

し熱応力（スラグの付着脱落による局部的な管表面温度変化，ウォールブロワ作

動中や運転中の管表面温度変化など）に起因する腐食生成物層のき裂発生等が原

因しているものと考えられる。 

また，腐食生成物層の構成に関しては実機特有の燃焼火炎の揺らぎや石炭灰に

混在する未燃炭素，酸化，硫化条件の変化ならびにウォールブロワより噴射され

る水蒸気が影響を及ぼしている可能性も示唆される。 
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第 3 章 ボイラ伝熱管に生成した腐食生成物層を考慮

した腐食環境の解析 

 

1．緒言  

ボイラ伝熱管は，燃焼灰の付着や運転時間の経過とともに管内面に腐食生成物

が堆積する。堆積量が増すと，伝熱阻害を起こし管外面温度が上昇して過熱・墳

破に至り設備信頼度が低下する。 

そのため，管内面を化学洗浄して堆積した腐食生成物を溶解・除去する作業を

行う必要があった 1-2)。この化学洗浄は，大量の洗浄液（酸性液）を排水するため，

洗浄工期および中和処理コストを費やさねばならない。そこで，ボイラの水質管

理を厳格化し，水質管理の標準化（JIS B 8223）がなされた。それ以降に建設さ

れた発電用石炭燃焼ボイラ（微粉炭燃焼方式）では，高効率化・大容量化に伴い

超臨界圧ならびに超々臨界圧ボイラで設計されるようになり，水質管理もさらに

強化され，管内面腐食生成物の生成は殆ど認められない程度まで抑制されている

3)。 

しかしながら，大容量化された微粉炭燃焼ボイラでは石炭燃焼量の増加に伴い，

伝熱面に付着する灰の量が多く，管外面での伝熱阻害によるボイラの性能低下が

懸念されるようになった。それを防止するため，伝熱面をクリーニングするウォ

ールブロワの設置によって伝熱阻害は解消するが，この装置から噴射される高温

高圧蒸気によってスチームエロージョンやアッシュエロージョンが生じ，加えて

溝状腐食も顕在化している。当該部位では殆どのプラントで問題になっており，

有効な対応策がない状況にある。 

これら伝熱阻害要因である燃焼灰および付着灰の伝熱特性については，第1章で

も述べた通り，付着・成長抑制の観点から多くの研究がなされているが，管外表

面に生成した腐食生成物についての伝熱特性の報告は見当たらない。 

そこで本章では，溝状腐食の腐食メカニズム解明のため，管外表面に生成した

腐食生成物層の熱伝導率を測定し伝熱管表面温度や腐食生成物層の温度勾配を把

握する必要がある。また，それらの熱物性値に基づき，腐食生成物層を考慮した

伝熱管の温度分布を熱解析により求め，腐食環境を検討した。 
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2．腐食生成物層およびボイラ管の熱伝導率  

金属材料やセラミックス等の単一材質の熱伝導率は，一次元軸方向定常熱流に

よるフラッシュ法やカロリーメータ法 4)等があり,中でも簡便に精度良く測定す

る方法としてレーザフラッシュ法がある。 

その測定方法は，金属やセラミックス材料等の単一材の比熱と密度を別途求め

ておき，レーザフラッシュ法により求めた熱拡散率から熱伝導率を算出する方法

である。レーザフラッシュ法による熱伝導率測定は，次式（１）より，単一材試

料の熱伝導率を求めることができる。  

λ = a×c×ρ        （１ ） 





















）密度（：

）比熱（：

）熱拡散率（：

）熱伝導率（：

3

2

kg/m
J/kg/K

/sm
W/m/K

ρ

λ

c
a

 

 

しかしながら，この方法では，例えば基材にコーティングした二層材あるいは，

多層材では，それぞれを分離させて測定することが困難な場合がある。そこで，

基材とコーティング層が一体となった多層材試料の測定結果と，基材のみの試料

の測定結果の差違から，コーティング層の拡散率，比熱容量，熱伝導率，熱抵抗

を評価する手法が，JIS H 8453 により「遮熱コーティングの熱伝導率測定方法」

が規格化されている。 

それを参考にして，レーザフラッシュ法を応用した腐食生成物層の熱伝導率を

解析的に算出する手法をとることとした。 

2.1 レーザフラッシュ法を応用した腐食生成物層の熱伝導率算出手順  

ここでは，基材と腐食生成物層（以下，BC 層）の二層材とする。BC 層の熱伝導

率を算出するには，図 3.1 に示した試料および測定項目が必要となる。すなわち，

基材単体の熱拡散率・密度・比熱，二層材（基材＋BC 層）試料について熱拡散率・

密度および BC 層と基材部の厚さ，さらに，BC 単層の比熱の測定値から解析によ

り求めることができる。以下にその手順を示す。 

2.2 供試材  

供試材は，実機より採取した火炉蒸発管（仕様：火 STBA21S；1Cr－0.3Mo，ラ

イフル管，管サイズφ28.6×6.6ｔ）で，延べ運転時間 16,384 時間経過した管を
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供試材とした。 

伝熱管付着物の熱物性測定用に管外面の付着灰を吹き払った後に残る腐食生成

物層の剥離しなかった部位を放電加工により表 3.1 に示す形状および寸法に加工

した。ただし，比熱測定用の BC 層については，放電加工した試料からピンセット

を用いて物理的に剥離・採取した。 

 

                                     

                   

図 3.1 BC 層の熱伝導率を算出するのに必要な試料および測定項目  

 

表 3.1 熱物性測定用試料の形状・寸法  

材質  測定項目  形状・寸法（mm） 

基材  
熱拡散率，密度  φ10.0×t1.0 

比熱  φ4.0×t1.0 

BC 層  比熱  φ4.0×t0.5 を３枚重ね 

二層材  

（基材＋BC 層） 

熱拡散率，密度，

膜厚  
φ10.0×t1.0 

 

2.3  熱拡散率の測定方法  

基材試料と二層材試料を表 3.1 に示した形状および寸法に加工し，レーザフラ

ッシュ法により熱拡散率 as，ahapp を測定する。二層材試料の熱拡散率 ahapp は，二

層材試料としての見掛けの熱拡散率とした。測定機材ならびに条件は以下の通り

である。 

・測定試料：基材，二層材 

・測定装置：アルバック理工（株）製 熱定数測定装置 TC-7000 

a) 単体
（基材）

測定項目

熱拡散率

密度

比熱

解析 b) 二層材
（基材+BC） BC単層

解析・測定より得られる物性値

熱拡散率（解析）

密度（解析）

比熱（測定）

測定項目

熱拡散率

密度

BC層・基材厚さ
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・測定方法：レーザフラッシュ法  

・測定温度：300～700℃（50℃毎）  

・測定雰囲気：真空  

2.4  厚さの測定方法  

熱拡散率測定後に，二層材試料を樹脂埋めし，SEM 像より二層材試料の全厚 d2

および BC 層と基材部の厚さ dBC を測定する。 

2.5  かさ密度の測定方法  

試料外形寸法を採寸して体積を求め，その体積と質量から，基材試料と二層材

試料のかさ密度ρ s，ρを求める。 

・測定試料：基材，二層材 

・測定方法：試料の外形寸法による体積と重量より算出する。 

なお，体積は，伝熱管の曲率を考慮し算出する。 

・測定温度：室温 

2.6  BC 層のかさ密度算出方法  

上記 2.4 項および 2.5 項の測定値を用いて，次式（２）より，BC 層のかさ密度

ρ BC を算出する。 

( )
BC

BCs
BC d

ddd ssρρ
ρ

−+
=        （２ ） 























）厚さ（二層材試料の基材部の：

）層の厚さ（二層材試料の：

）（二層材試料のかさ密度：

）基材のかさ密度（：

）のかさ密度（：

m
mBC

kg/m
kg/m

kg/mBC

s

BC

3

3
s

3
BC

d
d
ρ
ρ
ρ

 

ここでの，ds は，上記 2.4 項の採寸による二層材試料の全厚 d2 から dBC を差し

引いた値である。 

2.7 比熱の測定方法  

基材試料の比熱と BC 単層試料の比熱 cs，cBC を DSC（示差走査熱量計）法によ

って測定する。 

・測定試料：基材，BC 単層 

・測定装置：（基材）NETZSCH-Geratebau GmbH 製 DSC404C 

（BC 層）NETZSCH-Geratebau GmbH 製 STA449C Jupiter 
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・測定方法：DSC 法 

・測定温度：300～700℃（50℃毎） 

・測定雰囲気：Ar 

2.8  BC 層の熱拡散率算出方法  

BC の熱拡散率は，次式（３）で表される。 

aBC = dBC
2 / τ BC        （３ ） 

ここで，dBC は二層材試料における BC 層の厚さである。 

また，式（３）のτ BC は，BC 層の熱拡散時間であり，次式（４）で表される。 

( ) ( )
BCSa

sBCSaBCSa
BC 3

366
CC

ACCACC
+

+−+
=τ      （４ ） 

ここで，CBC，CSa は，基材と BC の比熱，かさ密度，二層材試料の厚さより，次

式（５）で表される。 





=
=

sssSa

BCBCBCBC
 d  c C

 d  c C
ρ
ρ

       （５ ） 












）：基材部の厚さ（），：基材のかさ密度（），：基材の比熱（

）層の厚さ（：），のかさ密度（：），の比熱（：

mkg/mJ/kg/K
mBCkg/mBCJ/kg/KBC

s
3

ss

BC
3

BCBC
dc
dc

ρ
ρ

 

式（３）において，A は二層材試料の面積熱拡散時間であり，As は基材試料の

面積熱拡散時間である。 

Aは,図 3.2のような二層材試料の熱拡散率測定で得られた温度上昇曲線から求

められる。 

As も基材試料の熱拡散率測定で得られた温度上昇曲線から同様に求められる。 

ここでは，次式（６）より，簡易的に算出することとする。 
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          （６） 












）：基材の熱拡散率（），：基材試料の全厚（

）の熱拡散率（：二層材試料の見掛け），：二層材試料の全厚（

/smm
/smm

2
s2

2
happ1

ad
ad  
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図 3.2 温度上昇曲線の面積熱拡散時間  

 

2.9 熱伝導率の算出方法  

以上より求めた BC 単層の比熱 cBC，かさ密度ρ BC，熱拡散率 aBC を式（１）に代

入し，BC 単層の熱伝導率λ BC が得られる。また，基材の cs，ρ s，as も得られてい

るので，同様に，基材の熱伝導率λ s も得られる。 

 

3．腐食生成物層およびボイラ管の熱伝導率の結果  

3.1  基材の熱拡散率および二層材の熱拡散率  

 レーザフラッシュ法により熱拡散率を測定した結果を図 3.3に基材（火 STBA21S）

の熱拡散率を示し，図 3.4 に二層材試料による見掛けの熱拡散率を示す。 

基材の熱拡散率は，温度上昇に伴い減少し，温度 700℃では 300℃の熱拡散率の

約 1/2 となった。一方，二層材試料では，温度 650℃以降で，試料の温度上昇曲

線が不安定な挙動を示した。 

3.2  管断面 SEM 像と BC 層の厚さ分布  

二層材試料の BC 層の厚さの測定は，熱拡散率測定後に，試料を樹脂に埋込み，

SEM 像により厚さを測定した。観察の結果，試料の外周部などで，付着物と基材

に隙間が空いている場合もあった。なお，この隙間が，試料加工前からあったも

のなのか，試料加工および熱拡散率測定時の熱変形により生じたものなのかは，

現段階では定かではない。  

測定に用いた SEM 像を図 3.5～3.8 に示す。また，表 3.2 に二層材３試料の各部

の厚さを求めた結果を示す。 
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二層材Ａ－１と二層材Ａ－２については，BC 層の厚さ分布が平坦で，厚さの大

きい部位でも，平坦部の厚さに比べ 1.5 倍以下の範囲内だった。それに比べると，

二層材Ａ－３の厚さ分布は，凹凸が大きく，平坦部の厚さに対して最大厚さが 2

倍程度もある部位もあった。そこで，BC 層の平均厚さは次のように求めた。 

（１）二層材Ａ－１，二層材Ａ－２ 

図 3.5～3.6 より，厚さ分布が平坦な部位を狙って５位置の厚さを測定し，

その平均値を付着物の平均厚さとした。 

（２） 二層材Ａ－３ 

上記（１）と同様に，図 3.7 を用い，厚さ分布が平坦な部位を狙って５位

置の厚さを測定し，平坦部の平均厚さ t1 を求めた。 

図 3.8～3.9 を用いて，最外面と基材境界面において，t1 よりも厚さの大き

くなる部位の総面積 A2 を求めた。その総面積 A2 と試料直径 d より，          

t1 + A2 / d と補正した値を二層材Ａ－３の平均厚さとした。 

その結果，二層材Ａ－３の腐食生成物の厚さについては，t1 = 0.295 mm，

A2 = 0.688524 mm
2，d = 10.004 mm だったため，t1 + A2 / d ≒ 0.295 + 0.069 

= 0.364 mm とした。 

 

 

図 3.3 基材（火 STBA21S 材）の熱拡散率  
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図 3.4 二層材試料の見掛けの熱拡散率  

 

表 3.2 二層材試料の各部厚さ（測定温度：22℃） 

試料 
各部の平均厚さ（mm） 

試料の全厚  付着部 基材部 

二層材Ａ－１  1.060 0.210 0.850 

二層材Ａ－２  0.987 0.208 0.779 

二層材Ａ－３  1.117 0.364 0.753 

 

 

図 3.5 二層材Ａ－１断面の SEM 像（倍率：100 倍） 
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図 3.6 二層材Ａ－２断面の SEM 像（倍率：100 倍） 

 

図 3.7 二層材Ａ－３断面の SEM 像（倍率：100 倍） 

 

図 3.8 二層材Ａ－３断面の SEM 像（倍率：50 倍） 
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図 3.9 二層材Ａ－３断面の SEM 像（倍率：20 倍） 

 

 

3.3  かさ密度（二層材試料および BC 層） 

表 3.2 の厚さ測定値および表 3.3 に示した二層材試料の質量測定値を用いて，

式（２）より，BC 層のかさ密度ρ BC を算出した結果を表 3.3 に示す。 

3.4  比熱（基材および BC 層） 

図 3.10 に基材（火 STBA21S 材）および BC 層単一試料の比熱を DSC 法によって

測定した結果を示す。 

 基材の比熱は，温度上昇に伴い増大し，BC 層の比熱は，測定温度内において，

300℃が最高値であり，温度と共に減少し，600℃以降からは若干上昇する傾向を

示した。 

3.5  基材および BC 層の熱伝導率  

図 3.11 に腐食生成物の熱伝導率算出結果を示す。二層材Ａ－１～３より算出し

た付着物の熱伝導率は，３試料ともに温度に対して同じ傾向を示した。 

また，二層材Ａ－３については，前述のように付着物の平均厚さに補正した

値を用いたが，二層材Ａ－１と二層材Ａ－２より算出した値の間となり，３試

料の平均曲線とよく一致した。ゆえに，前述の平均厚さの補正手法は，適正だ

ったものと判断する。基材（火 STBA21S）と BC 層の熱伝導率の比較を図 3.12

に示す。基材の熱伝導率は，温度 22℃のかさ密度（×103 kg/m3）＝7.7 を用い

て熱伝導率を算出した。その結果，腐食生成物の熱伝導率は，基材の熱伝導率

の約 1/20 の値となった。 

58 
 



表 3.3 二層材試料の質量・かさ密度および BC のかさ密度（測定温度：22℃） 

試料 

二層材試料 

の質量  

（g） 

二層材試料の 

かさ密度＊  

（×103 kg/m3） 

BC 層の  

かさ密度ρBC 

（×103 kg/m3）  

二層材Ａ－１  0.5815 6.89 3.33 

二層材Ａ－２  0.5421 6.90 3.64 

二層材Ａ－３  0.5571 6.24 3.07 
＊ここでのかさ密度は，二層材試料全体の体積と質量から求めた．  

 

 

図 3.10 基材（火 STBA21S）と腐食生成物の比熱  

 

 

図 3.11 腐食生成物の熱伝導率（二層材Ａ－１～３測定結果からの算出値） 
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図 3.12 基材（火 STBA21S）と BC 層の熱伝導率の比較  

 

 

4． 腐食生成物を考慮した腐食損傷部における温度分布の熱伝導解析  

 管外面に 0.261 ㎜の腐食生成物有りの伝熱管について，1 ピッチ（44.5 mm）分

のひれ付きボイラ伝熱管を二次元モデル化し，定常熱伝導解析を実施した。 

温度条件は，ボイラ運転監視のための伝熱管外面温度の計測値を参考にして，

ボイラ負荷 100％における燃焼ガス温度，腐食生成物層の最外層および腐食生成

物層／基材界面温度の分布を解析した。 

4.1 解析手法  

 図 3.13 に示した腐食生成物層を考慮した熱伝導解析モデルを作製し，熱伝導解

析を MSC Software 社の汎用非線形構造解析ソフトウェア Marc 2012 を用いて，８

節点四角形状平面要素（Marc 要素番号：41）により定常熱伝導解析を実施した。 

4.2 熱物性値  

 溶接部も含めた全部材の熱物性値に，前２節で得られた比熱および熱伝導率を

用いた。表 3.4 に解析で用いた熱物性値を示す。 
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図 3.13 腐食生成物層を考慮した熱伝導解析モデルの要素分割  

（総節点数 13442，総要素数 4330） 

 

表 3.4 解析で用いた熱物性値  

 
＊1,2,3 前 3 節の結果である。ただし，密度と熱伝導率は，３試料から得られ

た値の平均値，（ ）内は，参考値とする。 
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4.3  熱境界条件  

（１） 管外面（炉内側） 

炉内燃焼ガスからの対流熱伝達および輻射伝熱を考える。炉内燃焼ガス温度を

T∞，管外面温度を TOUT，熱伝達係数を hOUT，ならびに，管外面の輻射率をεとす

ると，火炎側管外面の熱流束 qOUT は， 

qOUT = hOUT (T∞ - TOUT) + ε σ (T∞
4 - TOUT

4)   （１） 

となる。ここで，σは Stefan-Boltzmann 定数であり，σ = 5.67×10-8 W/m2/K4

である。上式（１）より，T∞が変化すると，燃焼ガスからの入熱量が変化するこ

とがわかる。 

管外面においては，炉内燃焼ガスからの輻射熱を考慮した。 

管外面の解析条件については，松村ら 5)による発電用超臨界圧ボイラ火炉の水

冷壁温度分布解析の輻射率ε = 0.7 を用い，炉内燃焼ガス温度をボイラ定格負荷

時の設計値である 1500℃とした。熱伝達係数 hOUT = 10 W/m
2/K（一定），輻射率ε 

= 0.7 とし，炉内燃焼ガス温度 T∞ = 1500℃とした。 

（２） ボイラ伝熱管の管内部流体諸条件 

 ボイラ伝熱管の管内部流体の諸条件より，伝熱管１本当たりの質量流速 m を以

下のように算定した。 

ａ．ボイラ蒸発量から推定したボイラ全体の質量流量 Mt 

Mt = 2570 t/h ≒ 714 kg/s 

ｂ．対象ボイラ伝熱管の総数 n 

n = 660×2＋298×2 = 1916 本 

ｃ．伝熱管１本当たりの質量流量 M 

M = Mt / n ≒ 0.373 kg/s 

ｄ．伝熱管内断面積 S 

S = π / 4×(28.6－6.6×2)2 ≒ 186 mm2 = 186×10-6 m2 

ｅ．伝熱管１本当たりの質量流速 m 

m = M / S ≒ 2000 kg/m2/s 

（３） 管内面熱伝達係数の検討 

 超臨界圧変圧運転ボイラで管内部流体が亜臨界圧となる中間負荷帯以下では水

および蒸気側の熱伝達率が低下する。すなわち，ボイラ伝熱管の冷却が困難とな
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り伝熱管温度が上昇し，オーバーヒートすることになる。そこで，質量流速を向

上させなければならないが，ボイラ最大発生蒸気量から伝熱管本数が決定される

ため，構造上最大負荷の質量流速より低下することになる。調査したボイラでは，

ライフル管(内面溝付きの伝熱促進管)を採用することにより亜臨界圧での必要な

質量流速が低下しても伝熱流動特性の向上でボイラ伝熱管の冷却が図れるように

設計されている。しかしながら，ボイラ負荷変化に伴う内部流体の状態変化によ

り熱伝達係数は明らかではなく，ボイラ火炉内の燃焼温度場も複雑で正確に把握

することは困難である。 

そこで，ボイラ伝熱管構造はライフル管でなく，通常の管内面が平滑であるス

トレート管を用いた石川ら 6)による超臨界圧水の熱伝達係数から前述の伝熱管１

本当たりの質量流速 m の算定結果 m = 2000kg/m2/s の場合について推定すると約

4×104 W/m2/K であった。 

実機におけるボイラ運転状況監視用の管外面の測温結果からボイラ負荷 100％

のとき管外面温度が約 470℃前後であること。また，燃焼ガス温度は，ボイラ最

低負荷（30％）時で 1000℃，ボイラ最大負荷（100％）時で 1500℃の条件で設計

されていることから，燃焼ガス温度が 1000 から 1500℃に変化すると仮定し，こ

の条件を定常熱伝導解析で，管外面温度が 470℃となる管内部流体温度 Tl を検討

したところ，燃焼ガス温度 1500℃，hIN = 4×104 W/m2/K の条件下で，Tl = 332℃，

管内面温度は 348℃であった。 

この得られた結果を基準とし，ボイラ負荷 100％の場合の管内面および管外面

温度を火炎側における最高温度が設定値になるように平行移動して求めた。その

結果を図 3.14 に示す。 

管内部流体（超臨界圧水）との強制対流熱伝達を以下のように考えた。管内面

温度を TIN，内部流体温度を Tl，熱伝達係数を hIN とすると，管内面の熱流束 qIN

は， 

qIN = hIN (TIN – Tl)となる。 

ここでは，hIN = 4×104 W/m2/K（一定）とし，Tl = 332℃にした。 

（４） 管外面（炉外側） 

炉外側の管外面は断熱，すなわち，熱流束 q = 0 W/m2 とした。 

（５） 周期対称面 
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解析モデル左右両端の周期対称面は，熱流束 q = 0 W/m2 とした。 

 

 

 

図 3.14 管内面の温度分布  

 

 

 
図 3.15 定常熱伝導解析の熱境界条件  

 

火炎側 

T∞ 

炉材側 

q = 0 

超臨界圧水 

Tl 

TIN 

TOUT 

qIN = hIN (TIN – Tl) 

qOUT = hOUT (T∞  - TOUT) + ε σ (T∞
4 - TOUT4) 

周期対称

面 

q = 0 

周期対称

面 

q = 0 
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5．腐食生成物を考慮した腐食損傷部における温度分布の熱伝導解析結果  

図 3.16 にボイラ負荷 100％における定常熱伝導解析結果を示し，解析モデル全

体の温度分布を表した。管中央最外面の温度を 470℃，管内面温度を 400℃とした

場合，本設定温度を実現する燃焼ガス温度は，1276℃となった。最高温度は，炉

内側ひれ表面のモデル左右両端部で 481℃であった。最低温度は，炉外側管内面

中央の 384℃で，最高温度と最低温度の差は，97℃であった。 

 

 
 

図 3.16 ボイラ負荷 100％における定常熱伝導解析結果（伝熱管温度分布） 

 

図 3.17 ボイラ負荷 100％における定常熱伝導解析結果  

（炉内側管外面から管内面までの温度分布） 
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6．考察  

6.1 かさ密度の算出（二層材試料および BC 層） 

BC 層は，FeS，Fe3O4，Fe2O3 などが混在し，構成されている 7)。それらの比重は，

FeS：4.8，Fe2O4：5.2，Fe2O3：5.3 であり，BC 層のかさ比重（かさ密度の約 1/1000）

は 3.3 となった。しかしながら，二層材試料は，φ10×1 t mm の比較的小さな試

料であるが，ボイラ管から採取したことにより曲率があり，また腐食生成物によ

り表面に凹凸もある。このため，試料の代表寸法を測定して，管の曲率を考慮し

て体積を算出したが，その体積には誤差を含むと考えられる。 

6.2  比熱（基材および BC 層） 

 これらの比熱の傾向は，一般に比熱は温度上昇と共に増大し，変態点が存在す

るとその温度近傍で値が急変する。測定した BC 層の比熱と文献値（Magnetite と

Hematite の比熱値）8)との比較を図 3.18 に示す。 Magnetite については 580℃が

磁気変態点であり，Hematite については 688℃が磁気変態点である。そのため，

Magnetite と Hematite では，その磁気変態点で比熱が極大となり，その後急激に

下降している。一方，BC 層の比熱変化の傾向について，腐食生成物のような複数

物質の混合物においては，主要物質単体の変態点よりも低温側に変態点がシフト

することがあること，また，付着物に磁性が認められたことから，腐食生成物に

ついても，300℃前後に磁気変態があり，上記のような温度に対する比熱値の変化

が生じたものと推測する。 
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図 3.18 BC 層と Magnetite と Hematite の文献値 8)の比熱の比較  

 

6.3  腐食生成物層およびボイラ管の熱伝導率  

腐食生成物の熱伝導率は，基材（火 STBA21S）の熱伝導率の約 1/20 の値とな

った。 

以下に基材および腐食生成物の熱伝導率の結果について文献値と比較して考

察する。基材は，図 3.19 に示したように，測定した熱物性値は文献値 9)とほぼ

一致した。 

また，測定した腐食生成物の熱伝導率と文献値 10-11)との比較を図 3.20 に示

す。比較対象は，Magnetite10)と Hematite11)および運転実績の異なるボイラ管

内面の腐食生成物 11)の文献値と比較した。ボイラ管内面の腐食生成物は，

Magnetite（Fe2O4）が大部分で，他に極微量の ZnO，CaO，SiO，MgO，NiO，MnO，

Cu 等を含む腐食生成物である。文献値ではボイラ管内部流体温度が測定上限で

あったため，400℃以下の範囲での比較となるが，Magnetite の熱伝導率よりも

Magnetite が主体の混合物であるボイラ管内面の腐食生成物の熱伝導率は小さ

く，またボイラ管内面の腐食生成物よりも管外面に生成した腐食生成物の熱伝

導率はさらに小さくなった。これは，ボイラ管内面の腐食生成物よりも多種多

様な物質が複雑に混ざり合っていることに起因するものと考える。 
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（a）熱拡散率  

 

（b）比熱  

 

（c）熱伝導率  

図 3.19 基材（火 STBA21S）熱物性測定値と文献値 9)の比較  
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図 3.20 腐食生成物の熱伝導率の文献値 10-11)との比較  

 

また，かさ密度を小さめに見積もった場合も熱伝導率が小さくなる要因の一つ

となる。その可能性としては，熱拡散率測定後に行った二層材試料断面の SEM 観

察より，試料の外周部などで，付着物と基材に隙間が空いている場合もあった。 

そのため，この隙間が，観察のための試料加工および熱拡散率測定時の熱変形

により生じたものであれば影響はないものと考えられるが，試料加工前からあっ

たとすれば，かさ密度を小さく見積もる可能性がある。 

しかしながら，腐食生成物層などの基材との密着性や表面状態など熱伝導率に

与える影響因子の一つであるが，管内面の腐食生成物との比較により，大きく異

なることはないものと考える。 

6.4 腐食環境の解析  

 図 3.9 で二層材Ａ－３の試料の溝状腐食のき裂深さの最大値 462μm，腐食生成

物層の厚みを 261μm として図 3.21 に示した各部の温度を推定した。その解析結

果を表 3.5 に示す。実機のボイラ伝熱管で実測されたＡ点：腐食生成物最外面温

度は 470℃の場合，Ｂ点：腐食生成物層／基材界面の温度は 442℃，Ｃ点：溝状腐

食部先端の温度は 439℃，燃焼ガス温度は 1276℃となった。また，燃焼ガス温度

は常に一定温度ではなく，火炎の揺らぎ，燃焼ガスの偏流などで常に変動してい
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るので，その変動をボイラ設計温度である 1000℃から 1500℃に変動したと仮定し，

それぞれの燃焼ガス温度における溝状腐食部先端（C 点）の温度は，420℃から

477℃に変動することが判明した。 

 

 

図 3.21 腐食生成物層と溝状腐食部の各部温度の解析位置  

 

表 3.5 腐食生成物層を考慮した熱解析による溝状腐食部における       

各部の温度  

 燃焼ガス温度（℃） 

1500 1276 1000 

A 点：腐食生成物層最外面 540 470 435 

B 点：基材表面 483 442 421 

C 点：溝状腐食部先端 477 439 420 

 

次に，表 3.5 に示した各部の温度から実機で計測される伝熱管表面温度 470℃

を基準に Fe-S-O系平衡状態図に空気比 0.5から 1.0の酸素分圧と硫黄分圧で整理

した結果を併記して考察する。なお，酸素分圧と硫黄分圧を求めるための燃焼ガ

ス種の平衡計算温度は，第 2 章で求めたボイラ設計燃焼温度 1000℃，1500℃のと

きの平衡ガス組成量を基本とし，この熱伝導解析で得た腐食生成物層最外面温度
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（A 点），基材表面温度（B 点），溝状腐食部先端温度（C 点）の変化する可能性の

ある最大温度差で検討した。すなわち，燃焼ガス温度 1500℃，A 点：540℃のとき

から火炎の揺らぎやボイラ負荷変動を想定し，燃焼ガス温度が 1000℃から 1500℃

まで変動した場合の条件を考える。メタル表面の温度が 500℃以下であることか

ら管表面では高温平衡から低温へのガス組成の変化が生じている可能性が考えら

れる。 

しかし，1500℃以下の温度では，触媒がないと気相反応は比較的ゆるやかに進

行するとされており 13-14)，実機ボイラにおいては，ガスの滞留時間は通常数秒以

下の短時間である 15)ため，触媒作用をするものがなければメタル表面でのガス組

成は高温平衡組成から大きく変化しないと考えられ，高温平衡組成のままメタル

温度まで温度低下するシフト反応を考える。 

さらに，両温度における高温平衡ガス組成（CO2／CO 比および H2S／H2 比）から

溝状腐食部先端温度（C 点）477℃（燃焼ガス温度 1500℃のとき），420℃（燃焼ガ

ス温度 1000℃のとき）における Gibbs の自由エネルギーを用いて擬平衡酸素分圧

（擬平衡 PO2）と擬平衡硫黄分圧（擬平衡 PS2）を下式に従って求めた。 

擬平衡酸素分圧（擬平衡 PO2）は，CO2／CO 比を用いて下式より求めた。 

CO＋1/2O2=CO2                                   (1) 

ΔG1 ＝ G0
1＋ R・T・ln(PCO・PO2

1/2／PCO2)                       (2) 

ΔG1＝0 から 

logPO2 ＝ -2(logPCO／PCO2 ＋ ΔG0
1／2.3026・R・T)                   (3) 

 

また，擬平衡硫黄分圧（擬平衡 PS2）も擬平衡酸素分圧と同様に H2S／H2 比を用

い，下式により求めた。 

H2＋1/2S2＝H2S                                      (4) 

ΔG2 ＝ G0
2＋R・T・ln(PH2・PS2

1/2／PH2S)                              (5) 

ΔG2＝0 から 

logPS2 ＝ -2(logPH2／PH2S ＋ ΔG0
2／2.3026・R・T)                  (6) 

ここで，PO2，PS2，PCO2，PCO，PH2，PH2S：O2，S2，CO2，CO，H2S の分圧(Pa) 

ΔG1,ΔG2：式(1)および式(4)の Gibbs 自由エネルギー(J/mol) 

R ： 気体定数(8.314J/K・mol) 
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T ： メタル界面温度(K) 

その結果を図 3.22～3.24 に示す。この擬平衡計算結果からウォールブロワ近傍

の空気比 1.0 以下では，図 3.22 では腐食生成物層界面温度が 540℃を想定してい

るが，燃焼ガス温度 1000℃の場合，空気比 0.5 から 0.9 まで，燃焼ガス温度 1500℃

場合，空気比 0.5～0.8 まで FeS 生成領域にある。ボイラ運転中は，硫化腐食する

環境にあることがわかる。また，同じ燃焼ガスが溝状腐食のクラックを通して腐

食部先端まで到達するとメタル温度 477℃の場合，図 3.23に示した状態図となり，

ほぼ FeS 生成領域に位置する。一方，溝状腐食部先端のメタル温度が 420℃とな

った場合では，図 3.24 に示したように燃焼ガス温度 1000℃および 1500℃でも

Fe3O4 の生成領域となり，酸化鉄の安定雰囲気になることがわかる。 

しかしながら，実機においては，燃焼状態が常に一定していないため，僅かな

燃焼条件の変化により酸化物が生成したり，硫化物が生成する可能性があり，そ

れらが混在する層となると推定でき，第 2 章で腐食生成物層の X 線回折結果で示

した結果と一致する。 

また，実機特有の燃焼火炎の揺らぎや石炭灰に混在する未燃炭素等も酸化，硫

化条件の変化に影響しているものと考える 16-17)。 

なお，腐食生成物層の構成は，S 分が腐食生成物の中間層とき裂部の中央部に

濃縮し，O はメタルとの界面に濃縮する傾向にあり，腐食生成物層の中間部では

硫黄分圧が高く，メタル表面では酸素分圧が高いことを示唆していた。 

本現象が，石炭燃焼ボイラにおける溝状腐食特有の事象であるものか，蒸気噴

射などの影響を受けた結果によるものなのか，腐食部の詳細調査や水蒸気の影響

調査等を実施し，腐食メカニズムの解明を行う。 
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図 3.22 Fe-S-O 系状態図（540℃） 

 

 

図 3.23 Fe-S-O 系状態図（477℃） 
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図 3.24 Fe-S-O 系状態図（420℃） 

 

7. 結言  

 溝状腐食のメカニズム解明のために，管外表面に生成した腐食生成物層を考慮

した熱伝導解析し腐食環境を解析した。得られた結果は以下の通りである。  

（１） 腐食生成物層の熱伝導率の導出にレーザフラッシュ法を応用することに

より，適切に算出できた。腐食生成物層の熱伝導率は，基材である火 STBA21S の

1/20 程度であり，燃焼灰の付着と同様に伝熱阻害の一要因であることが明らかと

なった。  

（２） ボイラ運転中は，常に燃焼火炎の揺らぎや負荷変動により燃焼ガス温度

が変動しており，複雑な温度場が生じている。そのため，熱力学的な解析も複雑

となり動的な解析は困難であるが，シフト反応を利用して熱伝導解析で得られた

各部の温度推定結果に基づき，平衡計算によって，酸化鉄および硫化鉄の生成領

域の境界域に位置していることが明らかとなった。また，腐食生成物層のそれら

の混在する可能性についてもある程度説明づけられる結果となった。  
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第 4 章 ボイラ伝熱管の高温硫化腐食機構 

 

1. 緒言  

ボイラ燃焼室の伝熱管は，NOx を抑制するための低 O2 燃焼により，局所的(一時

的)に還元雰囲気領域が出現し，硫化腐食が発生する場合がある。また，ボイラ伝

熱管表面の付着，堆積灰を落とすためのウォールブロワ付近では短時間(42 秒／

日)であるが，水蒸気が噴霧されることから，高濃度の水蒸気を含む腐食環境に曝

される。 

一般に燃焼ガスのような酸化／硫化混合雰囲気においては，腐食生成物（以下

スケールと記す。）／基材界面に硫黄が濃化することが報告されている  1)。 しか

しながら，顕著な減肉が発生した石炭燃焼ボイラのウォールブロワ付近の伝熱管

では酸化物／硫化物が積み重なった複雑なスケール形態となり，スケール／基材

界面には酸化物が形成することが報告されている 2)。 

本実験では，ウォールブロワから噴霧される高濃度の水蒸気が溝状腐食へ与え

る影響を調査するためにボイラ用鋼管（材質：火 STBA21S）を 500℃で硫化試験

し，次いで 500℃で空気酸化または，水蒸気酸化試験し，再度，硫化試験するこ

とによって，硫化／空気酸化／硫化および硫化／水蒸気酸化／硫化が繰り返され

る場合のスケール形成挙動について検討し，実機に認められた溝上腐食の機構を

考察した。 

 

2. 実験方法   

2.1 供試材  

実機ボイラに使用されているボイラ用鋼管（材質：火 STBA21S）からマイクロ

カッターを用いて図 4.1 に示す形状および寸法に切断し，表面をエメリー研磨紙

（＃600）にて仕上げた。 

 

 

図 4.1 供試材の形状および寸法（材質：火 STBA２１S） 
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2.2 硫化腐食・空気酸化・硫化腐食繰り返し腐食試験  

試験の手順は，硫化腐食試験→空気酸化試験→硫化腐食試験の順序で行った。 

高温腐食試験装置は，図 4.2 に示した概略図の装置を用いた。試験方法は，ま

ず反応管内に試験片を配置後，ロータリーポンプで排気と Ar ガス置換を繰り返し

3 回行った後，Ar 雰囲気で 500℃まで加熱した後，炉内温度安定のため，Ar 雰囲

気で１時間保持した。雰囲気を H2S-H2 混合ガスフロー（H2S:2cc/min，H2:200cc/min）

に切り換え 5 時間硫化雰囲気で保持した後，再び Ar 雰囲気に切り換え 200℃で

保持した。上記を 5 回繰り返し，累計 25 時間の硫化腐食試験を行った後，炉冷し

た。 

次に，硫化腐食した試験片を配置し，Ar 雰囲気で 500℃まで加熱した後，炉内

温度安定のため，Ar 雰囲気で１時間保持した。エアポンプで大気を導入し雰囲気

を Ar-空気混合ガスフロー（Ar:187cc/min,空気:15cc/min）に切り替え 5 時間空

気酸化雰囲気で保持した後，再び Ar 雰囲気に切り換え炉冷した。その後，空気

酸化した試験片を反応管に配置し，再び硫化腐食試験を同様の手順で行った。 

 

 

図 4.2 高温腐食試験装置模式図  

 

2.3 硫化腐食・水蒸気酸化・硫化腐食繰り返し腐食試験  

 試験片の硫化腐食試験は，前記同様の手順により行い，硫化腐食試験→水蒸気

酸化試験→硫化腐食試験の順序で腐食試験を行った。 
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次に，水蒸気酸化試験は，反応管内に硫化腐食した試験片を配置し， Ar 雰囲

気で 500℃に保持した状態で，マイクロシリンジからガラス管を介して直接 2cc

の蒸留水を予熱しながら蒸気化して，試験片近傍に供給し 10 分間保持した。その

後再び Ar 雰囲気に切り換え炉冷した。その後，空気酸化した試験片を反応管に配

置し，再び硫化腐食試験を同様の手順で行った。 

 

3． 実験結果  

3.1 断面組織観察  

図 4.3 に各試験における供試材の断面組織観察結果を示す。いずれの供試体も

基材の金属組織は火 STBA21S の低合金鋼に見られるフェライト・パーライト組織

を呈している。  

（１） 硫化腐食  

図 4.3（ａ）に硫化腐食試験後の結果を示し，腐食生成物層の外層(ガス側)と

内層(基材側)の二層構造になっている。それぞれ約 20μm 程度の厚い腐食層を形

成し，基材側で粒界腐食が生じているのが認められた。なお，外層スケールの大

部分は脱落していた。 

（２） 硫化腐食→空気酸化→硫化腐食  

図 4.3（ｂ）は硫化腐食後に空気酸化した結果を示し，外層・内層の二層構造

と変化はなく，基材側で見られた粒界腐食の状況は，硫化後に比べ基材粒界への

腐食は幅広く，肥大化していた。（ｃ）は，硫化腐食→空気酸化→硫化腐食後の結

果を示し，外層，内層ともに厚く成長していた。基材粒界への粒界腐食の様相は

消失し，粒内腐食に移行しているのがわかる。 

（３） 硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食  

図 4.3（ｄ）は，硫化試験後に水蒸気酸化試験した結果を示すが，空気酸化後

に比べ，基材粒界への明瞭な粒界腐食の様相は見られず，粒界腐食から粒内腐食

に移行している。また，（ｅ）は硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食後の結果を示す

が，（ｃ）で示した空気酸化からの硫化腐食後と同様に外層，内層ともに厚く成長

するが，外層が多層になっていることがうかがえる。 
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図 4．3 高温腐食試験後の試験片断面組織  

 

 

（ｂ） 

（ａ） 

（ｃ） 

（ｄ） 

（ｅ） 
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3.2 ＳＥＭ断面観察およびＥＰＭＡによる面・線分析  

 （１） 硫化腐食  

図 4.4 に硫化腐食試験後の断面観察および EPMA 面分析結果を示す。（ａ），（ｂ）

は断面を低倍率および高倍率で観察した SEM の組成像を示し，（ｃ）に EPMA 面分

析，（ｄ）に EPMA 線分析の結果を示す。その結果，腐食生成物層はほぼ二層構造

となっており，外層は緻密な柱状組織，内層は多孔質な組織で，低合金鋼に見ら

れる典型的な硫化スケール構造 2)で，基材内部へ進展する選択的腐食も認められ

た。また，外層スケールの結晶粒界に沿って垂直なクラックが発生しており，さ

らに外層スケールの下部に水平方向のクラックが伝播している。 

EPMA 面分析を行った結果，形成したスケールは外層，内層ともに主として FeS

であった。内層は内部硫化を伴う多孔質なスケールとなっており，基材部では合

金の粒界に沿って局部的に内部硫化が深くまで達し，粒界硫化となっていること

がわかる。また，EPMA 線分析の結果，内層は Fe，S の濃度がやや減少し，Cr，Mo

が微量検出されている。 

（２） 硫化腐食→空気酸化→硫化腐食  

図 4.5 に硫化腐食後，空気酸化→硫化腐食した供試体の断面観察結果を示す。

（ａ），（ｂ）に硫化試験→空気酸化後の供試体の断面を低倍率および高倍率で観

察した SEM の組成像を示し，（ｅ）に EPMA 面分析の結果を示している。内層部分

が緻密化し，やや不明確ながら二層に分離でき，基材界面では空孔ができる傾向

を示した。基材界面への腐食は幅広く，肥大化していた。また，空気酸化した場

合，スケール／基材界面にクラックが入る傾向が認められた。 

EPMA による面分析を行った結果，外層スケール最表層面，外層スケール下部の

クラック内外層の両側，およびスケール／基材界面において O が検出される傾向

が認められ，スケール／基材界面では O と S が混在しており，S が O より基材側

に濃化する傾向があった。 

また， （ｃ），（ｄ）に硫化腐食→空気酸化→硫化腐食後の断面を低倍率および

高倍率で観察した SEM の組成像を示し，（ｆ）に EPMA 面分析の結果を示している。 

基材と接する空孔を含む最下層スケールが厚く発達しており，水平方向のクラ

ックも観察された。また硫化試験で観察された粒界腐食は認められない。 

EPMA による面分析を行った結果，外層スケールの最表面および内層に O が濃縮
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している。内層／基材界面には S が濃縮し，その直上に O が濃縮しており，概ね

硫化物層と酸化物層にわかれているが，硫化物層には僅かながら O が混在してい

る。また，内層では，Fe，O，S，Cr，Mo の混在が認められた。 

（３） 硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食  

図 4.6 に硫化腐食後，水蒸気酸化→硫化腐食した供試体の断面観察結果を示す。 

（ａ），（ｂ）に硫化試験→水蒸気酸化後の供試体の断面を低倍率および高倍率

で観察した SEM の組成像を示し，（ｅ）に EPMA 面分析の結果を示している。硫化

腐食試験後の組織と比較して内層スケールが緻密化している。外内層間の空隙が

より明瞭となり，内層の緻密化と二層化および粒界腐食部の肥大化が明瞭に認め

られる。EPMA による面分析を行った結果，内層の二層化については，空気酸化に

比べより明瞭になる傾向があった。外層側では Fe 酸化物，基材側では硫化物が形

成しているのがわかる。外層スケールから主として Fe，S が検出され，O は外層

スケールを取り巻くように表面に濃化している。元素分布は，内層に Fe，S，O，

Cr，Mo の混在と外層には Fe，S，Mo の混在が認められた。 

また，（ｃ），（ｄ）に硫化試験→水蒸気酸化→硫化腐食後の供試体の断面を低倍

率および高倍率で観察した SEM の組成像を示し，（ｆ）に EPMA 面分析の結果を示

している。大きく分けて外層と内層の二層構造であるが，外層は四層（一層約 10

～20μｍの厚み）形成している。空気酸化後のスケールとほぼ同様であり，内層

スケールに垂直クラックが観察された。 

EPMA による面分析を行った結果，外層および内層は，空気酸化後とほぼ同様の

元素分布となった。 

さらに，EPMA による線分析の結果を図 4.7，4.8 に示す。図 4.7 は（ａ）硫化

腐食→空気酸化後，（ｂ）に硫化腐食→空気酸化→硫化腐食後の結果を示し，図

4.8 は（ａ）に硫化腐食→水蒸気酸化後，（ｂ）に硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐

食後の結果である。基材／内層スケール界面に着目すると硫化腐食後に空気酸化

または水蒸気酸化するといずれも酸化鉄と硫化鉄の混在となり，その供試体をさ

らに硫化腐食させると空気酸化→硫化腐食後では FeS 中に僅かに酸化鉄が混在す

るが，水蒸気酸化→硫化腐食後では基材側に酸化鉄層，その直上に FeS 層となっ

た。 

 以上の結果をまとめると以下の通りである。 
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硫化腐食試験の間に空気酸化を挿入した場合，初期の硫化で生成したスケール

は緻密化し，粒界腐食部は幅広く，肥大化し，再度硫化を行うと最下層スケール

はやや多孔質化するが粒界腐食はほとんど認められなくなる。一方，硫化腐食試

験の間に水蒸気酸化を挿入した場合，初期硫化スケール層は緻密化し，粒界腐食

部は幅広く，肥大化する傾向は空気酸化より顕著であった。 

また，再度硫化を行うと最下層スケールはやや多孔質化し，基材との界面には

空隙が生じるが粒界腐食はほとんど認められなかった。 

すなわち，硫化腐食後に空気酸化すると基材／内層スケールとの境界では硫化

鉄と酸化鉄が混在し，硫化腐食後に水蒸気酸化する場合は，基材側に酸化鉄が形

成し，その上層に硫化物層を形成するスケール構造を示した。 
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図 4．4 硫化腐食後の EPMA 面分析および線分析結果  
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（硫化腐食→空気酸化後） 
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図 4．5 硫化腐食→空気酸化→硫化腐食後の EPMA 面分析結果 
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（硫化腐食→水蒸気酸化後） 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食後） 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

図 4．6 硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食後の EPMA 面分析結  
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図 4．7 高温腐食試験（硫化→空気酸化→硫化繰り返し試験）後の各腐食成

物層の EPMA 線分析結果  
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図 4．8 高温腐食試験（硫化→水蒸気酸化→硫化繰り返し試験）後の各腐食

生成物層の線分析結果  
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4．考察  

4.1 硫化腐食試験後のスケール形成機構  

 500℃における硫化試験の実験ガス（99.0%H2-1.0%H2S 混合ガス）組成から硫黄

分圧を計算する。実験前に十分に装置内を Ar 置換しているため，不純物として含

まれる可能性のある H2O，CO2，N2 はないとすると，次式が成立する。 

  PH2 ＋ PH2S ＝ 105 Pa                          

  H2S ＝ H2 ＋ 1/2S2                      (1) 

(1)式に関する反応自由エネルギー変化ΔG0
H2S は次式で与えられる。 

  ΔG0
H2S ＝ ΔG1

0 ＋ R・T・lnKp ＝ 8.9039×104 － 95.771・T     (2) 

    Kp ＝ PH2・Ps2
1/2／PH2S より 

  ΔG0
H2S ＝ ΔG1

0 ＋ R・T・ln(PH2・Ps2
1/2／PH2S)            (3) 

ここで，ΔG1
0：標準生成自由エネルギー（J/mol）, PH2,PH2S：実験ガス組成に

おける各成分の分圧，R：気体定数(8.314J/mol･K)，T：試験片表面温度(K)である。 

(3)式にΔG0
H2S＝0，(2)式を代入すると硫黄分圧が求まる。 

    logPS2 ＝ －2（logPH2／PH2S ＋ ΔG0／2.3026・R・T）              (4) 

(4)式から実験ガス組成での硫黄分圧は，logPS2 ＝ －6.02 Pa となる。 

 そこで，金属硫化物 M の硫黄 S，1mol あたりの生成反応を， 

2M  ＋ S2 ＝ 2MS とすると，反応の平衡定数は次のように表される。 

  Kp ＝ aMS
2／aM

2・PS2 

 試料の Fe と S との反応を考えると，2Fe ＋ S2 ＝ 2FeS となる。 

そこで，標準生成自由エネルギー変化は，以下の(5)式となる。 

  ΔGFeS ＝ ΔG2
0 ＋ R・T・ln(aMS

2／aM
2・PS2)            (5) 

ここで，ΔGFeS＝0, 活量：aMS
2,aM

2＝１（平衡状態にある金属と硫化物が標準状

態にあると仮定する。）である。 

この 2Fe ＋ S2 ＝ 2FeS の反応で 500℃における標準生成自由エネルギ

ーは，次式で求められる。 

ΔG2
0 ＝ －3.1556×105 ＋ 209.035・T              (6) 

 (5)，(6)式から 500℃における FeS の平衡解離圧を計算すると， 

PS2＝2.32×10-11Pa で，実験ガス組成での硫黄分圧 PS2＝9.55×10-7Pa は FeS の平

衡解離圧より大きいため，硫化される。 
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したがって，硫化試験後の試験片表面に FeS のスケール生成が認められた事実

と一致する。 

4.2 硫化腐食→空気／水蒸気酸化のスケール形成機構  

硫化腐食試験後の試験片の空気酸化または水蒸気酸化後の試験片断面観察結果

から，空気または水蒸気はガスとして硫化物スケール中のクラックを通って多孔

質な内層スケールに到達し，さらに内層スケールの空隙を通ってスケール／基材

界面まで供給されることが推察される。供給された空気または水蒸気の酸素は直

接基材金属を酸化する他，近傍の FeS スケールも酸化するが，両試験の酸化条件

の異なるスケール形成機構を以下に考察する。 

（１）硫化腐食→空気酸化  

 500℃における硫化試験の Ar ガス雰囲気中に空気を 15cc／min 注入した実験ガ

ス（92.57%Ar-7.43%Air 混合ガス）組成から酸素分圧を計算する。硫化試験後，

十分に装置内を Ar 置換しているため，不純物として含まれる可能性のある H2O，

CO2，N2 はないとすると，次式が成立する。 

PAr ＋ PAir ＝ 105 Pa                         (7) 

ここで，PAir は空気であるため，その組成比を O2：21％，N2：79％として計算

すると，PAr＝9.26×104 Pa , PO2＝1.56×103 Pa , PN2＝5.87×103 Pa となる。 

 本実験では，硫化腐食後の試料表面には FeS が生成しており，その表面では空

気による酸化反応が起きるが，それとともに外層を通して侵入する酸素によって

基材表面でも Fe の酸化反応が起きると考えられる。その基材表面での酸化反応に

ついて次に考えてみる。 

金属 M（Fe）の酸素 1mol あたりの生成反応を， 

（2x/y）M  ＋ O2 ＝ （2/y）MxOy とすると，反応の平衡定数は次のように

表される。 

  Kp ＝ aMxOy
2/y／aM

2x/y・PO2                      (8) 

実験温度 500℃における FeO,Fe3O4,Fe2O3 の平衡解離圧は次式から求められる。 

  2Fe ＋ O2  ＝ 2FeO       ΔGFeO
0 ＝-524409.9＋220.346・T    (9) 

  3/2Fe ＋ O2 ＝ 1/2Fe3O4     ΔGFe3O4
0＝-548123.5＋249.301・T    (10) 

  4/3Fe ＋ O2 ＝ 2/3Fe2O3     ΔGFe2O3
0＝-543004.0＋263.751・T    (11) 

そこで，標準生成自由エネルギー変化は，以下の(12)式となり， 
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  ΔGFexOy ＝ ΔG3
0 ＋ R・T・ln(aMxOy

2/y／aM
2x/y・Po2)         (12) 

ここで，ΔGFexOy＝0, ΔG3
0：ΔGFeO

0 ，ΔGFe3O4
0，ΔGFe2O3

0（FeO,Fe3O4,Fe2O3 の標

準生成自由エネルギー（J/mol）），活量：aMxOy
2/y,aM

2x/y＝１（平衡状態にある金属

と酸化物が標準状態にあると仮定する。）である。 

(12)式から PO2 をそれぞれ計算すると以下のようになる。 

FeO  ： PO2 ＝ 1.18×10-24 Pa 

Fe3O4  ： PO2 ＝ 9.60×10-25 Pa 

Fe2O3 ： PO2 ＝ 1.21×10-23 Pa 

以上から空気酸化試験の実験ガス条件下では，Fe 酸化物の解離圧以上であるた

め酸化されることになるが，酸化物中での硫黄の拡散係数は一般に小さい 3)ため

に，最初に生成された FeS は次の酸化過程で酸化されて消滅することはなく，酸

化の進行に伴って外層表面，クラック等のスケールの欠陥部分から O2 が内層部へ

侵入して外層内側表面や内層の表面に酸化物を形成したものと考える。基材／内

層スケールとの境界で硫化物と酸化物の混在することについては，次のように考

えられる。図 4.9（ａ）のように FeS が酸化して発生する S は雰囲気の O2 を消費

して SO2 を形成する 4)。 

2FeS ＋ O2 ＝ 2FeO ＋ S2                                     (13) 

S2 ＋ 2O2 ＝ 2SO2                                             (14) 

生成した SO2 は周辺の FeS や Fe と酸素の優先的消費によって酸化し，最終的に

は基材界面近傍では雰囲気の酸素分圧が低下した結果，硫黄分圧が相対的に高く

なり，硫化物を形成するが実験時間に依存するものと考えられる。すなわち，ス

ケール層を硫化物に変換するには十分な時間が必要であるが，本実験では反応時

間が不十分であったため，酸化物と硫化物の混在となったのではないかと考える。 

（２）硫化腐食→水蒸気酸化  

 一方，500℃における硫化試験の Ar ガス雰囲気中に水を 2cc 注入して蒸気化し

て試料に 10 分間のみ供給した場合，実験ガス（99.01%Ar-0.99%H2O 混合ガス）組

成から酸素分圧を計算する。実験前に十分に装置内を Ar 置換しているため，不純

物として含まれる可能性のある H2O，CO2，N2 はないものとして計算すると。 

PAr ＋ PH2O  ＝ 105 Pa                         (15) 

ここで，10 分間のみの水蒸気雰囲気となるがその保持されているときの Ar ガ
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スと水蒸気の分圧を計算すると，PAr＝9.9×104 Pa,PH2O＝9.9×102 Pa となる。 

そこで，実験温度 500℃における水蒸気分圧から酸素分圧を求めると， 

  2H2 ＋ O2 ＝ 2H2O                                             (16) 

 ΔG0
H2O ＝ ΔG4

0 ＋ R・T・lnKp ＝ -492475.1 ＋ 202.548・T     (17) 

 ΔG0
H2O＝0 より 

 ΔG4
0 ＝ －R・T・lnKp ， Kp ＝ 1／PO2 より計算すると 

   PO2＝2.0×10-23 Pa となる。 

 以上から，水蒸気酸化後の実験ガス条件下では，Fe 酸化物の解離圧以上である

ことから酸化されることになるが，H2O の場合，図 4.9（ｂ）に示したように，FeS

が酸化して H2 と S2 を生成する。この時 H2(および S2)の一部はスケール外に放出

されるが，残存した H2 と S2 は反応して H2S を形成する 4)。 

    FeS ＋ H2O ＝ FeO ＋ H2 ＋ S2            (18) 

    または 

3FeS ＋ 4H2O ＝ Fe3O4 ＋ 4H2 ＋ 3S                        (19) 

4H2 ＋ 3S2＝3H2S                                       (20) 

このようにスケールと基材の界面では生成したスケールの多孔性がある程度維

持されるならば H2O，H2S が混在し，FeO または FeS が存在可能で，その量比は僅

かな環境条件に左右されると考えられる。 

一方，H2O の酸化に対する影響は，前述した硫化腐食→空気酸化では，PO2＝1.56

×103 Pa で水蒸気酸化のそれよりも遥かに高く，O2 との暴露時間も遥かに長いに

も関わらず，水蒸気酸化の場合では，内層における酸化物層と硫化物層の厚さが

２倍以上異なる。これは，外層は Fe の外方拡散によって成長し，内層は酸素の内

方拡散により成長したということになる。生成した FeO は金属イオン不足型のｐ

型半導体で 5)，その中では空孔を通しての金属イオンの拡散が優勢で，酸素イオ

ンの拡散は非常に遅いため，内層の成長は外層表面酸化物を通しての酸素の格子

拡散のみならず，外層のクラックやスケール中の欠陥が多数存在し，酸素の拡散

経路が 2 種類あると考えられる。外層スケール層が緻密で均一な厚い箇所では H2O

による解離機構で説明でき，スケール層の欠陥がある箇所では直接的に酸素が運

び込まれると考え，その結果，O2 ガスおよび H2O ガスとして運ばれる O の量は増

大するからである。 
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解離機構は，酸化層の外側では FeO が生成し，イオン空孔と電子空孔が導入さ

れる。そのイオン空孔と電子空孔が内方へ拡散し，ボイドの表面で FeO と反応し

て FeO を分解し，酸素ガスを生成する。すなわち，このような機構により拡散に

よらずに酸素を外部雰囲気からボイド内部に輸送することができる。この酸素は

ボイド内をガス拡散して金属表面に達し，金属を酸化する。酸化物と金属が接触

している部分では酸化層を通しての金属イオンの外方拡散は継続して起こるので，

空孔は継続的に金属中に導入され，ボイドを形成する。したがって，最終的には

外方拡散により形成された緻密な酸化層と，解離機構により形成された多孔質の

内層からなる酸化層が形成される。H2 をキャリアにして酸素の輸送を増大するこ

とができる。この結果，解離機構による内層酸化層の成長は，10 分間の短時間で

も H2O を含む低酸素圧雰囲気中では可能性があったが，空気酸化では速度論的に

不可能であることを示唆している。 

4.3 空気／水蒸気酸化→硫化腐食のスケール形成機構 

硫化腐食→空気酸化／水蒸気酸化→硫化腐食の繰り返しによるスケール形成

機構は，図 4.7 および図 4.8 の EPMA による線分析結果に示した通り，硫化腐食→

空気酸化後の基材／内層スケールの界面では Fe 硫化物中に Fe 酸化物が混在して

いたのに対し，水蒸気酸化では，その界面は Fe 酸化物層が形成し，その上層に

Fe 硫化物層が形成していた。空気酸化／水蒸気酸化の両試験で基材とスケール層

の酸化物形成の違いがあるものの，その後の硫化腐食試験では硫化物層の形成は

同様の形態を示す結果となった。 

成田ら 2)の実験によれば，予備酸化で Fe2O3 スケールを形成させた供試体を

H2-H2S ガス中で硫化する場合，硫化に先行して還元が生じることを動力学的結果

と熱力学的考察から結論づけている。本実験においても酸化物から硫化物への変

換の大部分が次の還元，硫化物の経路を経由していることにあると考えられる。 

①   酸化物の還元 

 FeO ＋ H2 ＝ Fe ＋ H2O                                 (21) 

  （575℃以下では生成しえない不安定相） 

 または 

 3FeS ＋ 4H2O ＝ Fe3O4 ＋ 4H2 ＋ 3S                    (22) 

（実験温度 500℃では安定相） 
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②   金属の硫化  

Fe ＋ H2S ＝ Fe2S ＋ H2                                (23) 

したがって，H2S ガスでは硫化に先行して酸化物の水素還元が起こることと，

反応によって，水蒸気が発生する。すなわち，500℃の実験温度では FeO および

Fe3O4 の平衡解離圧から酸素分圧が 10-24Pa 以下では酸化物は存在できないため，

H2-H2S ガス中では容易に還元反応が生じる。外層の FeS スケールは断面観察結果

からもわかるようにクラックやスケール中の欠陥を起点として容易に内層側へ侵

入して Fe と直接 H2S ガスが反応して硫化が進行し形成する。 

 しかしながら，実験結果では，水蒸気酸化した場合，基材界面に硫化物ではな

く，酸化物が形成する理由は，基材の Fe は S と O では化学親和力の強い O と結合

し，酸化物として熱力学的には安定相を形成する。そのため，基材界面では酸素

分圧が上がり，その結果，硫黄分圧が低下し，酸化物となったものと考える。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（ａ）硫化腐食→空気酸化          （ｂ）硫化腐食→水蒸気酸化  

図 4.9 硫化→空気酸化／水蒸気酸化のスケール形成機構  

 

4.4 実機溝状腐食の腐食機構  

4.4.1 溝状腐食部の EPMA による詳細分析結果  

実機ボイラ伝熱管の溝状腐食部の詳細分析結果を図 4.10 に組成像を示し，組成
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像（ａ）は，基材／内層／外層の二層構造に見受けられ，内層は緻密で，外層は

多孔質な様相を呈している。また，外層から基材まで貫通するクラックが組成像

から観察される。（ｂ）および（ｃ）に示した溝状腐食部先端のスケール層の様相

は，多数のボイドが認められ，クラックを中心に串型にコントラストの交番が認

められる。図 4.11 に示した EPMA による面分析結果から腐食生成物層は，三層構

造であることが判明した。外層には酸化物層，中間層に硫化物層，さらに内層は

酸化物層に区別できる。組成像から観察された外層から基材に達するクラックは，

S がくさび状に濃化していることがわかる。溝状腐食部先端を EPMA により面分析

した結果を図 4.12～4.13 に示す。溝状腐食部先端でも基材側から酸化物層，硫化

物層の交番が認められ，基材まで貫通しているくさび状の S 濃化部から串型に硫

化物層が形成している。また，中間層では酸化物の混在が認められる。 

4.4.2 燃焼ガス中の H2S による腐食機構  

第 2章の図 2.15に示した燃焼ガスの各種濃度の平衡計算結果からウォールブロ

ワ周辺部のボイラ伝熱管の設置位置ではバーナによる火炎に近いため管表面雰囲

気が還元性になる可能性と第 3 章の図 3.22～3.24 に示した Fe-S-O 系状態図から

FeS の生成と Fe3O4 の生成領域の境界域でボイラの運転がなされていることから，

CO/CO2,H2/H2S の還元性ガスを含む燃焼ガスに伝熱管が曝されている。 

また，燃焼条件によっては燃焼ガス中に存在する H2S,SO2, CO による高温硫化

腐食の発生も懸念され，複合ガスによる複雑な高温ガス腐食となることが予想で

きる。 

ボイラ伝熱管では，これらガス成分と基材の Fe および基材表面に生成している

Fe2O3 が反応し，茂田ら 6)は，下記のような反応によって，腐食生成物である FeS

を生成すると考えている。 

SO2 ＋ 3CO ＝COS ＋2CO2                                       (24) 

COS ＋ Fe → FeS ＋ CO                                         (25) 

2COS ＋ SO2 ＋ 3Fe → 3FeS ＋ 2CO2                              (26) 

7CO ＋ 2SO2 ＋ Fe2O3 → 2FeS ＋ 7CO2                            (27) 

また，燃焼ガス中の H2S は ppm オーダの存在量であるが Fe と直接的なガス接触

により反応し FeS が生じる。その反応は次式となる。 

H2S ＋ Fe → FeS ＋ H2                                         (28) 
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一方，SO2 や CO が存在すれば 

2SO2 ＋ 4CO ＝ 4CO2 ＋ S2                                 (29) 

の反応が起こり，この S2 は鉄酸化物と反応して 

  2Fe ＋ S2  ＝ 2FeS                                           (30) 

4FeO ＋ 3S2 ＝ 4FeS ＋ 2SO2                              (31) 

2Fe3O4 ＋ 5S2 ＝ 6FeS ＋ 4SO2                             (32) 

となり，SO2 と CO の存在による FeS が生成するとする Gerlach7)，渡辺ら 8)の考え

方によって説明される。 

反応に関与するガス種は実験よりも多種となるが，H2S の場合，金属との直接

反応であるため，実機ボイラ伝熱管への腐食の影響は基材に直接的にガスが接触

する必要があり，実機の溝状腐食部には，基材部に達するクラックが認められる

ため，そのクラックからの燃焼ガスの侵入経路が確保されるための熱応力が作用

する必要があると考える。その熱応力が作用し得る実機での要因を整理すると次

のようになる。 

（熱応力要因） 

①   ボイラ起動・停止 

②   ボイラ運転中の負荷変動，火炎の揺らぎ，石炭混焼に伴う燃料切り換え時

の燃焼不安定および燃焼性変動 

③   ボイラ伝熱管表面に付着するスラグの付着，成長，脱落に伴う温度変化 

④   ウォールブロワからの噴射蒸気による熱衝撃 

が考えられる。 

 一方，クラックが外層から基材まで貫通することを考えると，相当過大な応力が

作用すればき裂進展方向は，結晶粒内を貫通すると考えられるが断面組織観察に

おいては，いずれも粒界腐食から進展していたため，過大な応力ではないことが

推察される。結晶粒界の進展においては，腐食の進行に伴い応力分布が結晶粒界

近傍で不連続に変化し，結晶粒界ごとに応力の大小が分かれ，局所的には応力の

大きい領域と小さい領域は，結晶粒界または粒界 3 重点近傍で出現しやすく，粒

界垂直応力は，荷重方向に対する粒界面の傾きの影響を大きく受け，荷重方向に

垂直な粒界で大きくなる傾向にある 9)。そのため，粒界３重点で一旦，進行は止

まるものの，腐食の進行に伴って粒界の結合力が弱まり，再び垂直方向へ進行す
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るものと考えられる。 

以上のことから，実験結果で得られた H2-H2S ガス雰囲気中の水蒸気が及ぼす内

層スケール構造への影響については実機現象と一致する。溝状腐食部ではクラッ

クを通して燃焼ガス成分が基材側に作用しなければ腐食の進行はないと考えられ，

実機腐食現象と対応がとれるものと判断する。しかし，応力条件が付加され，繰

り返し応力下における腐食試験の実施が望まれるが，設備の耐久性，実験装置の

改良，実験精度等に問題が生じるため現段階では実施が困難である。 

また，実機燃焼ガス成分は多種存在するため，例えば，酸化性ガスである SO2

が直接侵入すれば金属／スケール界面の酸素ポテンシャルは高くなり，Fe が酸化

される。SO2 濃度が高いと通常酸化物が安定であり，硫化物が不安定となるが燃焼

ガス雰囲気のような SO2 ガスが少ないときには Fe-S-O 系で生成される化合物の安

定領域は著しく変位してくる 10)。そのため，SO2 の直接的な関与も否定できず，

今後これらの影響も解明していく必要があると考える。 

 それ以外にも，燃料中に含まれる H2O の影響と本実験で得られたウォールブロ

ワによる短時間での H2O の影響との区別，環境対策である NOx 制御やバーナ燃焼

制御による複雑な O2 濃度の変化挙動による影響，バーナ火炎の揺らぎやガス流の

偏流，炭種混焼による燃焼安定性等，実機ボイラでは不確定要素が多々あり，非

常に複雑で実機の溝状腐食の機構解明のためには，さらなる研究が必要と考えら

れる。それらの課題については，今後このような基礎的実験を積み重ねていくこ

とにより，機構解明に取り組む所存である。 
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図 4.10 溝状腐食部の組成像  
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図 4．11 溝状腐食部の EPMA 面分析  
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図 4．12 溝状腐食部先端の EPMA 面分析 (Fe,S,O：×3000 倍 ) 

 

図 4．13 溝状腐食部先端の EPMA 面分析 (Fe,S,O：×10000 倍 ) 
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5．結言  

火 STBA21S を 500℃にて硫化腐食後，空気酸化試験および水蒸気酸化試験を行

い，引き続き硫化腐食試験を行った結果をとりまとめると以下のとおりである。 

（１） 火 STBA21S を 500℃で硫化腐食すると，結晶質で脱落し易い外層と多孔

質な内層の二層構造のスケールが形成し，外層の粒界に沿った垂直クラックと外

層下部に水平クラックが形成する。 

（２） 硫化腐食後の火 STBA21S を引続き空気酸化すると，外層スケール最表面

および外層スケール中のクラックの両側，さらにスケール／基材界面において酸

化物を形成するが，酸化物と硫化物が混在する傾向があった。 

（３） 一方，硫化腐食後の火 STBA21S を引続き水蒸気酸化すると，スケールの

酸化状況はほぼ空気酸化と同様であったが，内層は酸化物層と硫化物層が明瞭に

別れ，スケールと基材界面で硫黄が濃化する傾向にあった。 

（４） 硫化腐食→空気酸化→硫化腐食，硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食の試

験の結果，両者ともにスケール構造は同じ硫化物スケールとなるが基材との界面

では，空気酸化した場合では硫化物と酸化物の混在層を形成し，水蒸気酸化した

場合では基材界面に酸化物が形成していた。 

（５） 実機の溝状腐食部の先端部（基材との界面）では，酸化物を形成し，そ

の上層に硫化物が形成する串型の構造で，硫化腐食→水蒸気酸化→硫化腐食の繰

り返し試験の実験結果と一致する傾向を示した。そのため，実機溝状腐食の進行

は，還元性雰囲気中で水蒸気が関与し，かつ，熱応力などによりボイラ管に生成

したスケールにクラックや欠陥等から燃焼ガスが侵入し，そこから基材部との金

属と反応して粒界硫化が生じ，そこを起点として基材の深さ方向へ進行したもの

と考える。 
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第５章 耐高温硫化腐食・耐摩耗溶射材料の実験室的評

価方法 

 

１．緒言  

第1章で述べたように，大容量の微粉炭燃焼ボイラは，主軸電源として長期安定

運転が求められている。しかし，燃焼灰由来のボイラ伝熱管の損傷が多発し，長

期安定運転に支障を来している。 

そこで，伝熱管の寿命延長を図るため，現用のCr3C2-NiCr溶射皮膜の耐久性改

善や新規溶射材料の開発が期待される。それら改善，新規開発材の実用化には，

まず実験室的な評価を行い，次いで実機での検証が必要となるが，Cr3C2-NiCrの

実機ボイラに適用するための評価プロセスを示した報告は見あたらない。 

Cr3C2-NiCrの溶射方法は，HVOF1-3)および大気プラズマ溶射（APS/Atmospheric 

Plasma Spraying：以下APSとする．）4-6)が使用されるが，福田ら 7)によれば，溶射

皮膜を形成する粒子間結合力の高いHVOFが適しているとされ，実機における同一

環境下でHVOFの方がAPSに比べ５倍程度，耐摩耗性が優れている試験結果が示され

ている。富田ら 8)は，減圧プラズマ溶射とHVOFの皮膜の硬さ特性を皮膜組織から

考察し，減圧下では皮膜組織に導入される気孔が少なく，緻密性が向上し，粒子

間結合力が大きいことを報告している。一方，APSやHVOFにも溶射火炎の出力が異

なるいくつかの種類があるが，それらの皮膜特性を比較した研究報告は見あたら

ず，皮膜組織との関連性が明らかにされていない。 

また，石炭燃焼ボイラを想定した還元性雰囲気中の高温ガス腐食環境での溶射

皮膜の特性の報告 9)や高温エロージョン特性の報告もほとんど見当たらない 10)こ

とから，石炭燃焼ボイラに適用するための溶射皮膜を総合的に評価する方法がな

い。 

そこで，本章では石炭燃焼ボイラに適用する溶射皮膜の実験室的な評価方法を

確立するため，現用のCr3C2-NiCr溶射皮膜をHVOFとAPSによって作製し，それら溶

射皮膜の密着力，高温硬さ，耐摩耗，耐高温腐食などの特性を評価した結果につ

いて述べた。また，その結果に基づいて実験室評価法を提案した。 
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2. 実験方法  

2.1 溶射方法と溶射条件  

溶射方法としてHVOFは，スルザーメテコ社製溶射機のDJ1000およびDJ2700を使

用した。また，皮膜特性を比較するため，島津工業社製溶射機のTPA1500を使用し，

APS溶射を行った。（以下それぞれの溶射機で作製した皮膜をHVOF(DJ1000),HVOF(D

J2700), APS(TPA1500)とする。） 

表5.1に各々の溶射条件，溶射材料の組成および平均粒径を示した。 

 

表5.1 溶射条件，溶射材料の組成および平均粒径  

 

 

2.2 皮膜断面組織観察と気孔率測定  

溶射方法が決まれば溶射皮膜の断面組織と気孔率は適正な溶射条件が保持され

たかを判定する有力な手段となる。特に耐食・耐摩耗の観点からは皮膜の緻密性

が重要と考えられる。本章では以下の方法により溶射皮膜の断面組織観察と気孔

率測定を実施した。試験片は，材質SS400，幅50mm，長さ50mm，厚さ4.3mmの平板

上にHVOF(DJ1000，DJ2700)皮膜では，溶射距離250mm（溶射機メーカ推奨値：以下

標準溶射距離とする。）および350mm，APS(TPA1500)皮膜では，150mm（溶射機メー

カ推奨値：以下標準溶射距離とする。）および250mmで溶射膜厚300μmを目標に作
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製した。その皮膜の断面組織観察のために，試験片をマイクロカッターで1/2に切

断し，エポキシ樹脂に埋め込み，1μm粒径のダイヤモンド砥粒を用いてバフ研磨

により表面を仕上げた。その断面を光学顕微鏡により皮膜のクラック発生の有無，

皮膜の浮き上がり，基材と皮膜界面のブラスト材の残存状況を観察し，欠陥の有

無を調査した。また，皮膜中の気孔および介在物は皮膜欠陥になるため，観察写

真ではいずれも黒色で現れ，両者の区別は判別できないが，ここでは，混在割合

を気孔率と定義し，光学顕微鏡により倍率105倍に統一して撮影し，画像処理ソフ

ト（米国National Institute of Health社製NHI Image Ver1.62）を用いて画像解

析により求めた。 

次に，電子線マイクロアナライザ（EPMA）により溶射材料の溶融状況，溶射粒

子間の密着状況，気孔や介在物（酸化物など）の分散状況を調査した。 

2.3 基材との皮膜密着強さ 

 前項，皮膜組織と同様に溶射方法と溶射材料が決まれば，ほぼ所定の密着強さ

が得られるため，現用品のHVOFで作製したCr3C2-NiCr溶射皮膜の密着力を測定し

ておくことが重要であり，また前処理を含む不適切な溶射条件が適用されたか否

かの判定にも有効と考える。 

溶射皮膜と基材（SS400）との常温での密着強さを引張密着強さ試験およびせん

断試験で評価した。両試験ともに応力負荷は，テスター産業社製(NTS-4700)引張

試験機を用いて荷重負荷速度1mm/min．で測定した。 

(1) 引張密着強さ試験  

JIS H 8402「溶射皮膜の引張密着強さ試験方法」を参考に溶射皮膜面に接着剤

を塗布し，引張用治具に固定して実施した。その模式図を図5.1に示す。 

試験片は，JISに準拠して作製し，HVOF(DJ2700)皮膜とAPS(TPA1500)皮膜につい

て，溶射距離が密着強さに及ぼす影響を調査した。溶射距離は，標準溶射距離と

標準溶射距離＋100㎜の２条件で引張密着強さを評価した。 

(2) せん断試験  

溶射皮膜の密着強さは，皮膜または皮膜／基材界面での破壊応力が測定される

が，HVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜では，測定する溶射皮膜と基材界面より接着剤が先

に破壊（引張密着強さ：約90MPa）する場合があるため，接着剤強度を超える密着

強さに対応する測定方法として，接着剤を使用しない，せん断力を溶射皮膜と基
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材界面に負荷するせん断試験を実施した。図5.2にせん断試験の模式図を示す。試

験片は,SS400の基材に厚さ500μmの溶射皮膜を施工し，平面研削盤により幅24mm

×長さ1.5mmの溶射皮膜を残した試験片を作製した。 

 

 

図 5.1 引張密着強さ試験の模式図   図 5.2 せん断密着強さ 

 

2.4 ヒートサイクル試験  

実機ボイラに施工された溶射皮膜の割れや剥離などの損傷は，起動停止や負荷

変動などに伴い基材と溶射皮膜の熱膨張率差に伴う熱応力が加わることが一因と

考えられる。そのため，溶射皮膜に実機運用範囲と同程度のヒートサイクルを負

荷して皮膜の健全性をヒートサイクル試験で評価した。 

試験片は，ボイラ管（材質火STBA21S，外径27mm，内径22mm）を長さ450㎜に切

断加工後，その表面に溶射皮膜厚さを325，530，620，720μmに施工し長さ30mm

に切断して作製した。 

試験は電気炉大気中にて，室温→500℃（昇温速度0.17℃s-1,20分間保持）→炉

外に取り出して大気冷却（500℃→室温，冷却速度約0.18℃s-1）のヒートサイク

ルを10サイクル実施した。サイクル試験後の皮膜の割れや剥離を皮膜表面にエタ

ノールを噴霧して損傷を確認し，損傷箇所を管周方向に切断して光学顕微鏡によ

り皮膜の健全性を評価した。 
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2.5 皮膜の高温硬さ測定  

現用品のHVOFで作製したCr3C2-NiCr溶射皮膜の常温硬さはおよそ960Hv程度 10)

であるが，ボイラ伝熱面へ耐摩耗皮膜として利用する場合，伝熱管表面温度での

皮膜硬さ（保持）が重要となるものの，公表されたデータは少なく本章では以下，

日本工学製高温顕微硬度計（QM型）でビッカース硬さをJIS Z 2244に準じて10点

測定し，平均値で評価した。試験片は，材質SS400，幅50mm，長さ50mm，厚さ4.3

mmの平板上に溶射皮膜厚さ300μmを目標に施工し，幅5mm，長さ10mm，厚さ4.6mm

に切断して作製した。測定条件は，4×10-3Pa真空雰囲気中にて室温および100～ 

500℃まで100℃間隔で加熱速度20℃／min，保持時間5分，試験荷重50g，荷重負荷

時間30秒で測定した。 

2.6 耐摩耗特性試験  

(1) 摺動摩耗試験  

 現用品のHVOFで作製したCr3C2-NiCr溶射皮膜の基礎的な摩耗特性を把握するた

め，常温での摺動摩耗試験を実施した。スガ試験機社製スガ摩耗試験機（NUS-IS

O3）を用いて，試験片に#320エメリー紙を29.4Nの試験荷重で押し当てて，摺動回

数400回ごとに試験片の重量変化を測定し，1600回まで実施した。耐摩耗性は，減

量によって評価した。試験片は材質SS400，幅50mm，長さ50mm，厚さ4.3mmの平板

上に膜厚500μmの溶射皮膜を施工して作製した。 

(2) 高温エロージョン試験  

前述のように実機では噴射蒸気に巻き込まれた燃焼灰の衝突摩耗（エロージョ

ン）が想定される。溶射皮膜は溶融または未溶融粒子の積層する成膜過程より，

積層粒子間の密着力に問題があり，ブラストエロージョン型の摩耗に弱点を持つ

と言われている 13)。特に高温環境では，皮膜特性の変化に対応してどの程度の特

性を示すのか現用品でも不明な点が多い。本報では，HVOF（DJ1000）を用いて，

摩耗材としてホワイトアルミナ（WA#180：平均粒径70μm）を利用して高温エロー

ジョン試験を実施した。試験片は，ボイラ管（材質火STBA21S，外径27mm，内径 

22mm）を長さ75㎜に加工し，その表面に溶射膜厚500μmを目標に溶射施工して作

製した。試験片の温度は，試験面（溶射機側）の試験片下部から直径1.8mm，深さ

7mmのキリ孔を設けて熱電対により測定し，実機使用環境である450℃を目標とす

るため，次の試験手順で実施した。試験開始前に試験片の予備加熱を溶射ガンか
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らの燃焼火炎で加熱を行い，試験片温度が400℃に到達した後，溶射ガンにホワイ

トアルミナを供給して試験を開始した。図5.3に高温エロージョン試験の模式図お

よび溶射ガンの移動パターンを示す。溶射ガンは，幅60㎜×高さ30mmの範囲を高

さ方向に3mmピッチで移動させて表5.2の試験条件でブラストを行った。耐摩耗性

は，試験片の減量をブラスト面積で除して試験片の単位面積あたりの減量を算出

して評価した。 

2.7 高温硫化腐食試験  

実機では低O2燃焼の影響で還元性雰囲気が生起し，硫化腐食の発生が想定され

るため，新たに適用される耐食・耐摩耗溶射皮膜には耐硫化腐食性の付与も重要

な項目である。ここでは，耐高温硫化腐食性評価の一環として現用品の硫化腐食

特性を次のH2-H2S硫化腐食試験で調査した。 

試験片は，ボイラ管（材質火STBA21S，外径27mm，内径22mm）を長さ20mmに切断

加工し，その表面に溶射膜厚300μmを施工後1/2に切断したものと，無溶射施工の

ものを比較材として供試した。試験には，図5.4に示した試験装置を使用した。試

験温度（500℃）までの昇温中はArガスを通気し，試験温度に到達後炉内温度が安

定するまで1時間保持した後，Arガス雰囲気からH2-1vol%H2Sガスの試験ガスに切

り替えて5時間保持，その後Arガスに切り替え，炉冷にて200℃まで降温するサイ

クルを5回繰返し，合計25時間の暴露試験を行った。 

 

 

 

図 5.3 高温エロージョン試験模式図  
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表 5.2 高温エロージョン試験条件  

 試験温度（≒450℃） 

試験装置  DJ1000(HVOF) 

噴射距離  300mm 

試験片寸法  φ27mm×75mm 

試験片角度  90° 

ブラスト材（ホワイトアルミナ） WA #180 

ブラスト材供給量  0.75～0.83g/s 

ノズル移動速度  20mm/s 

試験回数  3 

 

 

図 5.4 高温硫化腐食試験装置の模式図  

 

3. 試験結果と考察  

3.1 皮膜断面組織と気孔率  

3.1.1 皮膜組織  

(1) 光学顕微鏡観察  

 図5.5に溶射距離の異なる溶射皮膜の断面組織の観察結果を示した。(a),(b),

(c)は各溶射方法の標準溶射距離で溶射した皮膜組織で,(d),(e)は標準溶射距離
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より100㎜遠方から溶射した皮膜組織である。標準溶射距離で溶射した皮膜の組織

は，いずれも皮膜中に割れ等は存在せず基材と密着しており，皮膜／基材界面に

気孔や皮膜浮き上がり等の異常は認められなかった。また，皮膜割れについても

観察されず組織観察上成膜に問題はないものと判断できる。 

 標準溶射距離で作製したHVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜は，やや不明確であるが，僅

かに黒色介在物または空孔が存在し，皮膜中に未溶融溶射粒子状の塊状粒子が認

められるが，皮膜自体は緻密であった。また，HVOF（DJ2700）皮膜はHVOF（DJ10

00）皮膜で見られた塊状粒子はより細粒化し緻密な組織を示したが，微細な黒色

介在物が全体に分布していた。 

一方，APS 溶射皮膜は溶射粒子が偏平したラメラ状の組織となり，やや大きな

黒色介在物または空孔が皮膜全体に分布していた。  

なお，溶射距離を遠方とした(d) ，(e)では HVOF(DJ2700)，APS とも介在物や

空孔が増加，粗大化する傾向にあったが，特に APS は顕著であった。  

(2) EPMA分析結果  

図 5.6 に HVOF(DJ2700)皮膜と APS(TPA1500)皮膜の EPMA による Ni，Cr，C，O

の分布を調査した結果を示した。 

HVOF(DJ2700)皮膜では島状の NiCr を埋めるようにＣが分布しており，バルク

の NiCr にほぼ均一に C（炭化物）が分散している状況がうかがえた。また，層全

体に O が分布しているが，所々，塊状に濃度が高くなっており空孔の存在を示唆

していた。 

一方，APS 皮膜はラメラ状組織の NiCr の分布と C の分布は大まかに分離できる

が，その境界は不明確で，相互に拡散している状況がうかがえた。また，O は NiCr

の分布と完全に一致しないものの，皮膜全体に鮮明に分布しており HVOF(DJ2700)

皮膜に比較し，皮膜中に酸化物が多く存在することが確認できた。また，その酸

化物近傍で特に O 濃度が高い位置が存在しており，これらは SEM 写真の結果と併

せて，酸化物近傍に存在する空孔と確認された。 

これら溶射皮膜組織の相違は HVOF と APS 溶射の違い 12)に起因するものである

と考えられる。すなわち，HVOF は火炎温度 3000℃前後，20～50μm 程度の溶射粒

子を飛行速度 300～600m･s-1 前後で溶射するのに対し，APS は火炎温度が 10000℃

近くに達し，40～150μm 程度の溶射粒子を飛行速度 150～300m･s-1 前後で溶射す
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るため，APS 溶射は溶射時の熱影響が大きく，溶射粒子の酸化や Cr3C2 と NiCr の

相互拡散が進行したものと考えられる。 

Cr3C2-NiCr 溶射皮膜の高温耐摩耗性は，融点（1915℃）が高く硬度が大きい Cr3C2

の存在に期待しており，組織調査の結果からも相互拡散等による Cr3C2 消耗(変化)

の少ない HVOF 溶射が優れていることが確認された。 

 

 

 

図5.5 溶射距離の異なる溶射皮膜の断面組織の観察結果  
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（ａ） HVOF(DJ2700)皮膜

 

（ｂ）APS(TPA1500)皮膜  

図 5.6  HVOF(DJ2700)皮膜と APS(TPA1500)皮膜の EPMA 面分析結果  
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3.1.2 気孔率  

図5.5の溶射皮膜の光学顕微鏡写真から画像解析ソフトにより気孔率を解析し，

結果を図5.7に示した。標準溶射距離のHVOF（DJ1000）皮膜およびHVOF(DJ2700)

皮膜では気孔率は1％程度で，溶射距離を長くしたHVOF(DJ2700)皮膜でも気孔率は

やや大きくなる程度で大きな差は見られなかった。一方，APS(TPA1500)皮膜は， 

HVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜に比べ標準溶射距離で2％を超え，気孔率が2倍以上，標

準溶射距離＋100mmの場合では4％を超え気孔率が4倍程度であった。 

これら気孔率の違いは，前述のように HVOF では低温で比較的粒径が小さな溶

射粒子を高速で溶射面に衝突させるため皮膜が緻密化したのに対し，APS は高温

でやや大きな溶射粒子を十分に溶融させて溶射面に衝突させるため，空孔の巻き

込みや酸化物が多くなり，結果として気孔率が大きくなったと考えられる。 

 

 

図5.7 溶射皮膜の気孔率測定結果  

 

3.2 皮膜の高温硬さ 

高温硬さ測定結果を図5.8に示す。硬さの平均値を棒グラフで示し，測定データ

の最大値および最小値を棒グラフ上に示した。いずれの溶射皮膜も温度上昇とと

もに硬さが低下する傾向を示した。測定データのバラツキは，APS(TPA1500)皮膜

と比較して HVOFの方が大きい傾向を示した。これは，HVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜

中での未溶融のCr3C2粒の分布状態に起因している。すなわち，硬さ測定に用いる

圧子の挿入位置にCr3C2粒の濃度が高ければ高い硬度になるが，NiCrの金属成分や

気孔の濃度が高い領域では低い硬度を示す。 
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実機の使用温度域である300℃以上で要求される硬さはバラツキを考慮しても 

HVOF(DJ2700)皮膜の方がHVOF（DJ1000）皮膜より高いと判断できる。 

一方，APS(TPA1500)皮膜ではHVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜に比較してもともと硬度

が低いのに加え，Cr3C2およびNiCrともに溶融したラメラ組織を呈していることか

らバラツキが小さくなったものと考えられる。 

 

 

図 5.8 高温硬さ測定結果  

 

3.3 基材との皮膜密着強さ 

(1) 引張密着強さ試験  

引張密着強さの試験結果を図5.9に示す。標準溶射距離の場合におけるHVOF   

(DJ2700)皮膜とAPS(TPA1500)皮膜を比較すると，HVOF(DJ2700)皮膜は87.5MPaであ

り，APS(TPA1500)皮膜（35.7MPa）と比較して約2.5倍の引張密着力を示した。 

一方，標準溶射距離+100mmとした場合では，HVOF(DJ2700)皮膜は43.3MPaであり，

APS(TPA1500)皮膜の29.8MPaと約1.5倍の密着力の差であった。また，標準溶射距

離と標準溶射距離＋100㎜との密着力の比較では，HVOF(DJ  2700)皮膜では半減し，

APS(TPA1500)皮膜では約17％減少したが，いずれの場合でも，皮膜の剥離は皮膜

／基材界面で起きていた。 
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以上，皮膜の引張密着力は APS 皮膜に比較して  HVOF(DJ2700)皮膜が大きいこ

とが確認されたが， HVOF(DJ2700)皮膜の密着力が大きいのは，前述のように，未

溶融に近い硬い小粒子が高速で基材に衝突し積層されるためと考えられる。 

また，皮膜の密着性は，溶射距離を標準条件(250mm)より 100mm長くすると APS，

HVOF(DJ2700)とも大幅に低下することが判明した。この原因として溶射粒子の基

材への衝突速度低下や溶射中の酸化等による介在物の増加などが考えられる。こ

の溶射距離と皮膜密着力の関係は実機伝熱面へ手動で溶射する場合を想定すると

大変重要であるが，標準溶射距離に対し現場で＋（あるいは‐）100mm の範囲で

溶射距離を確保するのは困難なため，実用時工場施工皮膜に比較し現場施工皮膜

の劣化が早いケースがしばしば発生する一因にもなっているのではないかと推定

される。これらの結果を基に今後はさらに距離範囲（標準溶射距離±）と溶射皮

膜の関係を把握していくことが必要と考える。 

なお，本章では溶射直後（未使用品）の皮膜密着性について評価したが，実用

時を想定すると経年的な劣化をどのように評価するか，また長時間加熱後の溶射

皮膜の密着性の測定や，川原ら 13)が実施しているような炉内での直接伝熱面溶射

皮膜の密着力測定の検討も必要と考えられる。 

(2) せん断試験  

せん断試験結果を図 5.10 に示す。前記の引張密着力と同様に HVOF 皮膜は APS

皮膜より密着力が高くなる傾向が得られた。HVOF 皮膜のせん断強さは，高出力の

HVOF(DJ2700)皮膜で 104MPa，低出力の HVOF(DJ1000)皮膜で 93MPa，APS(TPA1500)

皮膜で 56.8MPa であった。各試験片の皮膜の剥離は，皮膜／基材界面で起きてい

た。本試験方法は，引張試験のように接着剤に由来する試験結果のバラツキを排

除するため実施したものであるが，皮膜剥離機構は本質的に異なると考えられる。

また，溶射ハンドブックによる溶射皮膜の密着力評価 14)では引張試験による密着

力は，せん断試験による密着力の方がやや大きくなる傾向があり，今回の試験結

果とよく一致している。 

溶射皮膜の密着力を比較的簡便な引張試験で評価するか，あるいは試験片加工

にやや難点のあるせん断試験で評価するかは難しい選択であるが，前述のように

溶射条件（溶射距離）と皮膜密着性の正確なデータを得るには試験結果にバラツ

キの少ないせん断試験が適当と判断した。 

114 
 



 

 

図5.9 引張密着力強さ試験結果  

 

 

図5.10 せん断密着力試験結果  

 

3.4 ヒートサイクル試験  

図5.11にHVOF(DJ2700)皮膜に対するヒートサイクル試験後の試験片外観および

溶射層の断面組織を観察した結果を示す。観察位置は，試験片表面にエタノール

を噴霧し，目視によりクラック（き裂）が認められた位置で切断した周方向の断

面とした。溶射皮膜の剥離や脱落は認められなかったが，膜厚が 500μmを超える

とクラックが発生しやすい傾向にあった。また，クラックは基材まで貫通してお

り，燃焼ガスや石炭灰中の腐食性成分がクラック内に侵入すると基材との界面で

腐食が進行し，溶射皮膜の剥離を促進する可能性を示唆していた。 
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一方，APS(TPA1500)皮膜は，すべての試験片でクラックは認められなかった。

このことから，ヒートサイクルによる皮膜割れに対する感受性は気孔率と相関が

あり，気孔率の高い皮膜は，引張密着強さも小さく，粒子間結合力が弱いため，

気孔が応力に対して緩衝作用を及ぼし，結果として皮膜組織に靱性を与えている

と考えられる。 

以上，ヒートサイクル試験では，実用上最も問題となる溶射皮膜とクラック発

生の関係を把握でき，今後，高温耐食・耐摩耗溶射皮膜を選定する上での最重要

試験であると考える。 

3.5 耐摩耗，耐エロージョン特性評価  

3.5.1 摺動摩耗  

摺動試験結果を図5.12に示す。いずれの皮膜においても試験回数の増加ととも

に直線的に減量する傾向を示した。HVOF (DJ1000，DJ2700) 皮膜はAPS(TPA1500)

皮膜と比較すると1/3程度の摺動摩耗量を示した。これは，図5.7の気孔率から分

かるように，HVOF(DJ1000,DJ2700)皮膜は0.91％以下とAPS(TPA1500)皮膜より２倍

以上気孔率が小さく，緻密な皮膜が形成し，粒子間結合力が高い皮膜が形成され

ているためと考えられる。また，高硬度のCr3C2粒子が未溶融で均一に分散してい

るために平面における耐摩耗性が向上していることも影響していると考えられる。 

 

 

図5.12 摺動摩耗試験結果  
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3.5.2 高温エロージョン 

図5.13に高温エロージョン試験後の単位面積あたりの減量結果を示す。各試

験片の減量ならびにブラスト面積はHVOF(DJ1000)皮膜=3.1358g(8.30cm2)，HVO

F(DJ2700)皮膜=2.5958g(8.36cm2) ，APS(TPA1500)皮膜=4.5483g(8.29cm2) であ

った。すなわち，APS(TPA1500)皮膜はHVOFで作製された皮膜より摩耗する傾向

がある。試験後の各試験片の表面を目視により観察すると，HVOF(DJ2700)皮膜

のみ残存が確認できた。 

また，単位面積あたりの減量結果から試験片の減肉深さを次式により算出し

た。 

試験片の減肉深さ t = W/ρA 

ここで， 

W：試験片の減量 

A：ブラスト面積 

ρ：CrC-NiCr溶射皮膜の比重＝7.16 

（Cr3C2の比重 15）＝6.68,80Ni20Crの比重＝8.6より算出）とする。 

その結果，試験後の減肉深さ(t)は，HVOF(DJ1000)＝528μm，HVOF(DJ2700)

＝ 434μm，APS＝767μmに相当する。初期皮膜厚さから試験後の減肉深さを差

し引くとHVOF(DJ1000)=-43μm，HVOF(DJ2700)=116μmおよびAPS=-217μmとなり，

試験後の目視よる観察結果と一致し，気孔率が小さい，緻密な皮膜特性に相関

があると認められる。 

このことは，常温での摩耗機構ではあるが，Bitter16),Finnieら 17)によれば，軟

質材（延性材料）は低角度側の依存性を示し，材料表面の一部が切削除去される

ことによる摩耗機構に対し，硬質材（脆性材料）は高角度側の依存性を示し，衝

突粒子による材料表面の変形が進行する摩耗機構であるとし，Hutchings18)，岡崎

ら 19)はそれを支持している。 

本試験は，試験片温度450℃を目標に噴射距離を調節し，400℃～480℃の範囲で

実機の伝熱管表面温度域で実施したもので，高温硬さ特性で明らかなように，溶

射皮膜も温度上昇に伴い軟化し，かつ，噴射蒸気の直接的影響（噴射蒸気は温度 

593K(320℃)，流速604m･s-1で極めて高速流）に加え，噴射蒸気に巻き込まれて飛

来する燃焼灰の大きさ，重量，衝突角度ならびに速度は一定でなく，実機現象は
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極めて複雑であるが，切削型摩耗機構ではないかと考える。 

しかしながら，このような実機条件を再現するには大掛かりな装置が必要とな

る。本試験は高温でのブラストエロージョン特性を把握するため新規に採用した

もので，試験温度の制御やブラストに用いる衝突粒子径，衝突速度，高温硬さと

の関係など実機との対応でいくつかの検討すべき課題もあるが，高温域で耐食・

耐摩耗溶射皮膜のブラストエロージョン特性を把握する試験方法として有用と考

える。 

 

 

図5.13 高温エロージョン試験結果  

 

3.6 高温耐食性評価  

（H2-H2Sガスによる高温硫化腐食試験） 

図5.14に試験後の断面組織観察結果を示す。火STBA21Sは40～50μmの顕著な腐

食スケール（硫化物層）が生成しているのに対し，HVOF溶射皮膜は表層に20μm

程度の腐食変質層が生成している程度で溶射層内へのS分の侵入も見られなかっ

た。このことは，気孔率が小さく，緻密な組織となっているため，皮膜中に腐食

性ガスが侵入できなかったことを示唆している。その腐食変質層の腐食状況をエ

ネルギー分散型X線分析（EDS）により元素分布を調査した結果を図5.15に示した

が，試験片表面にNiリッチ層を形成しており，その直下にCrリッチな硫化物が層

状に形成していた。これらは，溶射皮膜と試験ガスの反応によって形成された腐

食層である。以上のように現用のCr3C2-NiCrは基材である火STBA21Sに比較して優

れた耐高温硫化腐食性を有することが確認された。これは，Cr3C2が腐食に対して

安定なこととバインダーとして加えられたNiCrが耐食性に良好であったことを示
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している 20)。 

本試験方法は石炭燃焼ボイラへ適用する耐食・耐摩耗溶射皮膜の耐食性評価に

活用していく所存である。 

 

 

（ａ） 火STBA21S材         （ｂ）Cr3C2-NiCr溶射皮膜  

図5.14 高温硫化腐食試験後の断面観察結果  

 

 

図5.15 高温硫化腐食試験後の断面EDS面分析結果  
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4. 結言  

 微粉炭燃焼ボイラにおける高温硫化腐食と摩耗により複合損傷対策として，よ

り信頼性の高い溶射材料開発の一環で，現用品の HVOF による Cr3C2-NiCr 皮膜を

主対象に皮膜の基礎特性（組織，気孔率，硬さ，密着性，耐摩耗性）試験やヒー

トサイクル試験，高温エロージョン試験，高温腐食試験等を実施した。各試験の

結果をとりまとめると以下のとおりである。 

（１） HVOF による Cr3C2-NiCr 溶射皮膜は APS による Cr3C2-NiCr 皮膜に比較し

て緻密で，硬度が高く優れた密着性を示したが，HVOF および APS ともに溶射距離

が長くなると皮膜中の酸化物等や空孔が増加し，密着性も低下することが確認さ

れた。特に HVOF は密着性の低下が顕著であり，膜質管理上，実機溶射時の大きな

課題であることが確認された。 

（２） 実機条件を考慮したヒートサイクル試験の結果，現用品は膜厚 500μm

以上でクラック発生が確認された。溶射皮膜のクラック発生は実用上極めて重要

な問題であり，ヒートサイクル試験の実施はこの種溶射皮膜の特性評価に不可欠

と考える。 

（３） HVOF 溶射機(DJ1000)を使用して簡易的な高温ブラストエロージョン試験

を実施した。本試験方法と実現象との相関性は今後検証する必要はあるものの，

試験条件の改善，改良を実施すれば，高温での耐食・耐摩耗溶射皮膜の相対的評

価には有効と判断した。 

（４） 溶射皮膜の高温耐食性評価として実機腐食現象（硫化腐食）を参考に，

H2-H2S による高温硫化腐食試験を実施した。基材である火 STBA21S は顕著な高温

硫化腐食を発生したのに対し，現用品の Cr3C2-NiCr 溶射皮膜は表層に僅かに腐食

層が生成する程度で，その耐食性（耐硫化腐食性）差を十分に評価できた。 

以上，高温耐食・耐摩耗皮膜の開発に係る基礎データを得る為，現用品の

Cr3C2-NiCr 溶射皮膜を主対象に各種試験を実施し，新溶射材料開発の指針と評価

方法に対する検討項目を明らかにすることができた。 

今後は今回得られた結果を基に，まず新規耐食・耐摩耗候補材料の実験室的評

価を行い，その後実機での実証試験を経て実用化を図る予定であるが，溶射皮膜

の経年劣化把握も重要な課題であり，その評価方法についても同時に検討する所

存である。 
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第６章 耐高温硫化腐食・耐摩耗溶射材料の開発と実験

室的評価 

 

１．緒言  

これまで高温硫化腐食対策として 50mass%Ni-50mass%Cr の溶射材料を大気プラ

ズマ溶射（APS）を用いて溶射施工する方法があるが，耐摩耗性に問題がある。ま

た，燃焼灰などによるエロージョン対策として，Cr3C2-25mass%NiCr(Ni:Cr=80mas

s%:20mass%，以下 Cr3C2-NiCr とする)を高速フレーム溶射（HVOF）にて溶射施工

する方法が採用されている 1)。 

しかしながら，微粉炭燃焼ボイラでは，高温硫化腐食およびエロージョンが複

合的に作用するため，材料にとっては過酷な環境で，2 年程度でメンテナンスを

余儀なくされている 2)。そのため，伝熱管の寿命延長を図るべく，現用の Cr3C2-

NiCr 溶射皮膜の耐久性改善や新規溶射材料の開発が期待されている。 

高温硫化腐食に対しては，一般に金属材料中の Cr 量を増加させることにより耐

食性が向上することから，溶射皮膜においても Cr 量を増加することにより耐食性

が向上すると考えられ，現用の Cr3C2-NiCr 溶射材料の Cr 量を増加させた組成量

を検討した。 

サーメット溶射材料粉末では，製法，粒度，成分が同じであっても粉末特性，

溶射特性および皮膜特性が大きく異なるとされている 3)。また，Cr3C2-NiCr のよ

うな炭化物サーメットは，炭化物が高温の耐酸化性雰囲気で分解を生じやすく，

溶射時に物性変化を起こすと特性が低下するため，溶射法，溶射条件などの確立

が重要となる 4)。そのため，第 5 章で炭化物サーメット活用のための最適な溶射

方法ならびに溶射条件を微粉炭燃焼ボイラの使用環境を想定した溶射皮膜の評価

方法を提案した。ボイラ燃焼ガス環境での腐食と摩耗現象は J.Stringer5)が指摘

しているように相互に関連しており，ボイラ伝熱管の損傷対策として溶射を採用

する場合，耐食性または耐摩耗性の両者に着目して，使用環境に合致した溶射材

料および溶射方法を選定する必要がある。 

そこで，本章では，現用の Cr3C2-NiCr 溶射皮膜の持つ耐エロージョン性を維持

しつつ，かつ，高温硫化腐食に対する防食性を向上させた溶射材料を開発し，新

規耐食・耐摩耗候補材料の溶射皮膜の作製ならびに皮膜の密着強さ，耐摩耗性，
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耐高温腐食性などの諸特性を第 5 章で得られた結果を基に，実験室的に評価を行

い，実機に適用する前段階の実機耐久試験を行う候補材料の選定を行った結果を

述べる。 

 

2. 実験方法  

2.1 溶射方法と溶射条件  

表 6.1 に溶射条件，溶射材料の組成および平均粒径を示した。溶射方法として

HVOF の一種であるスルザーメテコ社製溶射機の DJ2700 を使用した。溶射材料は

市販の Cr 粉末 50mass%、Ni 粉末 50mass%および炭化クロム粉末（Cr3C2）を組成比

65～75mass%Cr3C2 に対し，有機媒体との混練の後，造粒焼結し，平均粒径の異な

る 23.5 および 34.0μｍの 2 種類の粒径に分級して溶射粉末を作製した。（以下試

験片記号 AA～BB をそれぞれ開発材 AA～開発材 BB とする。） 

また，比較材として同様の手順により現用の 25mass%(80mass%Ni-20mass%Cr)を

作製し，平均粒径 23.5μｍの粒径に分級した。（以下現用材 CA とする。） 

 

表 6.1 溶射条件および試験片記号  

 

 

2.2 皮膜断面組織観察と気孔率測定  

第5章で現用材CAの最適溶射方法および条件は，HVOF（DJ2700）が優れていたこ

とから，現用材料の組成からCr量を増加させたことによる溶射皮膜の形成可否に

ついて評価するため，第5章2.2項に示した方法で実施した。 
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2.3 基材との皮膜密着強さ 

第5章2.2項に示した方法で以下の試験を実施した。 

（１） 引張密着強さ試験  

（２） せん断試験  

接着剤を使用しないせん断強さを溶射皮膜と基材界面に負荷することにより，

接着剤強度を超える密着強さに対応する測定方法として実施した。 試験片は, 

SS400の基材に厚さ500μmの溶射皮膜を施工し，平面研削盤により幅24mm×長さ 

1.5mmの溶射皮膜を残した試験片を作製した。 

2.4 ヒートサイクル試験  

試験片は，ボイラ管（材質火STBA21S，外径27mm，内径22mm）を長さ450㎜に切

断加工後，その表面に溶射皮膜厚さを300，500，600，700μmに施工し長さ30mm

に切断して作製した。 

試験は電気炉大気中にて，室温→500℃（昇温速度0.17℃s-1： 20分間保持）→

炉外に取り出して大気冷却（500℃→室温，冷却速度約0.18 ℃s-1）のヒートサイ

クルを10サイクル実施した。サイクル試験後の皮膜の割れや剥離を皮膜表面にア

ルコールを噴霧して損傷を確認し，損傷箇所を管周方向に切断して光学顕微鏡に

より皮膜の健全性を評価した。 

2.5 皮膜の高温硬さ測定  

第5章2.5項に示した方法で実施した。 

2.6 耐摩耗特性試験  

第5章では，試験片に衝突させるブラスト角度を90°として試験したが，実機の

ウォールブロワから噴射される蒸気および噴射蒸気に巻き込まれた燃焼灰の衝突

摩耗（エロージョン）が想定されるが衝突する角度は90°で衝突することは稀で

あり，実機の複雑な衝突角度を再現することは困難である。しかし，実機損傷管

のエロージョンを受けて減肉した箇所の管断面観察から管水平方向に対し減肉角

度を計測すると概ね衝突角度60°程度であったことからブラスト角度を変更した。 

 図6.1に示した常温および高温ブラストエロージョン試験の模式図および溶射

ガンの移動パターンを示し，表6.2に示した試験条件でブラストを行った。また，

一般的に耐摩耗性把握のために用いられている摺動摩耗試験による特性と比較検

討し，耐摩耗性を評価する。 
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試験片は，材質SS400，幅50mm，長さ50mm，厚さ6.0mmの平板上に溶射皮膜厚さ 

500μmを目標に溶射皮膜を施工して作製した。 

（１） 常温ブラストエロージョン試験  

 摩耗材として常温エロージョン試験ではホワイトアルミナ（WA#180：平均粒径 

65μm，WA#500：平均粒径25μm）を衝突させた。 

（２） 高温ブラストエロージョン試験  

摩耗材として高温エロージョン試験では電気炉内で約450℃の試験片温度を保

持し，ホワイトアルミナ（WA#180：平均粒径65μm）を衝突させた。試験片の温度

は，試験面（溶射機側）の試験片背面から直径1.8mm，深さ5mmのキリ孔を設けて

熱電対により測定し，実機使用環境である450℃を目標とするため，次の試験手順

で実施した。 

試験開始前に試験片の予備加熱を溶射ガンからの燃焼火炎で加熱を行い，試験

片温度が400℃に到達した後，溶射ガンにホワイトアルミナを供給して試験を開始

した。溶射ガンは，幅80㎜×高さ9mmの範囲を高さ方向に3mmピッチで移動させて

ブラストを行った。耐摩耗性は，試験片の減量にて各溶射皮膜を相対評価した。 

（３） 摺動摩耗試験  

 複雑な実機エロージョン条件を模擬することは困難であることからブラストエ

ロージョン型の摩耗を想定した常温および高温ブラストエロージョン特性の把握

による耐摩耗性を評価することとするが，実機に適用する皮膜の選定において，

摩耗形態の異なる摺動摩耗に対する特性も把握する必要があると考えられる。そ

こで，溶射皮膜の一般的な摩耗特性を把握するため，常温での摺動摩耗試験を実

施することとした。第5章2.6項に示した方法で実施した。 

2.7 高温硫化腐食試験  

第5章示した高温硫化腐食試験装置を用いて，各溶射皮膜の耐食性をH2-H2S硫化

腐食試験で調査した。 

試験片は，ボイラ管（材質火STBA21S，外径27mm，内径22mm）を長さ20mmに切断

加工し，その表面に溶射膜厚300μmを施工後，1/2に切断したものを供試した。試

験温度は，実機使用環境に近い500℃で行った。試験手順は次の通りである。 

試験温度である500℃までの昇温中はArガスを通気し，試験温度に到達後炉内温

度が安定するまで1時間保持した後，Arガス雰囲気からH2-1vol%H2Sガスの試験ガ
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スに切り替えて5時間保持，その後Arガスに切り替え，炉冷にて200℃まで降温す

るサイクルを5回繰返し，合計25時間の暴露試験を行った。 

 

 

図6.1 常温および高温ブラストエロージョン試験装置および試験片配置・ブラ

ストパターンの模式図  

 

表6.2 常温および高温エロージョン試験条件 

 常温ブラスト      

エロージョン試験  

高温ブラストエロージョ

ン試験（≒450℃） 

試験装置  ハンディブラスタ DJ1000(HVOF) 

噴射距離 (mm) 300 300 

試験片寸法 (mm) 50×50×6t 50×50×6t 

試験片角度 (°) 60 60 

ブラスト材（ホワイトアルミナ） WA #180 WA #180，WA #500 

ブラスト材供給量 (g/min) 80 45～50 

ブラスト噴射圧力 (kPa) 294 － 

ノズル移動速度 (mm/s) 20 20 

試験回数  3 3 

128 
 



3. 試験結果と考察  

3.1 皮膜断面組織と気孔率  

3.1.1 皮膜組織  

（１） 光学顕微鏡観察  

 図6.2に各溶射試験片の断面組織を示す。いずれの溶射皮膜もラメラ組織を呈し

ていた。（ａ）～（ｄ）に示した断面組織は開発材AA～BBであり，50Ni-50Crを配

合した組織である。また，（ｅ）に示した断面組織は現用材CAである。 (ａ)の開

発材AAおよび（ｃ）の開発材BAは50Ni-50Crの配合率はそれぞれ35mass％および 

25mass％であり，平均粒径が23.5μmと同一の溶射材料である。他の皮膜に比べて

黒色介在物が多く観察される。一方，（ｂ）の開発材ABおよび（ｄ）の開発材BB

は50Ni-50Crの配合率はそれぞれ35mass％および25mass％であり，平均粒径が   

34.0μmと同一の溶射材料である。50Ni-50Crの配合率の異なる組織観察結果では，

明瞭に区別することはできないが，平均粒径が大きくなると黒色介在物が減少し

ている傾向が観察できる。 

3.1.2 気孔率  

図6.3に図6.2の溶射皮膜の光学顕微鏡写真から画像解析ソフトにより気孔率を

解析した結果を示す。その結果，溶射皮膜の気孔率を比較すると現用材である試

験片CAは0.91％で，開発材である試験片ABが0.44％と最も気孔率が小さく，次い

で試験片BBの0.83％となっており，現用材よりもやや緻密であった。 

しかしながら，開発材のなかでも，前述の組織観察において黒色介在物が多く

認められた試験片AAおよび試験片BAは共に現用材よりも気孔率が高く，緻密性が

劣ることが判明した。 

また，これらの気孔率の値は，耐高温硫化腐食に対して採用される50Ni－50Cr

ではガスプラズマ溶射法により皮膜形成されるが，気孔率は2～5％程度 10)とHVOF

で形成した皮膜に対して著しく低い値で，それに比べると緻密な皮膜組織であっ

た。 

ここでの評価方法は，断面組織写真から画像解析により黒色に見える介在物や

空孔を気孔と定義して，気孔率を求めている。溶射皮膜は，溶射材料が溶射ガン

を通過する過程において，加熱，溶融（半溶融）軟化した粒子が高速で基材に積

層されることによって組織が形成されるため，平均粒径が小さい溶射材料は，一
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粒子あたりの大気との接触面積が増加するため，金属成分が酸化されやすく，結

果として介在物や空孔として皮膜組織に導入されることが原因であると考えられ

る。そのことは，第5章で溶射皮膜のEPMA分析結果からも明らかなようにCr酸化物

およびNi酸化物が黒色介在物となっていることから裏づけられる。 

 

 

 

 

 

 

 

（ａ） 開発材AA               （ｂ） 開発材AB 

 

 

 

 

 

 

 

（ｃ） 開発材BA              （ｄ） 開発材BB 

 

 

 

 

 

 

 

（ｅ） 現用材CA 

 

図6.2 各溶射条件において作製した断面組織  
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3.3 基材との皮膜密着強さ 

（１） 引張密着強さ試験  

図6.4に引張密着強さの試験結果を示す。引張密着力は，現用材CAおよび開発材

である開発材AAおよびABは測定範囲内であったが，他の開発材BAおよびBBについ

ては接着剤の強度（90MPa）を上回り，溶射皮膜／基材界面で剥離せず，試験治具

（接着剤）／溶射皮膜の界面で破断した。 

引張密着力の測定結果から，開発材AAは，現用材CAと開発材ABに比べると1/2

以下の強度であったことから，実機使用環境には耐えがたいと判断し，評価対象

から除外した。 

（２） せん断試験  

図 6.5 にせん断密着強さの試験結果を示す。せん断密着力は，すべての試験片

において，溶射皮膜／基材界面からせん断しており，溶射皮膜のせん断密着力は

測定可能であった。せん断応力による密着力は，開発材 BA および BB は，現用材

より密着力は優れていた。また，引張試験で適切に計測できた現用材 CA および開

発材 AA および AB の結果と，前述の引張密着力との傾向はほぼ一致している。 

平均粒径 23.5μm と同一粒径で Cr3C2:NiCr の組成比（35mass％：25mass％）の

異なる開発材 AA，BA について考察すると両者の気孔率は同等であるが引張および

せん断密着力ともに大差となっている。すなわち，皮膜中の粒子間結合力はとも

に同等であるが，基材と皮膜の界面との密着力に差があることを示している。 

一方，平均粒径 34.0μm でやや大きな粒径の開発材 AB,BB を比較すると同一粒

径で Cr3C2:NiCr の組成比（35mass％：25mass％）の異なる両者では，現用材 CA

よりも気孔率は低く，緻密な皮膜を形成しており，皮膜中の粒子間結合力は現用

材 CA に比べ強いと考えられる。引張およびせん断密着力は開発材 BB の方が優れ

ている。開発材 AB については現用材 CA に比べ引張密着力は同等で，せん断密着

力は低い結果であった。これは，気孔率との対比で考えると，現用材 CA と開発材

BB は気孔率が同等であり，せん断密着力との傾向も一致している。 

しかし，開発材 AB は他の材料と比較して最も気孔率が低く，緻密な皮膜が形

成し，皮膜中の粒子間結合力は最も高いと考えられるが，開発材 BB に劣っている

結果となった。皮膜が基材に付着する気孔について，溶射施工の前処理として行

うブラスト処理によって発生した表面粗さによるアンカー効果のほかに，局所溶
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接効果，相互拡散効果，物理的，化学的な接合も起こっているのではないかとの

指摘もある 6)。 

また，皮膜とブラスト処理された基材表面間に発生する摩擦力が密着強さに貢

献しているのではないかと研究結果もある 7)。さらに，密着強さはブラスト処理

によって拡大した基材表面積に比例するとの報告もある 8)。そのため，密着強さ

は種々の要因によって影響を受けるが，ここでのせん断密着力は，皮膜／基材界

面の強度を測定していることから気孔率がある一定以上低くなると緻密な皮膜形

成ができる反面，皮膜／基材界面に溶射施工時に溶射粒子の冷却過程で生じる圧

縮応力 9)が過度に高まったのではないかと推察する。その結果，皮膜／基材界面

に作用している圧縮応力とせん断応力の方向が同じであるため，低い応力でせん

断破壊したものと考えられる。 

また，開発材 BA は気孔率が高く，緻密性に欠けるがせん断密着力は供試材の

なかで最も強度が高かった。この要因については，気孔率だけでは説明ができず，

さらなる検討が必要と考えられる。 

 

 

図 6.3 溶射皮膜の気孔率  
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図6.4 溶射皮膜の引張密着強さ 

 

図 6.5 溶射皮膜のせん断密着強さ 

 

3.4 皮膜の高温硬さ 

図6.6に高温硬さの測定結果を示す。硬さの平均値を棒グラフで示し，測定デー

タの最大値および最小値を棒グラフ上に示した。硬さ変化は，一般的に金属材料

と同様に温度が上昇するにしたがい硬さは低下するが，溶射皮膜においても，い

ずれも温度上昇とともに硬さが低下する傾向を示した。 

現用材CAに比べて，開発材BBはすべての測定範囲の温度域で高い硬度を示して
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いた。また，開発材ABは500℃の硬さを除くと現用材CAよりも高い硬度を示した。 

一方，開発材BAについては，現用材CAとほぼ同程度の硬度であったが，400℃か

ら500℃では50HV50の硬度上昇が見られた。この温度域での硬度の上昇または保持

する傾向は，高温での耐摩耗性が維持されることを示唆しており，開発材BAおよ

びBBに認められ，着目すべき特性であると考える。この特性については，溶射材

料の粒径よりも組成に関係がありそうである。岡田ら 10)は現用材CAの皮膜に熱処

理を施すと皮膜中の粒子間結合度の強化により高度が上昇することを報告してい

る。このことから，測定中の入熱により熱処理された効果が見られ，粒子間結合

度が向上したために，400℃から500℃の間で硬度が上昇傾向になったと考えられ

る。 

各溶射皮膜の測定値のバラツキについては，第5章でも考察したように皮膜中で

未溶融のCr3C2粒の分布状態に起因している。すなわち，硬さ測定に用いる圧子の

挿入位置にCr3C2粒の濃度が高ければ高い硬度になるが，NiCrの金属成分や気孔の

濃度が高い領域では低い硬度を示すものと考える。 

 

図 6.6 溶射皮膜の高温硬さ特性  
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3.5 ヒートサイクル試験  

溶射皮膜を実機で使用する際には，以下の3項目が要求される。①実機施工の場

合，現地で溶射機を手動で溶射皮膜を形成させることから，作業姿勢確保の困難

な場所や伝熱管の起伏により施工斑が生じ，目標膜厚に対して2倍以上の膜厚が形

成されることがしばしばあるため，膜厚変化に対して皮膜割れの感受性が必要と

なる。②施工膜厚を決定する際に，要求される耐用年数に応じて膜厚を増加させ

る必要があるため，厚膜形成による皮膜割れ，剥離に対する感受性が必要となる。

③プラントの起動・停止や発電出力変化による温度変動に対して溶射皮膜の追従

が必須の特性であり，皮膜厚さに対する割れ，剥離の感受性を把握しなければな

らないと考えてヒートサイクル試験を行った。 

図6.7にヒートサイクル試験後の溶射層の断面組織を観察した結果を示す。観察

位置は，試験片表面にエタノールを散布し，目視によりクラック（き裂）が認め

られた位置で切断した周方向の断面とした。溶射皮膜の剥離や脱落は認められな

かったが，現用材CAでは膜厚が500μm，開発材ABおよびBAでは，膜厚が600μmを

超えるとクラックが発生しやすい傾向にあった。一方，開発材BBは，膜厚300μm

～700μmの範囲ではクラックは認められなかった。 

また，クラックは基材まで貫通しており，高硬度な皮膜であるため，一度クラ

ックが発生すれば，セラミックスなどの高硬度で靱性の低い材料と同じく，皮膜

中で止まることはなく，基材まで貫通したものと考えられる。このようなクラッ

クの発生では燃焼ガスや石炭灰中の腐食性成分がクラック内に侵入すると基材と

の界面で腐食が進行し，溶射皮膜の剥離を促進する可能性を示唆している。 

したがって，実機適用の選定には，ヒートサイクル試験で得られた膜厚に対す

る皮膜割れの感受性が重要な意味を持つことになる。 
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図6.8に溶射皮膜の線膨張率を測定した結果を示す。基材については，火STBA2

1Sとほぼ同じ組成の火STBA22の測定データを用いた。ヒートサイクルによるクラ

ック発生を線膨張率の差異から検討すると，300℃から400℃の間に線膨張率の温

度上昇に対する傾向が変化する。すなわち，現用材CA，開発材ABは温度300℃を超

えると線膨張率は小さくなる。一方，開発材BBは500℃まで大きくなっている。 

また，基材については，金属材料に見られる温度上昇とともに大きくなる傾向

を示す。そのため，温度が上昇すると基材は伸びるが，現用材CA，開発材ABは30

0℃境に基材との伸び差が生じてクラックが発生すると考えられる。開発材BBは，

それとは違い，基材の伸びに対して皮膜も伸びることから皮膜の破壊応力に達し

ないためにクラックが発生しなかったものと考えられる。 

 

 

 

図6.8 溶射皮膜の線膨張率  
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3.6 耐摩耗特性評価  

（１） 常温ブラストエロージョン試験 

 溶射皮膜は，溶融または半溶融粒子の積層であるため，基材との皮膜の密着強

さに加えて，皮膜組織の強度も評価する必要である。 

そこで，常温にてエロージョン試験を行い，その結果を図6.9に示す。試験機材

は，溶射の前処理に使用するハンディーブラスターを用いてホワイトアルミナ（W

A #180）を用いて試験した。その結果，摩耗量は試験回数の増加とともに直線的

に増加する傾向を示し，開発材は，現用材より優れた耐エロージョン性であった。

 中でも，耐摩耗性に優れている順に，開発材AB＞BA＞BBであった。 

磯本ら 11)によれば軟質材料は，粒子形状の影響を強く受け，硬い材料ほどその

影響を受け難いとされている。この溶射材料の場合，常温硬さは，図6.6に示した

ように，850Hv50以上と硬質材料となり供試材間の硬度差はそれほど大きくなく，

常温ブラストエロージョン試験ではその相関関係が認められなかった。これらは，

開発材BAを除く他の開発材について気孔率から皮膜組織の緻密性で説明づけられ

る。図6.3に示した気孔率から気孔率の低い緻密な皮膜形成の順は，開発材AB＞開

発材BB＞現用材CA＞開発材BAであった。 

その結果から，気孔率が低いということは，空隙や酸化物などの介在物が少な

く，皮膜組織を形成しているラメラ組織の粒子間結合力が強固になっているため，

粒子衝突によるラメラ組織の剥離，脱落が少なくなったと考えられる。一方，気

孔率が高い皮膜は，空隙や気孔率が多くなるため，衝突粒子によりラメラ組織境

界内に容易にき裂が発生し，耐摩耗性が低下すると考えられる。しかしながら，

開発材BAについては，密着力と気孔率の関係でも述べたが，これらでは説明する

ことはできない。 

（２） 高温ブラストエロージョン試験  

図6.10～6.11に高温ブラストエロージョン試験後の減量結果を示す。 

図6.11よりブラスト材に平均粒径が65μmのWA#180の場合には，耐摩耗性の優れ

た順にSS400＞現用材＞開発材AB＞開発材BB＞開発材BAとなり，溶射皮膜の中では，

開発材はすべて現用材に比べ，耐摩耗性が劣る結果となった。また，図6.11より

ブラスト材に平均粒径が25μmのWA#500の場合でも溶射皮膜の耐摩耗性の順位に

は影響を与えず，衝突粒子の粒径に依存していない結果となった。 
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これらの結果も概ね気孔率と皮膜組織から説明づけられる。開発材のエロージ

ョン特性は，気孔率の低い緻密な皮膜組織の順にエロージョン特性が優れる傾向

を示す。しかしながら，現用材と開発材の比較では，気孔率がほぼ同じ現用材CA

と開発材BBでは，試験回数２回目で有意差が出ている。これについては，現用材

との異なる点はNiCrのNi量と溶射材料の粒径の違いによる僅かな組織形成に差が

生じるためと考えられ，今後，検討していくこととする。 

また，現用材CAよりも開発材の方が高温エロージョンに対して劣る結果となり，

前記，常温ブラストエロージョン試験とは反対の特性を示した。 

試験片温度は，450℃を目標に噴射距離を調節し，400℃～480℃の温度範囲で実

機の伝熱管表面温度域で実施したものであるが，実機では噴射蒸気の直接的影響

に加え，噴射蒸気に巻き込まれて飛来する燃焼灰の大きさ，重量，衝突角度なら

びに速度は一定でなく，実機現象は極めて複雑であり，実機環境を再現すること

は困難である。 

 

 

図6.9 常温ブラストエロージョン試験（ブラスト材：WA#180） 
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図6.10 高温ブラストエロージョン試験（ブラスト材：WA#180） 

 

 

図6.11 高温ブラストエロージョン試験（ブラスト材：WA#500） 

 

（３） 摺動摩耗  

そのため，摩耗特性の異なる摺動摩耗に対する特性を調査することとし，その

結果を図6.12に示す。比較材に用いたSS400ならびにボイラ伝熱管の基材である火

STBA21Sも含め，いずれの試験片においても試験回数の増加とともに直線的に減量

する傾向を示した。摺動摩耗に対しては，各溶射皮膜の違いによる明瞭な摩耗減

量の差は認められなかった。また，金属材料であるSS400と火STBA21Sの耐摩耗性

は，火STBA21Sの方が優れていることがわかる。一方，溶射皮膜は，それら金属材

料より3～4倍程度優れていることがわかった。摺動摩耗の場合，ブラストエロー
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ジョンと異なり，ラメラ組織の境界と摩耗を与える表面との接触角度に関係する

と考えられる。すなわち，ラメラ組織境界間でき裂が平行に発生，伝播して離層

が起こると考えられる 12)。  

 

 

図6.12 溶射皮膜の摺動摩耗特性  

 

3.7 高温耐食性評価  

3.7.1 H2-H2Sガスによる高温硫化腐食試験  

エレメントアナライザー（JEOL JSX-3202Z）による元素分析および腐食試験後

の断面 SEM(JEOL JSM-6380LA)観察と EDS（JEOL JED-2300）による元素マッピング

測定を行った。 

3.7.2 硫化腐食試験前後の表面エレメントアナライザー測定結果  

各試験片の硫化腐食試験前後における表面からのエレメントアナライザー測定

結果を表 6.3 に示す。ボイラ管の基材である火 STBA21S 材は，硫化腐食後 FeS 相

当の組成となっていた。現用材 CA および開発材 AB，BA，BB は， Cr3C2-NiCr 系の

溶射を施した試料で，Ni，Cr，S が検出されている。 

この内，現用材 CA は NiCr 相中の Ni 組成が高く，腐食後のデータにおいても他

の試験片より Ni が多く検出されている。開発材 AB は NiCr 相の含有率が高めの試

験片で，腐食後のデータにおいても若干 Ni の割合が高い。なお，Fe の検出量は
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0
20
40
60
80

100
120
140
160

0 400 800 1200 1600 2000

摩
耗
減
量
（
m
g
）
 

摺動摩耗回数（回） 

BB CA 

BA 

AB 

SS400 

火STBA21S 

141 
 



表 6.3 腐食試験前後のエレメントアナライザー分析結果  

（at%） 

 S Fe Cr Ni Mn Si 

火 STBA21S 
試験前  0.2 97.0 1.1 ND 1.1 0.5 

試験後  47.6 50.5 1.2 ND ND 0.6 

現用材 CA 
試験前  ND 0.5 67.3 30.4 0.4 1.1 

試験後  32.7 0.4 20.6 45.4 0.6 ND 

開発材 AB 
試験前  ND 0.7 78.5 19.5 0.6 0.6 

試験後  33.1 0.4 35.5 29.6 0.8 ND 

開発材 BA 
試験前  0.1 1.0 81.9 15.8 0.7 0.6 

試験後  41.9 0.4 41.9 14.6 0.9 ND 

開発材 BB 
試験前  ND 0.5 82.1 15.8 0.6 0.7 

試験後  35.3 0.4 36.8 26.3 0.9 ND 

 

 

3.7.3 硫化腐食試験後の表面 SEM 観察・EDS 分析結果  

現用材 CA，開発材 BA について，硫化腐食試験の良否を確認する意味を含めて，

試験後の SEM 観察および EDS 分析を行なった。 

図 6.13 に現用材 CA の腐食後の表面形態（SEM 像および組成像）を，図 6.14 に

表面元素マッピングおよび面分析の結果をそれぞれ示す。表面全体にファセット

を呈する結晶粒が成長しており，元素マッピングおよび面分析の結果から，これ

らは Ni 硫化物であることが分かる。 

図 6.15 に開発材 BA の腐食後のスケール健全部分の表面形態（SEM 像および組

成像）を，図 6.16 に表面元素マッピングおよび面分析の結果をそれぞれ示す。 

また，開発材 BA では，表面からクラックが確認された。図 6.17 に開発材 BA

の腐食後のクラック部分の表面形態（SEM 像および組成像）を，図 6.18 に表面元

素マッピングおよび面分析の結果をそれぞれ示す。  

開発材 BA では細かな結晶が形成しており，それらが塊状になって成長している。

元素マッピングおよび面分析の結果から，部分的に Ni が多く検出される箇所（組
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成像で明るく見える箇所）があるが，殆どは Cr 硫化物であることが分かる。 

なお，健全部とクラック部について確認したが，健全部においても，高倍率で

観察すると微細なクラックが存在していることが認められた。クラック近傍にお

いて Ni が多く検出される傾向がある。 

3.7.4 硫化腐食試験後の断面 SEM 観察・EDS 分析結果  

硫化腐食後の試験片を熱硬化エポキシ樹脂中に埋め込み，現用材 CA,開発材 BB

の試験片中央付近で切断（半管状試験片は輪切りにする方向に切断），鏡面研磨仕

上げして SEM 観察および EDS 元素マッピングを行なった。 

図 6.19，6.20 に現用材 CA の溶射皮膜全体および表層部の元素マッピング結果

を，図 6.21～6.24 に現用材 CA クラック部分の元素マッピング結果を示す。現用

材 CA は切断面において，クラックは図 6.21 に示す 1 箇所だけであった。 

健全部においては，図 6.20 に示すように最表面に Ni リッチ，その直下に Cr

リッチの硫化物が層状に形成している。Fe は健全部の溶射皮膜中には殆ど検出さ

れない。また，O が濃化している箇所は殆ど確認されず，予備酸化処理した際の

酸化物の痕跡は認められなかった。 

クラックは図 6.21 に示すように溶射皮膜に垂直に形成し，溶射皮膜を貫通して

基材まで達している。垂直クラックに沿って S が検出され，さらに溶射／基材界

面に沿ってアンダーカット腐食が認められた。図 6.23 はクラック部分の溶射皮膜

上層部の分析結果である。これから，垂直クラックの中心部に Ni リッチ硫化物が，

溶射皮膜側に Cr リッチ硫化物が形成している。この構造は表面健全部におけるス

ケール構造と類似しており，垂直クラックの空隙を S ポテンシャルの高いガス体

として S が供給され，クラック中央部で Ni リッチ硫化物が形成したものと考えら

れる。さらに図 6.22 に示したクラック直上にはドーム型の Ni リッチ硫化物が形

成している。また，クラック近傍においては，健全部と比較して明らかに Fe が多

く検出されている。 

図 6.23，図 6.24 はクラックの中段および基材との界面部分の分析結果をそれ

ぞれ示している。表層部から基材界面に向かうにつれて，クラック中央の Ni リッ

チ硫化物の割合が少なくなり，代わりに Fe リッチ硫化物の割合が増えている。界

面でのアンダーカット腐食部分は殆どが Fe リッチ硫化物となっている。アンダー

カット腐食部分に O が濃縮した部分が認められるが，これはボイドの形成を示唆
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している。 

図 6.25 は開発材 BB の溶射皮膜全体の分析結果を，図 6.26，図 6.27 は表層部

および界面部の分析結果をそれぞれ示している。開発材 BB は切断面全体にわたっ

て垂直クラックは認められず，溶射皮膜と基材との密着性も良好である。 

表層部には図 6.26に示すように Crリッチ硫化物が連続層として形成しており，

最表面に Ni および Fe が濃化している部分が検出される。 

ここで，S について見ると，現用材 CA では，S は皮膜表層あるいはクラックに

沿って検出されたのに対し，開発材 BB では溶射皮膜内部においても S が検出され

ている。溶射皮膜内部の S は図 6.27 から界面部においても検出されている。 

開発材 BB は，現用材 CA に比べて，粒径の大きな溶射粒子を使用している。溶

射皮膜の粒界（空隙）を介して S が供給され，粒界に沿って硫化物が形成してい

るものと考えられる。しかしながら，前述した垂直クラックを介して S が供給さ

れるのとは異なり直接的に S が基材まで達していないため，界面における Fe リッ

チ硫化物の形成までには至っていない。 

以上の結果をまとめると以下の通りである。 

① 現用材 CA は，最表面に Ni リッチ硫化物，その下に Cr リッチ硫化物が形成す

る。Ni リッチ硫化物が厚く層状に形成した。予備酸化による垂直クラックが溶射

皮膜に形成しており，クラックに沿って Fe が基材から吸い上げられるような形で

硫化物を形成している。アンダーカット腐食も進行し，基材／溶射皮膜界面での

剥離につながる可能性が高い。 

② 溶射粒径を大きくした開発材 BB では，垂直クラックの形成が抑制されていた。 

また，溶射皮膜の密着性も良好である。開発材 BB では溶射皮膜内部の粒界に沿

って S が検出され，界面まで達している。アンダーカット腐食の痕跡は認められ

ない。クラックを介しての直接的な S の供給と異なり，粒界に沿って形成した硫

化物は界面近傍においては Sポテンシャルが Fe硫化物を形成しないほどに下げら

れている可能性が考えられる。しかしながら，粒界における硫化物の形成はあま

り望ましいとは言えない。 

 

 

 

144 
 



 

図 6.13 現用材 CA の硫化腐食後表面形態（SEM 像、組成像） 

 

 

 

 

 

図 6.14 現用材 CA の硫化腐食後表面元素マッピングおよび面分析結果  

at% S Cr Ni
面分析 34.6 3.4 62.0
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図 6.15 開発材 BA の硫化腐食後表面形態（SEM 像、組成像） 

 

 

 

 

 

図 6.16 開発材 BA の硫化腐食後表面元素マッピング結果  

at% S Cr Ni
面分析 49.0 33.4 17.6
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図 6.17 開発材 BA（クラック部分）の硫化腐食後表面形態（SEM 像、組成像） 

 

 

 

 

 

図 6.18 開発材 BA（クラック部分）の硫化腐食後表面元素マッピング結果  

at% S Cr Ni
面分析 45.7 34.8 19.6
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図 6.19 現用材 CA の腐食後の断面元素マッピング結果（溶射皮膜全体） 

 

図 6.20 現用材 CA の腐食後の断面元素マッピング結果（溶射皮膜上層部） 
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図 6.21 現用材 CA の腐食後の断面元素マッピング結果（クラック部分） 

 

図 6.22 現用材 CA の腐食後の断面元素マッピング結果（ｸﾗｯｸ部分上層部）  
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図 6.23 現用材 CA の腐食後の断面元素マッピング結果（ｸﾗｯｸ部分中段部） 

 

図6.24 現用材CAの腐食後の断面元素マッピング結果（クラック部分界面部） 
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図 6.25 開発材 BB の腐食後の断面元素マッピング結果（溶射皮膜全体） 

 

図 6.26 開発材 BB の腐食後の断面元素マッピング結果（溶射皮膜上層部） 
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図6.27 開発材BBの腐食後の断面元素マッピング結果（溶射皮膜界面部） 
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４．結言  

 微粉炭燃焼ボイラにおける高温硫化腐食と摩耗により複合損傷対策として，よ

り信頼性の高い溶射材料の開発を行い，第 5 章に基づく評価試験の結果を以下に

まとめ，実機に適用する溶射材料の候補を選定した。 

（１） 基材との密着強さ 

ａ．引張密着強さ試験では開発材 BA,BB は接着剤の強度（90MPa）を上回り，定

量評価はできなかったが，せん断試験において，現用材 CA より密着力は優れ

ていた。 

ｂ．高温硬さ測定の結果，高温になると入熱により皮膜中の粒子間結合度が強

化され，400℃から 500℃での実機使用環境下で硬度維持できる特性が認めら

れた。 

ｃ．ヒートサイクル試験の結果，現用材 CA では膜厚が 500μm，開発材 AB およ

び BA では，膜厚が 600μmを超えるとクラックが発生しやすい傾向にあった。 

一方，開発材 BB は，膜厚 300μm～700μm の範囲ではクラックは認められ

ず，皮膜と基材の熱サイクルによる追従性は良好であった。このことは，実

機適用に対して，現地での手動溶射時の膜厚斑や皮膜修繕のインターバル延

長のために厚膜形成できることを示唆しており，実機適用に有用な特性であ

ることが明らかとなった。 

（３） 耐摩耗性評価 

ａ．常温ブラストエロージョン試験の結果，気孔率の低い緻密な皮膜では空隙

や酸化物などの介在物が少なく，皮膜組織を形成しているラメラ組織の粒子

間結合力が強固になり，衝突粒子によるラメラ組織境界内にき裂が生じ難く

なり，耐摩耗性が向上する。 

ｂ．高温ブラストエロージョン試験の結果，現用材と開発材の比較では，気孔

率がほぼ同じ現用材 CA と開発材 BB では，試験回数２回目で有意差が出てい

る。これについては，現用材との異なる点は NiCr の Ni 量と溶射材料の粒径

の違いによる僅かな組織形成の差であると考えられるが，常温ブラスト試験

結果と相反する特性となったため，さらに検討が必要と考えられる。 

ｃ．摺動摩耗に対しては，各溶射皮膜の違いによる明瞭な摩耗減量の差は認め

られなかった。溶射皮膜は，金属材料である SS400 と火 STBA21S より 3～4 倍
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程度優れていることがわかった。 

（４） 高温耐食性評価 

ａ．現用材 CA は，最表面に Ni リッチ硫化物，その下に Cr リッチ硫化物が形

成する。垂直クラックが溶射皮膜に生じ，クラックに沿って腐食性ガスが侵

入し，アンダーカット腐食を進行させ，基材／溶射皮膜界面での剥離につな

がる可能性が高い。 

ｂ．溶射粒径を大きくした開発材 BB では，垂直クラックの形成が抑制されてい

た。しかし，粒界に沿って形成した硫化物は界面近傍においては S ポテンシ

ャルが Fe 硫化物を形成しないほどに下げられている可能性が考えられる。 

したがって，今回の試験ガス雰囲気のような還元性が強く，H2S 濃度の高

いガス中では，長期の耐食性は難しいと言えるが，現用材に見られたクラッ

クが生じない皮膜であることから基材への直接的な腐食性ガスが与える影響

はないと考えられる。 

以上のことから，緻密な組織形成ができ，膜厚に対して割れ感受性が低く厚膜

形成可能で耐摩耗性，耐食性に優れた最適な溶射皮膜を開発材 BB とし，実機への

適用を図ることとした。 
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第７章 耐高温硫化腐食・耐摩耗溶射材料の実機適用と

評価結果 

 

１．緒言  

 ボイラ伝熱管の寿命延伸を図るため，耐食性および耐摩耗性の向上を目的に

50mass%Ni-50mass%Cr 合金（以下単に 50Ni50Cr とする），Cr3C2－NiCr，Cr 基合金

系溶射材料（FI-50,FI-52）を溶射している。用途別には，耐硫化腐食に対しては，

50Ni50Cr，FI-50，一方,摩耗損傷の対策として Cr3C2－NiCr を溶射している 1)。

溶射によるこれらの対策は，多くのボイラで講じられている２）が，比較的短期間

で修繕が必要となっており，溶射皮膜の耐久性や信頼性は低いと考えられる。 

そこで，伝熱管の寿命延伸を目的に，第 6 章に示した耐食性および耐摩耗性を

両立させた溶射材料を開発した 2)。その溶射材料を用いて施工した皮膜の耐久試

験を実機ボイラにて２年間実施し，ボイラ定期点検時に膜厚測定ならびに抜管検

査により評価 3)した。 

その結果，従来材料に比べ,大幅な寿命延伸が図れ，多大な修繕コスト抑制に寄

与することが確認できたのでその結果を示す。 

 

2. 実機適用方法  

2.1 溶射材料の作製  

 溶射材料の作製は，市販の Cr3C2 粉末と 50Ni50Cr を重量比で 75:25 の割合で混

合し，有機媒体をバインダーとして混練により造粒した後，真空溶解炉において

焼結する造粒焼結法を用いて粒子状に形成させた。その粉末をさらに機械的に粉

砕し，所定の粒度に分級した。分級粒度は 15～53μm（平均粒径 34.5μm）とした。

すなわち，第 6 章で示した開発材 BB とした。また，比較材として現用材 CA も同

時に施工した。 

2.2 施工方法および範囲  

現用材 CA および開発材 BB を HVOF(DJ2700)にて膜厚 200～500μm を目標に

1400mm×1600mm の範囲（これを伝熱管パネルと称し，ウォールブロワ設備を中心

に左右 15 本の伝熱管群とする。以下，パネルとする。）でそれぞれ隣接した伝熱

管パネルに溶射し，実機環境下において 2 年間の耐久試験を実施した。 
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2.3 ボイラ伝熱管への溶射皮膜施工対象 

第 2 章で損傷調査した実機微粉炭燃焼ボイラにおいて，損傷を受けていたウォ

ールブロワ設置部分を対象とした。全ウォールブロワ設置箇所（64 箇所）の伝熱

管総数 1,644 本について超音波厚さ計にて肉厚測定を実施した。その結果，特に

減肉が顕著であった最小肉厚基準値以下の伝熱管，計 18 箇所，伝熱管数 270 本を

新管に交換した。このパネルは，工場内でロボット溶射機を用いて溶射施工（以

下工場溶射施工とする。）したものを取り付けた。 

また，新管交換に至らなかった伝熱管は 139 本あり，損傷部位を JIS Z3316 

YGT1CM（1.22Cr-0.54Mo）TIG 溶接棒を用いて溶接肉盛にて管肉厚を補修し，新管

の肉厚と同程度に修復した後，補修部を含む管をパネル単位で現地にて手動で溶

射施工（以下現地溶射施工とする。）した。 

新管への交換または，溶接肉盛補修を伴わない箇所については，既設管に現地

溶射施工した。この現地溶射施工する際に，現用材 CA および開発材 BB を施工し

た。 

2.4  評価方法  

施工後２年経過後にボイラの定期点検のタイミングで現地にて溶射皮膜の割れ

や剥離等を検査するとともに溶射皮膜の膜厚測定（膜厚減少量把握）を行い，さ

らに抜管した伝熱管溶射皮膜の断面をエネルギー分散型X線分析装置付き電界放

出型電子顕微鏡（SEM-EDS：JSM-7000F，日本電子製）を用いてSEM像およびCr， 

Ni，Fe，SおよびOの元素分布を分析し，電界放出型Ｘ線マイクロアナライザー（E

PMA：JXA-8530F，日本電子製）により面分析を実施して腐食による損傷を調査し

た。 

2.5  抜管および供試材  

 表 7.1 に抜管および供試材の使用溶射材料，管表面の状態，施工方法ならびに

分析評価方法を示す。各々ボイラ伝熱管の表面状態の異なる管へ溶射施工（①新

管へ工場溶射施工，②肉盛溶接補修部に現地溶射施工，③肉盛溶接補修部近傍で

肉盛補修が必要なかった既設管への現地溶射施工）を２年間実機で使用し，それ

ぞれの溶射施工部位を管長 1,000mm で抜管した。抜管材表面を光学顕微鏡にて溶

射皮膜の剥離や浮き上がり等を観察し，密着性に問題がない部位を 20mm の長さに

切り出し，供試材とした。 
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表 7.1 抜管および供試材  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(a)  施工後（実機試験前）         (b)  耐久試験後（２年間使用） 

図7.1 開発材の実機試験前後のボイラ伝熱管外観  

 

 

図7.2 ボイラ伝熱管肉厚および溶射皮膜の膜厚測定位置  
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図 7.3 実機耐久試験結果（実機耐久試験前後の溶射皮膜厚さ減少量の比

較：左右管の最大値） 

 

 

3．実験結果および考察  

3.1 膜厚測定結果  

 図7.1に実験前後のボイラ管外観の状況を示す。 

２年間（ボイラ運転時間12,998Hr）の実機環境下で耐久試験を実施した外観は，

施工後は黄土色を呈してしていたが，耐久試験後には灰黒色を呈していた。 

図7.2にボイラ伝熱管に施工した溶射皮膜の膜厚測定位置を示す。対象範囲は，

ウォールブロワを中心に伝熱管左右15本ずつを上下200mm間隔でA～Gまでの合計 

210箇所を電磁膜厚計にて測定した。その結果を図7.3に開発材BBの膜厚を，図7.

4に現用材CAの膜厚を示す。 

 開発材BBでは，図7.3より最大膜厚減少量137μm（伝熱管パネル右側15本目，B

位置）であった。一方，現用材CAでは，図7.4より最大膜厚減少量311μm（伝熱管

パネル左側15本目，F位置）であった。直接的な噴射蒸気の衝突によるスチームエ

ロージョンやその圧力によって吹き飛ばされた燃焼灰の衝突によるアッシュエロ

ージョンなど摩耗損傷形態が異なるため，損傷位置も一概に比較はできないが，

図7.5に示す最大膜厚減少量を開発材BBと現用材CAとを比較して整理すると摩耗

量は1/2以下に抑制されていた 3)。 
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3.2 溶射皮膜断面観察結果（EDS および EPMA 面分析） 

3.2.1 新管へ工場溶射した伝熱管（現用材 CA） 

工場溶射施工された溶射皮膜断面状況を図 7.4 示す。断面観察の結果，クラッ

ク等の損傷は認められなかった。この工場溶射施工では，新管の表面にロボット

溶射機を用いて溶射条件（溶射距離，溶射速度，施工膜厚等）が一定に管理され

ていることから，特に溶射皮膜の欠陥は認められず，健全であったものと判断で

きる。この要因は，①溶射品質が一定に管理され，溶射皮膜が均質であったこと。

②基材が新管であることから，ボイラ運転中に生じる管表面腐食スケール等がな

く，適切な前処理（ブラスト）ができた。③熱応力の繰り返しや残留応力が少な

かったことにより，影響がでるレベルまで達していなかった等が考えられる 4)。 

3.2.2 既設管表面へ現地溶射施工された伝熱管（現用材 CA と開発材 BB の

比較） 

 減肉がそれほど顕著でなかった既設管に現地溶射した皮膜断面状況を図 7.5 に

示す。図 7.5（ａ）より溶射皮膜表面に多数の溝状模様が観察され，溶射施工前

の様相を呈した表面状態が観察された。図 7.5（ｂ）より断面観察結果から，溶

射前にブラスト処理して除去できなかったと考えられる溝状腐食部と溶射層に生

じたクラックが連結していることがわかる。 

 

 

図 7.4 現用材 CA の施工後 2 年間の実機使用によける EPMA 元素マッピン

グ結果（新管工場施工） 
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図 7.5 現用材 CA の施工後 2 年間の実機使用によける EPMA 元素マッピン

グ結果（既設管現地施工） 

 

 図 7.6～7.7 にボイラ伝熱管へ現地で溶射施工した開発材と現用材の 2 年間の

実機環境下で使用した溶射皮膜断面を EPMA により面分析した結果を示す。 

 その結果，図 7.6 に示した現用材の溶射皮膜にはクラックが認められ，溶射施

工前に基材に残存していた溝状腐食部に連結して S がくさび状に濃縮し，そのク

ラックを通って Fe が溶射皮膜の外側へ拡散しているのがわかる。このことから，

さらに溝状腐食が進行しているものと推察する。この図では，他の分析位置で溶

射皮膜に生じた貫通クラックの特徴的な２つの分析結果を示している。図 7.6（ａ）

より溶射皮膜の貫通クラックは，基材に到達しクラック先端部で硫化腐食が生じ

ている。 

一方，（ｂ）に示した溶射皮膜の貫通クラックは,図 7.5 に示したものと同様で

基材部に残存していた溝状腐食部に連結しているが，溶射皮膜の表層部の Fe の拡

散経路から分岐したクラックが隣接している溝状腐食部に連結していることが観

察できる。しかしながら，この分岐したクラックには，Fe が基材側から拡散して

いる様子は観察されないが，O および S の濃縮が認められることから分岐経路の

形成は，新たに発生したものと推察でき，溝状腐食部の連結部との腐食反応がま

だ進行していないと考えられる。そのため，クラックに燃焼ガスが侵入し，クラ

ック面に溶射皮膜成分と反応して Oおよび Sの濃縮層が形成されたものと考える。 
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溶射皮膜のクラック発生は，皮膜内の応力解放のため，基材側に残存したすべ

ての溝状腐食部と溶射皮膜のクラックが連結するとは言えないが，ボイラの運転

が長期化すると伝熱管に生じる熱応力が溝状腐食部に集中する結果，経年的に残

存している溝状腐食部の数に対応して，溶射層にクラックが生じる可能性もあり，

さらなる溝状腐食の増加が懸念される 4)。 

以上のことから，溶射皮膜に発生したクラックと基材側の腐食進行を溝状腐食

の発生と対比して考えると同様の現象と考えられる。 

その理由として，ボイラ運転中に，まず伝熱管表面に腐食生成物層が形成され

る。それがある一定厚さまで成長すると成長とともに生じる歪が蓄積され，腐食

生成物層にクラックや剥離が生じる。また，ボイラ運転中の熱応力などにより腐

食生成物層に歪が生じてもクラックや剥離を起こす。そのクラックから腐食性の

燃焼ガスが出入りするものと考える。すなわち，溝状腐食の発生は腐食生成物層

を破壊する応力が不可欠であると言える。また，溶射皮膜，腐食生成物層ともに，

伝熱管に生じるクラックの大きさは，燃焼ガスが容易に出入りできることを示唆

しており，第 4 章でも述べたメカニズムを裏付けていると考える。 

図 7.7 に示した開発材 BB の溶射皮膜にはクラックは認められず，健全な皮膜で

あった。分析試料の最表層には Si と O が濃縮しており，これは燃焼灰の付着層で

ある。その直下に溶射皮膜の組成の一つである Cr の分布が認められ，その直下に

S が基材界面に僅かに認められるが，溶射皮膜の表層から溶射皮膜中に S の侵入

や濃縮が認められないことから表層からの侵入ではないと考えられる。 

したがって，これは，現地溶射する際にブラスト材による下地処理の施工時に，

管表面に残存していた燃焼灰と推定される。なお，溶射皮膜と基材である火

STBA21S の界面にくさび型の O の濃縮が認められるが，定量分析にてブラスト材

の残留に使用するグレイアルミナと同定している。 
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図 7.7 開発材 BB の施工後 2 年間の実機使用によける EPMA 元素マッピン

グ結果（既設管現地施工） 

 

3.2.3  肉盛溶接後に現地溶射した伝熱管  

肉盛溶接補修後の伝熱管に溶射した皮膜断面状況を図 7.8 に示す。肉盛溶接層

の凹凸に対応して溶射皮膜厚さが溶接線の谷間では膜厚約 360μｍで，凸部に近

づくにつれて膜厚が薄く，約 150μｍであった。施工膜厚基準（初期膜厚）200μ

ｍ以上で施工していることから基準よりも膜厚が減少していると考えられる。 

また，肉盛溶接補修は，周方向へ一層溶接し，軸方向へ移動させながら盛金し

ていく方法で，図 7.9 に示すように肉盛溶接補修後に溶射した伝熱管の断面金属

組織において溶接線の重なり合う溶金部にクラックが認められ，その境界に沿っ

て溝状腐食が進行している。このことは，溶接時に生じた残留応力とボイラ運転

中における熱応力の繰り返しが作用して溶射皮膜にクラックを生じさせ，そのク

ラックから腐食性ガスが侵入して溝状腐食が発生したと考えられる 4)。 
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図 7.8 現用材 CA の施工後 2 年間の実機使用によける EPMA 元素マッピン

グ結果（肉盛溶接後，既設管現地施工） 

 

 

 

 

図 7.9 現用材 CA の施工後 2 年間の実機使用によける断面金属組織観察結

果（肉盛溶接後，既設管現地施工） 
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3.3 実機試験前後の溶射皮膜の硬さ特性  

 図 7.10 に実機試験前後の溶射皮膜表面の硬さ変化を示し，図 7.11 に実機試験

後の溶射皮膜断面の基材から表面までの硬さ測定の結果を示す。 

図 7.10 より実機試験前後の溶射皮膜の硬さ変化は，現用材 CA および開発材 BB

ともに硬度の上昇が認められる。現用材 CA について，熱処理による硬度上昇を富

田ら 5)は 800℃と 1000℃の熱処理を加え，1000℃の熱力処理の方が高くなること

を示し，岡田ら 6)は熱処理による硬度の上昇は，粒子間結合度が強化されたこと

によるとされ，現用材 CA および開発材 BB に実機使用環境の入熱による皮膜組織

の時効硬化と考えられる。 

また，図 7.11 に実機試験後の断面硬さについて硬さ測定を行った結果，現用材

CA および開発材 BB ともに表層に近い 180μm のところが最も硬度が高く，次いで

80μm のところの硬度が高い傾向を示した。皮膜中の硬度の高低変化は，交番す

る傾向を示した。皮膜表面の硬さについては，ボイラ運転中の入熱による時効硬

化であり，硬度変化の交番は溶射皮膜形成が積層構造でラメラ組織となるため，

粒子間結合力が層別に異なったものと考えられる。 

しかしながら，現用材 CA と開発材 BB では，相対的に現用材 CA よりも開発材

BB の方が高い硬度を示す傾向があるが，基材近傍の硬さが逆に開発材 BB の方が

低くなっている。このことは，前 6 章で皮膜の線膨張率とヒートサイクルによる

皮膜のクラック発生の関連性があると考えられ，基材と皮膜との熱伸びに対する

追従性を示唆している。 

すなわち，硬度が低いということは，粒子間結合力が弱く，かつ，開発材 BB

の持つ特性として溶射皮膜の線膨張係数が使用環境温度でも低下しないため，基

材の熱伸びに対して皮膜／基材界面で皮膜割れが生じる応力が緩和できたためで

はないかと考える。 
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図 7.10 実機試験前後の溶射皮膜表面の硬さ変化  

 

 

図 7.11 実機試験後の溶射皮膜断面の基材から表面までの硬さ 
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4. 結言  

第 6 章で開発した耐摩耗性と耐高温硫化性を兼ね備えた耐久性のある溶射材料

は，既存材料の組み合わせで最適な配合率，溶射方法を検討することにより，2

年間の実機環境下で暴露した結果，現用材 CA に比べて優れた耐久性があることが

検証できた。 

得られた結果は，以下の通りである。 

（１） 開発材 BB 皮膜は，外観目視点検において皮膜の割れや剥離は認められず，

皮膜に異常がないことを確認した。また，溶射皮膜の膜厚測定の結果，現用材よ

り２倍以上の耐摩耗性を示した。 

すなわち，皮膜と基材（ボイラ伝熱管）との熱膨張・収縮に対しての追従性に

問題がなく，耐摩耗性に優れた耐久性が確認できた。 

（２） 第 6 章で高温耐食性評価において実機環境よりも厳しい試験条件である

ものの皮膜中に S が粒界を通じて基材界面まで到達する可能性が懸念されたが，

EPMAによる元素分布を見ると粒界を Sが通じて皮膜中に侵入している様子は認め

られず，実機環境中での耐食性が確認でき，実用上問題のないことが検証できた。 

しかし，長期の使用に対しては溶射皮膜の硫化による損傷を示唆していること

から皮膜の経年劣化把握も重要な課題であり，その評価方法についても同時に検

討する所存である。 

（３） 現用材 CA 皮膜でのボイラ伝熱管の表面状態（新管，既設管，肉盛溶接）

や工場ならびに現地の施工方法の違いによる皮膜の耐久性に与える影響は，以下

の通りである。 

ａ．新管への工場施工は，健全な皮膜状態で実用上問題がないことを確認した。

それは，ロボット施工により膜質の均一性が高く，皮膜性能は現地施工より

も向上し，皮膜中の残留応力が少なかったことに起因しているものと考えら

れる。 

ｂ．現地施工では，手動で施工するため，工場施工に比べ膜質が不均一で皮膜

中の残留応力も導入されやすいと考えられる。EPMA を用いた溶射皮膜断面観

察結果から施工前に除去できなかった溝状腐食部と連結して，腐食性ガス（燃

焼ガス）を基材部へ供給し，さらに腐食を進行させることが判明した。 

しかし，溶射層のクラック発生による応力解放のため，基材側に残存した
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すべての溝状腐食部と溶射層のクラックが連結するとは言えないが，ボイラ

の運転が長期化すると伝熱管に生じる熱応力が溝状腐食部に集中する結果，

経年的に残存している溝状腐食部の数に対応して，溶射層にクラックが生じ

る可能性もあり，さらなる溝状腐食の増加が懸念される。 

ｃ．肉盛溶接した表面への現地施工では，溶接線の重なり合う境界相で溝状腐

食が観察され，基材側からの熱応力などの歪が生じていた結果と考えられる。 

以上のことから，実機耐久試験の結果，既存材料に比べて２倍以上の耐摩耗性

の向上が確認でき，修繕間隔の延長が図れ，修繕コスト削減に大きく寄与する。 
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第８章 総括 

 

近年，最新鋭の石炭火力発電プラントでは超臨界圧や超々臨界圧の微粉炭燃焼

ボイラが多く採用されており，これらボイラ蒸発管において，燃焼灰によるエロ

ージョン損傷，高温硫化腐食および溝状腐食等が相互に関連した伝熱管の減肉が

顕在化してきており，電力の供給構造上，安定供給に必要な長期安定運転の信頼

性を損なっているばかりか，巨額の損失を与えている。発電用ボイラでは，環境

対策の一環として NOx 対策を強化している。火炉では NOx 排出量低減のために低

NOx バーナ，二段燃焼の採用や低酸素燃焼運用を行っており，バーナ付近から二

段燃焼空気口までの領域は強い還元性雰囲気となる。そのため，この領域では，

燃料起源の窒素酸化物による NO の生成は抑制されるが，燃料起源の硫黄酸化物と

しては SO2 だけでなく H2S，COS なども生成されるため，燃焼ガス中の H2S による

高温硫化腐食が生起する環境にある。 

ボイラ蒸発管に生じる溝状腐食については，古くから油焚き亜臨界圧ボイラか

ら最新鋭の超臨界圧や超々臨界圧の微粉炭燃焼ボイラでも経験しており，腐食メ

カニズムが複数存在する可能性があり，明らかになっていない。またボイラの基

本構造上回避できないメカニカルな因子と相まって，未だ多くのボイラで経験さ

れ有効な対策が困難な状況にある。 

そのため，本研究では微粉炭燃焼ボイラで生じる燃焼灰によるエロージョン，

高温硫化腐食，溝状腐食等が相互に関連した損傷のメカニズムの解明とその対策

技術の確立を行い，設備信頼度向上ならびに巨額の修繕費用の低減を目指すこと

を目的に研究を行った。  

 本論文は，火力発電用微粉炭燃焼ボイラのボイラ蒸発管に生じる腐食・摩耗の

複合損傷挙動を調査し，その機構を検討した。次いで，ボイラ伝熱管の耐摩耗性

向上のために現行使用されているクロムカーバイト系溶射皮膜の耐摩耗性，耐食

性ならびに耐久性を向上させるための新たな溶射材料の開発を目的に行われた内

容をまとめたもので，８章より構成されている。 

第 1 章は緒言であり，本研究の背景として，火力発電の現状と概要ならびに高

効率化に伴う微粉炭燃焼ボイラの課題と従来の研究について述べるとともに本研

究の目的を述べた。 
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第 2 章では，微粉炭燃焼ボイラの蒸発管に生じる異常減肉現象について実機損

傷管を調査し，ウォールブロワ周辺の減肉は，①高温高圧蒸気の直接衝突による

スチームエロージョン，②噴射された蒸気流れに石炭灰が巻き込まれ，管表面に

衝突することによるアッシュエロージョン，③高温燃焼ガスに暴露されている管

表面に，温度の低い蒸気が衝突することによる熱衝撃と①，②の物理的衝撃が相

乗された結果，腐食生成物層に生じる亀裂や剥離，さらに新生金属面が露出する

と，直接燃焼ガスと接触することによる高温硫化腐食反応の促進などが重畳し，

損傷が加速されることを提案した。 

また，溝状腐食はバーナーゾーンやその近傍，熱負荷の高い部位に発生し，そ

の発生原因は，H2，H2S が混在する低 O2 雰囲気下で火炉側管表面に生じる繰り返

し熱応力（スラグの付着脱落による局部的な管表面温度変化，ウォールブロワ作

動中や運転中の管表面温度変化など）に起因する腐食生成物層のき裂発生，石炭

灰に混在する未燃炭素，酸化，硫化条件の変化ならびにウォールブロワより噴射

される水蒸気が影響を及ぼしている可能性を示唆した。 

第 3 章では，レーザフラッシュ法を応用し，ボイラ蒸発管に生成した腐食生成

物の熱伝導率を適切に導出した結果，基材（火 STBA21S）の 1/20 程度であり，燃

焼灰の付着と同様に伝熱阻害の一要因であることが明らかとなった。また，ボイ

ラ運転中は，常に燃焼火炎の揺らぎや負荷変動により燃焼ガス温度が変動してお

り，複雑な温度場が生じている。そのため，熱力学的な解析も複雑となり動的な

解析は困難であるが，シフト反応を利用して熱伝導解析で得られた各部の推定温

度に基づき熱力学的に平衡計算した結果，酸化鉄および硫化鉄の生成領域の境界

域に位置していることが明らかとなった。また，腐食生成物層のそれらの混在す

る可能性についてもある程度説明づけられる結果が得られた。 

第 4 章では，ボイラ蒸発管に生じる高温硫化腐食および溝状腐食のメカニズム

を解明するため，ボイラ管材料である火 STBA21S を用いて H2／H2S による高温ガ

ス腐食試験を行い，付着灰の除去装置から蒸気噴射される水蒸気の影響を模擬し，

高温硫化腐食と間欠的に水蒸気を添加した水蒸気酸化を繰り返した実験を行い，

溝状腐食のメカニズムを検討した。 

火 STBA21S を 500℃にて硫化腐食→空気酸化→硫化腐食，硫化腐食→水蒸気酸

化→硫化腐食の試験の結果，両者ともにスケール構造は同じ硫化物スケールとな
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るが基材との界面では，空気酸化した場合では硫化物と酸化物の混在層を形成し，

水蒸気酸化した場合では基材界面に酸化物が形成することが明らかとなった。こ

の現象は，実機の溝状腐食部の先端部（基材との界面）に見られるスケール構造

と一致する。そのため，実機溝状腐食の進行は，還元性雰囲気中で水蒸気が関与

し，かつ，熱応力などによりボイラ管に生成したスケールにクラックなどの欠陥

から燃焼ガスが侵入し，そこから基材部の金属と反応して粒界硫化が生じ，そこ

を起点として基材の深さ方向へ進行したものと考える。 

第 5 章では, 微粉炭燃焼ボイラにおける耐高温硫化腐食・耐摩耗溶射皮膜の開

発に係る基礎データを得る為，現用品の Cr3C2-NiCr 溶射皮膜を主対象に各種試験

を実施し，新溶射材料の開発の指針と評価方法に対する検討項目を明らかにした。

現用品である Cr3C2-NiCr の溶射皮膜を高速フレーム溶射法（HVOF）と大気プラズ

マ溶射法（APS）によって溶射方法の異なる皮膜の基礎特性（組織，気孔率，硬さ，

密着性，耐摩耗性）試験やヒートサイクル試験，高温エロージョン試験，高温腐

食試験等から諸特性を評価した結果，HVOF 皮膜は APS 皮膜に比較して緻密で，硬

度が高く優れた密着性を示したが，HVOF および APS ともに溶射距離が長くなると

皮膜中の酸化物等や空孔が増加し，密着性も低下することが確認された。 

特に HVOF は密着性の低下が顕著であり，膜質管理上，実機溶射時の大きな課題

であることが確認された。実機条件を考慮したヒートサイクル試験では，現用品

は膜厚 500μm 以上でクラックが発生した。溶射皮膜のクラック発生は実用上極め

て重要な問題であり，ヒートサイクル試験の実施は溶射皮膜の特性評価に不可欠

と考える。 

また，高温ブラストエロージョン試験においては，試験方法と実現象との相関

性は今後検証する必要はあるものの，試験条件の改善，改良を実施すれば，高温

での耐食・耐摩耗溶射皮膜の相対的評価には有効と判断できる。溶射皮膜の高温

耐食性評価として実機腐食現象（硫化腐食）を H2-H2S による還元性雰囲気におけ

る高温硫化腐食試験を行うことにより，表層のみでなく，溶射皮膜中の粒界の腐

食状況も評価できる。そのため，雰囲気ガス条件を実機に対応させることによっ

て様々な条件の耐食性の評価が可能となり，長期的に実機で使用した場合の劣化

挙動の評価も可能で，実験室にて容易に評価できる方法を提案した。 

第 6 章では，耐高温硫化腐食・耐摩耗を兼ね備えた特性を溶射皮膜に付与する
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ため，耐摩耗性に優れた現用の 75mass%Cr3C2-25mass%(80mass%Ni-20mass%Cr)溶射

材料を改良し，Cr， Ni 量の配合率，溶射材料の粒子径，最適な溶射方法，溶射

条件を第 5 章で提案した実験室的評価方法を用いて皮膜特性を評価・検討した結

果，耐高温硫化性と耐久性の改善を図った溶射材料の開発に成功した。開発材は

現用材に比べ，基材との密着強さ，硬度に優れており，ヒートサイクル試験で膜

厚に対する割れの感受性を調査すると現用材は 500μm 以下の使用限界となるが，

開発材は 700μm を超えてもクラックは認められず基材との熱伸びに対する追従

性は良好であった。すなわち，実機適用に対して，現地での手動溶射時の膜厚斑

や皮膜修繕のインターバル延長のために厚膜形成の可能性を示唆しており，実機

適用に有用な特性であることが明らかとなった。 

また，耐摩耗性については，常温および高温では相反する挙動が認められたた

め，試験方法や条件をさらに検討する必要があることが判明し，それぞれの損傷

形態の詳細な調査が今後の課題として残る。高温耐食性評価では，現用材の最表

面に Ni リッチ硫化物，その下に Cr リッチ硫化物が形成し，溶射皮膜内への腐食

性ガスの侵入は認められなかったが，垂直クラックが生じ，そのクラックに沿っ

て腐食性ガスが侵入し，アンダーカット腐食を進行させて基材／溶射皮膜界面で

の剥離につながる可能性を示唆していた。一方，開発材では溶射粒径を大きくし

たことによって，垂直クラックの形成が抑制されたが，粒界に沿って腐食性ガス

が浸入し，粒界に存在する NiCr が硫化腐食していることが判明した。 

したがって，実験で使用した試験ガスのような還元性が強く，H2S 濃度の高い

ガス中では，長期の耐食性は難しいと言えるが，現用材に見られたクラックが生

じない皮膜であることから基材へ直接的に腐食性ガスが影響を与えることはない

と考えられる。 

第 7 章では，開発した溶射材料を実機ボイラに溶射施工し，２年間にわたり実

機耐久試験を行い，既存材料に比べ耐高温硫化性ならびに耐摩耗に優れた耐久性

を確認した。その結果，第 6 章で示した開発材は，実機環境下で現用材に比べて，

皮膜の割れや剥離は認められず，皮膜に異常がないことを確認した。また，溶射

皮膜の膜厚測定の結果，現用材より２倍以上の耐摩耗性を示し，優れた耐久性が

あることが実証できた。第 6 章の高温耐食性評価においては，実機環境よりも厳

しい試験条件で，皮膜中に S が粒界を通じて基材界面まで到達する可能性が懸念
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されたが，EPMA による元素分布から粒界を S が通じて皮膜中に侵入している様子

は認められず，実機環境中での耐食性が確認でき，実用上問題のないことが検証

できた。 

しかし，長期の使用に対しては溶射皮膜の硫化による損傷を示唆していること

から皮膜の経年劣化把握も重要な課題であり，今後はその評価方法についても検

討していく所存である。また，溶射施工するボイラ伝熱管の異なる表面状態（新

管，既設管，肉盛溶接）や工場ならびに現地の施工方法の違いによる皮膜の耐久

性に与える影響を評価した結果，以下の知見を得た。 

① 新管への工場施工は，健全な皮膜状態で実用上問題がないことを確認した。

それは，ロボット施工により膜質の均一性が高く，皮膜性能は現地施工よりも向

上し，皮膜中の残留応力が少なかったことに起因しているものと考えられる。す

なわち，溶射施工では最適条件であると言え，ボイラ新規建設の場合には建設初

期から溶射施工するとボイラ伝熱管の寿命延伸が図れ，結果として将来の修繕コ

スト抑制につながる。 

② 現地施工では，手動で施工するため，工場施工に比べ膜質が不均一で皮膜中

の残留応力も導入されやすいと考えられる。EPMA を用いた溶射皮膜断面分析結果

から施工前に除去できなかった溝状腐食部と連結して，腐食性ガス（燃焼ガス）

を基材部へ供給し，さらに腐食を進行させることが判明した。しかし，溶射層の

クラック発生による応力解放のため，基材側に残存したすべての溝状腐食部と溶

射層のクラックが連結するとは言えないが，ボイラの運転が長期化すると伝熱管

に生じる熱応力が溝状腐食部に集中する結果，経年的に残存している溝状腐食部

の数に対応して，溶射層にクラックが生じる可能性もあり，さらなる溝状腐食の

増加が懸念される。 

③ 肉盛溶接した表面への現地施工では，溶接線の重なり合う境界相で溝状腐食

が観察され，基材側からの熱応力などの歪が生じていた結果と考えられる。 

 現在，本研究で開発した溶射材料は，実証試験を終えて順次，定期点検のタイ

ミングで他のボイラにも適用拡大中であり，発電用ボイラ以外の石炭燃焼の産業

用ボイラでも適用計画が進行中である。また，同時に特許出願を行った。 

第 8 章では，本論文で得られた結果を総括し，結論を述べた。 
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