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最近の研究

9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テ ンサ イ ト鋼 の

ナ ノ ・メ ゾス コ ピ ック組織制御

鵜 飼 重 治*大 塚 智 史**

1. は じ め に

著者 らのグループは,メ カニカルア ロイング(MA)技 術 を

高速炉燃 料被覆管 の製造 に適用 して,9Crフ ェラ イ ト/マ ル

テンサ イ ト鋼 中 にY2O3粒 子 を微細 分散 させたODS(Oxide

Dispersion Strengthened)フ ェライ ト/マ ルテンサイ1一鋼被覆

管 の開発 を行 って きた(1).こ れ は照射損傷抵抗性が格段 に優

れた9Crフ ェ ライ ト/マ ル テソ サ イ ト鋼 の高温 強度 をY2O3

粒 子 を微細分散 させて飛躍的 に向上 させ るこ とに より,高 温

でかつ高燃焼度 ・高照射量 が要求 され る高速炉被覆管への適

用を 目指 した ものである.こ れ まで に,ア トライターを用い

た単体粉 末の メカニカルアロイング技術,熱 問押出 しに よる

固化成形 技術,ピ ルガー圧延 に よる薄 肉細径管への製管技術

を開発 して,フ ェライ ト系鋼管 としては世界最高の高温 ク リ

ープ破断強度 を有 す る9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テンサ イ

ト鋼 被覆管 を実現 した(2)-(7).開 発 におけ る枢要技術 は,酸

化物粒 子のナ ノスケールでの構造制御 とフ ェライ ト/マ ル テ

ンサイ ト鋼母相の相変態 を利用 した メゾスケール での結 晶粒

組織 制御 にあ り,そ の意 味で9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テ

ンサ イ ト鋼 は鉄鋼材料分野 での まさに典型的なナ ノマテ リア

ル と位置付け られ る,著 者 らの本鋼の高速炉燃料 被覆 管への

実用化技術開発 に加速 され,ODSフ ェライ ト/マ ルテンサ イ

ト鋼 は国際 的規模 で進 め られ てい る第4世 代革新 的核分 裂

炉(Generation IV)の 有 力な燃料被 覆管候補材 料 にな る と と

もに(8)(9),オ ー ステナ イ ト鋼 に比 べて放射化量が小 さ く,か

つ低熱膨張係数のため熱応力が緩和 されるこ とか ら,核 融合

炉 ブランケ ッ ト構 造材料 として も注 目されて いる(10).そ の

ため,先 進炉への適用を目指 したODSフ ェライト/マルテ

ンサイ ト鋼に関するワークシ ョップの開催(11)や国際会議で

の米国,欧 州からの報告(12)も近年飛躍的に多 くなってい

る.ま た,超 々臨界圧火力発電プラン トにおける高温部材へ

の適用も視野に入れた展開が期待されている(13).

本稿では,9Cr(ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼開発に

おける酸化物粒子のナノ構造制御 とフェライト/マルテンサ

イト鋼母相のメゾ組織制御の観点か ら,著 者 らのグループが

高速炉燃料被覆管開発の一環で行った研究成果を中心に最近

の現状を報告する.

2. 酸化物粒子のナ ノ構造制御

著者 らのグループは,ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼

の高温強度を高める上で重要なY203粒 子の微細分散は,添

加したY203粒 子がMA中 に機械的に粉砕されるのではなく,

Y203粒 子の固溶 ・析出過程を経て微細化されることを見出

した(14)(15).一般にMA中 において,粉 末粒子は硬質球の衝

突による衝撃圧縮で鍛造変形を受け破砕され薄片化する.ま

た,せ ん断および摩擦作用により清浄面の生成が助長され,

新生面の畳み込みが生じて,酸 化物粒子がフェライ ト/マル

テンサイ1一鋼母相に取 り込まれてい く(16),この過程で熱力

学的に極めて安定なY203粒 子が分解して母相中に強制固溶

状態 とな り,そ の後約1273K以 上の焼鈍で酸化物粒子とし

て微細析出する.MA処 理時にTiを 同時添加すると,Y2O3

酸化物の分解が促進 し,こ れに伴いMA後 の焼鈍時に析出

する酸化物粒子は2nm程 度に超微細析出する.図1はMA

後1173K～1573Kの 温度範囲で焼鈍 したMA粉 末のX線
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図1 メ カ ニ カ ル ア ロ イ ン グ(MA)後1173K～1573K

の 温 度 範 囲 で 焼 鈍 し たMA粉 末 のX線 回 折 パ タ

ー ン(15):(a)MAま ま
,(b)1173K×1h,(c)

1273K×1h,(d)1373K×1h ,(e)1473K×1h,

(f)1573K×1h.

回折の結 果 であ る(15).MAま ま の状態 で はY203の 回 折 ピ

ー クが消失 して お り
,Y203粒 子 は強制 固溶状態 にあ るが,

焼 鈍 に伴 いY-Ti複 合 酸化物 の回折 ピークが出現 する ことが

分 かる.ア トムプローブによる分析か ら,こ の ような酸化物

粒子 は数nmサ イズ の超微細粒 であ り,Y-Ti-〇 か ら構成 さ

れ る 複 合 酸 化 物 の 形 態 で あ る こ とが 報 告 さ れ て い

る(17)-(19).添 加 したY203粒 子 のMA過 程 で の分解 挙動 は

高木 らの グループ に よって も詳細 に研究 され,分 解 したY

と0はMA処 理 に よ り細粒化 したフ ェライ ト結 晶粒 界 に蓄

積 して いる可能性 があ る としてい る(20).分 解 したY203粒

子 の焼鈍 に伴 う析 出過程 は,中 性子小角散乱実験 によっても

研究 され,著 者 らは仏Saclayの ブ リル ワーン研究所 が所有

す るOrphee炉 を 用 いた 中性 子小 角散 乱実 験 か ら,MA後

1123Kで1時 間焼鈍 した試料 には2 .6nmサ イ ズのY-Ti-O

複 合 酸化物 が形 成 されてい るこ とを確認 して いる(21).ま た

UCSB (University of California Santa Barbara)の グ ループは

広 範囲 の中性子 小角散 乱実 験 を行 い,973K焼 鈍 ですで に

Y-Ti-Oか ら成 るナノクラスターが高密度 に生成 される こと

を確認 す る とともに(22),焼 鈍 温度 を変 えた場 合の析 出挙動

の解析 か ら,フ ェライ ト/マ ル テン サイ ト鋼 か らのナ ノクラ

スター析 出の活性化 エネル ギー を導 出す る試 み も行 って い

る(23)。

この ような複合酸化物の化学形態や結晶構造 は ,抽 出レプ

リカの高分解能電子顕微鏡(HRTEM)に よる格子像 と電子線

回折 に よ り詳細 に調 べ られ た.図2はY-Ti複 合 酸化物 の

HRTEM像 で あ り,直 径 が約5nmの 球 状 で二面の面間隔 は

0.275nmと0,278nm,面 角 度 は72。 で あ る(24).加 藤 らが報

告 して いる結 晶構造 との比較 か ら(25),複 合 酸化物 は立 方晶

系のY2Ti2O7(Y2O3-2TiO2)で あ る(26).図3は 反応 に関与可

能 な酸素量(過 剰酸素量)を パ ラメー タに して,生 成す る複合

酸化物 中のYとTiの 原 子比をEDS (Energy Dispersive X-

(a) (b)

図2抽 出 レプ リカ法 によ り観察 したY-Ti複 合 酸化物

粒子の高分解能電子顕微鏡(HRTEM)像(24):(a)

高 分 解能像,(b)高 速 フー リエ変 換(FFT)パ タ ー

ン.

図3 EDS (Enery dispersive X-ray spectrometry)に

よ る過剰 酸素量 をパ ラ メー タ とした複 合酸化物

中のYとTiの 原 子数比の分析結果(27).

ray Spectrometry)に よ り調べた結果であ る.酸 素量 が枯渇

して い る場 合 に は六 方 晶系 のY2TiO5(Y2O3-TiO2)が 生 成

し,酸 素 が供 給可 能な条件 においてY2Ti207が 安 定 に生成

す ることを明 らかに した(27).

Y203酸 化 物 は熱力学的 に極 めて安定 な酸 化物 である こ と

が知 られて いるが,Y2TiO5とY2Ti2O7の 標 準生成 自由エネ

ル ギー を比 較す る と,Y2Ti2O7<Y2TiO5<Y2O3の 関 係 にあ

り,Y2Ti2O7が 最 も安定 であ る(28),ま た,カ ー ルスル ーエ

の グルー プは,析 出挙動 を検 討す る上 で重 要 なY2Ti207と

フ ェライ ト母相 との間の結 晶方位関係 を調べ,以 下の関係に

あ るこ とを報告 している(29)(30).

(1)

(2)
これ らは,Y-Ti複 合酸化物粒子 とフェライト母相のそれぞ

れの最密面 と最密方向が平行になるKurdjumov-Sachsの 関

係であ り,同 様の結果を山下 らも得ている.こ のことは,複

合酸化物粒子はフェライト母相に対して結晶学的に整合,あ

るいは半整合界面を有していることを示唆している.

一般に母相からの析出物の核生成は,系 の自由エネルギー

の低下を駆動力 として,生 成する析出核 と母相 との間の界面

750
最近 の研究



エネルギー,お よび母相に誘起される歪エネルギーを最小 と

するように進行する(31).ODSフ ェライ ト/マルテンサイト

鋼においては,MAで 導入された強加工 ・強制固溶による

極めて高いエネルギー状態から,そ の後の焼鈍過程で標準

生成 自由エネルギーが低 く熱力学的に安定な複合酸化物

Y2Ti2O7が 母相から界面エネルギー と歪エネルギーが最小に

なるように整合的に析出したものと推察される.ナ ノスケー

ル複合酸化物粒子の表面のY/Ti比 は内部 とは異なっている

ことを示 した大貫 らのグループの報告(32)は,複 合酸化物粒

子は母相の格子定数 とマ ッチするように整合的に析出したこ

とを裏付 けている.ODSフ ェライ ト/マルテンサイ ト鋼で

は,母 相からのクラスター状複合酸化物粒子の超微細析出に

より飛躍的な高温強度の向上が期待されることから,MA

を利用 した超微細析出機構の解明は実用材料開発上極めて重

要で興味ある問題である.

3. 残留 α相の生成

(1) 過剰酸素量と高温強度の関係

開発 した9Cr-ODSフ ェライ ト/マルテンサイ ト鋼の基本

成分は9Cr-0.13C-0.2Ti-2W.0.35Y203で ある.Cr濃 度

は,こ れまでの一連の照射データに基づき,照 射後延性 ・靭

性が優れている9mass%と した(33).Tiは 上述の通り,複 合

酸化物を形成してナノスケール微細分散を図る上で不可欠で

あるが,過 度の硬化は細径被覆管 への冷間加工性を阻害する

ため0.2mass%と し,固 溶強化元素 として2mass%のWを

添加している.こ れらFe,C,Cr,Ti,Wの 単体粉末 とY2O3

粉末をア トライターボール ミルでMA処 理 した粉末を673

Kで 脱気処理 した後1423Kで 熱間押出 しにより棒材 とし

た.焼 きな らし(1323K×1h,AC)・ 焼 き戻 し(1053K×1h,

AC)熱 処理後の973Kで の クリー プ破断強度 を図4に 示

す(34).比 較材 としてY2O3を 含 まない棒材のクリープ破断

強度 も示 した.こ れらY2O3を 含む試験片の基本化学成分は

同一で製造法 も全 く同じであるにもかかわらず,ク リープ破

断時間が大幅に異なる原因は,試 験片に含まれる過剰酸素

(Ex.O)量 に ある.Ex.Oと は,鋼 中の全酸素量 か らY2O3と

して存在 している酸素 量を差 し引い た値 であ り,Y.Ti複 合

酸化物の生成 に寄与で きる酸素であ る.こ こで低Ex.Oの 試

験片 で はY2O3の 一 部 をFe2Yと し て添加 し,ま た高Ex.O

試 験 片で はFe2O3を 同時 に添加 する ことに よ り,Ex.O量 を

意図 的 に制御 して作 製 した.図5は973K×1000時 間 の ク

リープ破 断強度 と973Kで の 引張強 さをEx.O量 に対 して整

理 した結果であ る.ODSフ ェ ライ ト/マ ル テンサ イ ト鋼の高

温強度 はEx.O量 に敏感 であ り,Tiが0,2mass%で はEx.O

=0 .08mass%近 傍 で ピークを とる傾 向があ る(34).

9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ルテンサ イ ト鋼 の高温強度 はなぜ

Ex.O量 に 依 存 して 変 化 す る ので あ ろ うか.Ex.Oが0.08

mass%の 試 験片 の組織 は光学顕 微鏡で観 る と図6に 示 す よ

うな2相 組織 にな ってお り,黄 色 く見 え るアメーバ状 組織

で は2nmま で 超微細化 した酸化物粒 子が緻 密 に分散 して お

り,ビ ッカース硬 さは401と 高 いが,そ の周 りの青色 に見 え

る組織 の分散粒子 は5nmと 比 較 的粗 粒で ビッカース硬 さも

327と 低 い ことが判 明した(27).こ の ようなアメーバ状組織 が

観察 されたEx.Oの 範 囲は図5で 網掛 けで示 されている.従

って,あ る一定 のEx.O範 囲 で複合酸化物粒子 が超微細分散

973K

図4 焼 き な らし(1323K×1h,AC)・ 焼 き戻 し(1053

K×1h,AC)熱 処 理 した9Cr-ODSフ ェ ライ ト/

マ ルテン サ イ ト鋼 の973Kで の ク リー プ破 断強

度(34).

図5 焼 きな らし(1323K×1h,AC)・ 焼 き戻 し(1053K×1h,AC)熱 処 理 した9Cr.ODSフ ェ ライ ト/マ ルテンサ イ

ト鋼 の高温強度 のEx.O量 依 存性(34),(a)973K×1,000時 間 の クリープ破 断強度,(b)973Kで の 引張強 さ.
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図6 優 れ た高温 強度 を有す る9Cr-ODSフ ェ ラ イ ト/

マ ル テンサ イ ト鋼の組織(27).

した ア メーバ状組織 が形成 され るこ とが高い高温 強度を発現

してい る原因である.こ の アメーバ状組織の素性 を調 べるた

めEPMAに よ り元素分布測定 を行 った.ア メーバ組織で は

フ ェラ イ ト形 成元素 で あるCrとWが 濃 化 してい る こ とか

ら,MA粉 末 を1423Kで 熱 間押 出 しした段 階 で α→γの逆

変態が起 こらず,α 相の まま残留 した組織 と考 え られ る.こ

の α相 は室 温 でMAし た 状態 か ら1423Kに 過 熱 して も γ

相への逆 変態 が生 じなかった という意味で,著 者 らは これ を

「残留 α相」 と呼 んでお り,本 稿で も残留 α相 と呼称す るこ

と とす る.残 留 α相 で酸 化物粒 子が超 微細化 す る機構 に つ

いて は未だ 良 く分 か って いない が,す で に2節 で述 べた よ

うに,こ の ような分散粒 子は1423Kで の 押出 し過 程で析 出

に よ り生成 した ものであ るこ とか ら,こ の温度 でFCC構 造

であ る γ相中 に比 べBCC構 造 であ る残留 α相 中の方が酸化

物 粒子 は微細 析 出 し易い こ とを示 して いる.こ れ には,Y-

Ti複 合酸 化物粒 子 と母相 との間の界面 エネルギー が関 ケし

てい る可能性 があ る.ま た,1423Kで の 押出 し時 に α/γ異

相境 界が酸化物粒子 を横切 る過 程で,拡 散促進 によ りγ中の

酸 化物粒子 が成長 した可 能性 も考 え られ(35),い ず れに して

もY-Ti複 合 酸化物の超微細析出挙動の解明は今後の重要な

課題 である.

以上 の ことか ら,母 相 中にY2O3粒 子 を分散 させただけで

はODSと しての高温強 度の改善 は期待で きない.著 者 らが

開発 した9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テン サ イ ト鋼 で は,

Ex.Oや 本 稿で は述 べなか ったがTi量 を 制御 す る こ とに よ

り,Y-Ti複 合 酸化物 を2nmサ イズ まで超微細 分散 させた

残留 α相 を形 成 させ るこ とに よ り高温強 度の飛躍 的 向上を

達成 して いる点は極めて特徴 的である.

(2) 残 留 α相の熱力学的解析

Tiが0.2mass% でEx.O= 0.08mass%近 傍 にお いて残留

α相 が 生 成 す る機 構 に つ い て 検 討 した.図7はY2O3と

Ex.Oを 含 まな いFe-9Cr-2W-0.2Ti-xC系 の 平衡状態 図で

あ り,こ こにはTiを 含 まない場合の(γ+δ)/γ 境 界線 も合わ

せて示 した(34).0.2mass%のTi添 加 材 において,炭 素濃度

が0.13mass%で はMA粉 末 を熱間押 出 し温 度 であ る1423

Kに 上 げ た際 に γ単相 となる.こ れは,MA処 理 に よ り製

図7 Y2O3とEx.Oを 含 ま な い9Cr-2W-0.2Ti-xC系

の 平 衡 状 態 図(34).

図8 9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テンサ イ ト鋼 の1423

K熱 処 理時 の α→γ逆変態の駆動 力 とZenerピ ン

ニングカの計算結果(37).

造 したY2O3を 含 まない棒材 には残留 α相が存在 していな い

ことか らも妥当な結果である.Ex.Oが 導 入される と,Tiの

一部が酸化物 とな り母 相のTi濃 度 が低下 し
,(γ+δ)/γ 境 界

線はTi=0 mass%の ラ イン に漸近す るため,α →γへの逆 変

態 の駆動 力は増加 してむ しろ γ単相に成 り易い.に もかかわ

らず,上 記 の ご とくEx.Oが あ る範囲 で α→γ逆変態 が抑 制

され α相 が残留 する こ とは,こ の平衡状態 図 では考慮 され

ていない複合酸化物粒子の存在 が変態抑制 力 として支配的な

役割 を果 たしてい る可能性 がある.

この状 況を定量的 に調べ るため熱力学的解析 を行 った.α

→γ逆変態の駆動 力の主体 である α相 と γ相 の 自由エ ネルギ

ー差はThermo-calcコ ー ド,お よびTC-FEとSSUBデ ー

タベ ー ス(36)を用 いて算出 した.新 たに生 成す る γ相/α 相 の

異相界面 エネルギーは0.56J/m2(37)と して,こ れに異 相界面

の総面積 を乗 じた値 を 自由エネルギー差か ら減ず ることに よ

り逆変態の駆動 力を見積 もった.そ の結果 をEx.O量 に対 し

て プロ ッ トしたのが図8の 実線 であ る.Ex.Oの 増 大 に伴 い

変態 の駆 動力 が増大 す るの は,Tiが 炭 素 よ りも酸 素 とよ り

結合 しやす くな り母相 中の炭素濃度が増加す るためである.
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しかし,Ex.Oが0.1mass%に なると添加 したTiは 全て酸

化されTi炭 化物は形成 されな くなり,Ex.Oが それ以上に

増加しても母相中の炭素濃度が一定値に飽和するため,逆 変

態駆動力のEx.O依 存性は弱 くなる.た だし,Ex.O量 が多

い と,Ti酸 化物の替わ りにCr酸 化物が形成されるようにな

るため,母 相中のフェライ ト生成元素であるCr濃 度が低下

して僅かではあるが逆変態駆動力は漸増傾向を示す.
一方 ,Alingerら の中性子小角散乱実験の結果か ら(22),

Y-Ti複 合酸化物の核生成は973K程 度の低い温度で生 じて

いると予想されるのに対 して,α→γ逆変態は1123K程 度で

起こることから,こ の逆変態によるα/γ異相界面移動は,

Y-Ti複 合酸化物によるピンニングカの影響を受ける.こ れ

はいわゆるZenerピ ンニングカ として知 られているもので,

Zenerの 方法(38)に従 って解析 した.解 析 に必要な α相中の

Y-Ti複 合酸化物粒子径は2nmと し,ま たその体積分率は

組成 とそれらの密度か ら求めた.γ 相/α相の界面エネルギ
ーは上述の通 り0.56J/m2と してピンニングカを計算 した結

果が図8に 点線で示されている.Y-Ti複 合酸化物生成に供

給可能なEx.O量 の増大に伴い,生 成した複合酸化物の体積

分率が増加するため,γ 粒の成長に対するピンニングカは大

きくなる.そ の結果,網 掛で示したEx.O範 囲でピンニング

カが変態の駆動力を上回 り,図5に 示したEx.O範 囲で残留

α相が生成する傾向を再現することができる.こ れ ら一連の

解析から,残 留 α相は γ相になるべき所を酸化物粒子によ

るピンニングカにより非平衡状態 として存在 していると言 う

ことができる.

4. 連続冷却変態線 図

9Cr.ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼の熱処理による組

織制御を図るためには連続冷却変態線図(CCT線 図)の作成

が基本 となる.そ こで冷却速度をパ ラメータに作成 した

CCT線 図を図9に 示す(39).9Cr-ODSフ ェライト/マルテン

サイ ト鋼の γ→α変態のノーズはMAで 作製 したY2O3を 含

まないEM10(40)(白 抜菱形シンボル)に 比べてはるかに高冷

却速度側に張 り出している特徴がある.こ こでも残留 α相

図9 9CriODSフ ェ ラ イ ト/マ ル テンサ イ ト鋼 の連 続

冷却変態線図(CCT線 図)(39).

の影響が現れ,黒 丸で示 した残留 α相を含む場合には,破

線で示 した残留 α相を含まない場合に比べ γ→α変態のノー

ズが更に張 り出し,マ ルテンサイ ト変態(γ→m)の 臨界冷却

速度が著しく大きいことが分かる.こ の理由は旧オーステナ

イ ト(γ)粒径にある.一 般にマルテンサイト形成の臨界冷却

速度は旧γ粒径に逆比例して増大することが知られてお り,

旧 γ粒径が小さい場合には,冷 却過程で微細 γ粒界からの γ

→α粒成長が生 じ易いため,こ のような拡散変態を制限して

マルテンサイト変態のみを起 こさせようとすると大きな冷却

速度が必要 となる.残 留 α相を含む9Cr-ODSフ ェライ ト/

マルテンサイ ト鋼では,残 留 α相が母相の γ粒成長 を抑制

するため,旧 γ粒径が5μmと 小さいことがマルテンサイ ト

形成の臨界冷却速度を大きくしている原因である.こ れに対

して,残 留 α相が無い場合の旧γ粒径は10μm,EM10で は

35μmで あり,旧 γ粒径が大 きくなるに従い,マ ルテンサ

イ ト変態の臨界冷却速度は減少する.図9に 示 したCCT線

図から,被 覆管製造ラインで一般に用いられる冷却速度であ

る約3000K/hで は,9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイト

鋼の組織は残留 α相 と変態 α相,お よびマルテンサイ ト相

の3相 組織になることに注意しておく必要がある.

5. 粒界すべ り抑制 による高温強度改善

9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼の結晶粒は微細で

あるため,高 温変形は主 として粒界すべりに起因していると

考えられる.そ こで,Ex.O量 が0.06mass%で 残留 α相を

有する試料 とEx.O量 が0.14mass%で 残留 α相が存在しな

い2種 類の試料 を製作 し,こ れ らについて最終焼 きな らし

(1323K×1h,AC)・ 焼 き戻 し(1053K×1h,AC)熱 処理を

施 した.ACの 冷却速度を3000K/hと すると,4節 で述べ

たように,残 留 α相 を有する試料では変態 α相 が形成さ

れ,焼 き戻しマルテンサイト相は限られた量になる.一 方,

残留 α相を含まない試料の最終組織は焼 き戻しマルテンサ

イ ト単相 になる.中 島らのグループが行 った これら試料の

FESEM-EBSP法 による結晶方位解析結果を図10(41)に示

図10 焼 きな らし ・焼戻 し熱処理 した9Cr-ODSフ ェラ

イ ト/マ ル テンサ イ ト鋼のFESEM-EBSP法 に よ

る結晶方位解析結果(41).
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973K

図11 残 留 α相の有無 に よる,焼 きな らし ・焼 き戻 し

熱処理(冷 却速 度7000K/h)と 炉 冷熱処理(冷 却

速 度30K/h)を 施 した 場合 の973Kク リー プ破

断強度 の比較(39).NT: Normalizing and Temper-

ing, FC: Furnace Cooling.

す.<133>を 共 通 回転軸 とす る50.5゜ と57.2゜の パ ケ ッ ト境界

に着 目す る と,残 留 α相を含 まない試料 で は明瞭で 大 きな

ピー クが観察 され るが,残 留 α相の存在 によって これ らの

ピー クは低下 してい るこ とが分 か る.こ れ は,3000K/hの

冷 却 速 度 で は残 留 α相 を含 む 試料 には 変態 α相 が形 成 さ

れ,マ ルテンサイ ト変態 によ り導入 されるパケ ッ ト境界が減

少 しているためである.一 般にパケ ッ ト境 界は方位関係が ラ

ンダムであ り,す べ り易 い粒界であ ることが知 られて いるこ

とか ら,残 留 α相を含 む試料 の高温強 度が優 れてい る原 因

として,超 微 細なY-Ti複 合酸 化物 を有 し高硬度の残 留 α相

その もののが存在 する という理 由の他に,す べ り易いパケ ッ

ト境界の形成 が抑制 されてい るこ ともその一因 と考え られる.

この ことを確認す るため,Ex.O=0.15mass%で 残 留 α相

を含まな い試料 について,7000K/hの 冷 却速度 でマルテン

サ イ ト変態 に よ り形 成 さ れた パ ケ ッ ト境 界 を有 す る試 料

(NT材)の ク リープ破断強度 と,冷 却速度 を30K/hに 低 減

して γ→α拡散 変態 させた試料(FC材)の ク リープ破 断強度

を測定 した結果 を図11(39)に 示 す.明 らかにFC熱 処 理 を施

して冷却速度 を低減す るこ とによ り,ク リープ破断強度の ス

テ ップ状 の上 昇が認め られ る.こ の クリープ破断強度 の増加

は γ→α拡散変態 によ りパケ ッ ト粒界 を消失 させ,粒 界すべ

りを抑 制 した こ とに原 因 して いる.図11に はEx.O=0.09

mass%で 残 留 α相 が存 在す る場 合の ク リープ破断強 度 も示

した.冷 却 速度 が7000K/hのNT材 に対 して,FC熱 処 理

で冷 却速 度を30K/hに 低 下 させた ことに よるク リープ破 断

強度の増加は,長 時 間の冷却期間 中に γ→α型拡散変 態が進

行 してパ ケ ット境界が完全 に消出 して,粒 界 すべ りが さらに

抑制 されたた めである.

この ように9Cr-ODSフ ェ ライ ト/マ ル テンサ イ ト鋼 の高

温 強度 を向上 させ るため,Ex.O量 の 最適化 を通 して残 留 α

相の生成 を制御 する ことに よ り,そ の中でのY-Ti複 合 酸化

物粒子のナ ノスケール超微細分散化,お よび粒界すべ りを誘

起 するパ ケ ット境界の形成を抑 制する メゾスケー ル組織制御

図12 高 速 炉用9Cr-ODSフ ェ ラ イ ト/マ ルテ ンサ イ ト

鋼燃料被覆管の製造 プロセ ス.

が有効であることを実証した.本 技術を適用することにより,

9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼の高温クリープ強度

を飛躍的に向上させ,本 来の酸化物微細分散強化に近づける

ことができる.

6. 高速炉燃料被覆管への適用

(1) 被覆管製造プロセス

ナノ-メゾ組織を有する9Cr-ODSフ ェライ ト/マルテンサ

イト鋼は,973Kの 高温で20万MWd/t程 度の高燃焼度まで

使用可能な高速炉燃料被覆管を実現するために不可欠な材料

である.寸 法が外径8.5mm,肉 厚0.5mmで2m長 さの高

速炉燃料被覆管を製造するために開発した一連の製造プロセ

スを図12に 示す.10kgバ ッチのア トライターボール ミルを

用いて単体粉末 とイットリア粉末を48時 間MA処 理する.

それらを軟鋼カプセルに封入し673K×0.1Paで 脱気した後,

1423Kで の熱間押出しにより固化成形する.こ のようにし

て製造 した素管から,通 常のステンレス鋼管と同様に,2ロ
ール型のピルガー圧延機を用いて室温での冷間圧延 と熱処理

を繰り返 して,薄 肉細径の被覆管に製管する.

元々Y-Ti複 合酸化物で強化 した9Cr-ODSフ ェライ ト/

マルテンサイ ト鋼は難加工性であるため,繰 り返 し冷間圧延

は困難である.そ のため,図9に 示したCCT線 図でオース

テナイ ト域からの冷却速度をマルテンサイ ト変態が起こらな

い100K/h程 度に制限すれば,γ→α変態による軟化 α組織

が得 られることに着 目して,冷 間圧延の途中でこの ような

FC軟 化処理を施すことにより,ビ ルガー圧延による被覆管

への製管を可能 とした.ま た,冷 間圧延で加工した被覆管の

組織はα組織が圧延方向に伸長 した結晶粒形態 とな り,被

覆管として重要な周方向の強度と延性が極端に低下する.こ

の課題は最終被覆管形状に圧延加工 した後,α →γ逆変態 を

利用した結晶粒の等軸化を図ることにより克服 し,強 度異方

性の無い被覆管製造を達成している.現 在は熱間押出しによ
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り,外 径32mm,内 径21mm,長 さ4mの 大型中空素管を

製造 し,そ こから1回 の圧延率が50%の 冷間圧延を4回 繰

り返 して70本 程度の被覆管製品を製造する実用化技術が開

発されている.こ の技術は,軽 水炉用ジルカロイ被覆管の製

造プロセスと比較 しても遜色ないレベルである.

(2) 第4世 代革新的核分裂炉(Gen-IV)用 被覆管への適用

性評価

著者 らが開発 した9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイ ト

鋼は,核 燃料サイクル開発機構が開発を進めているNa冷 却

高速炉の燃料被覆管 として使用されるだけでな く,現 行の最

新鋭軽水炉(Advanced BWR)に 続 く第4世 代の革新的核分

裂炉(Generation IV)の 有力な燃料被覆管候補材料にもなっ

ている(9).Gen-IVは 国際的な枠組みの基に国際共同研究開

発 として進められているもので,こ れにはNa冷 却炉,Pb-

Bi冷 却炉,超 臨界圧水冷却炉が含まれてお り,こ れら特徴

ある冷却材 と9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイ ト鋼 との

両立性試験が行われている.9Cr-ODSフ ェライト/マルテン

サイト鋼はNaやPb-Biと いった重金属に対 して優れた耐腐

食が確認されているが(42)(43),超臨界圧水による耐腐食はNi

を含むオーステナイ ト鋼 と比べて劣るため,木 村らのグルー

プによりODSフ ェライト鋼の高Cr化 やAl,Siの 添加等に

よる耐食性改善が鋭意進められている(44)(45).

9Cr.ODSフ ェライト/マルテンサイト鋼を燃料被覆管とし

て用いる場合には,複 合酸化物粒子の照射下での安定性を含

む,中 性子照射損傷評価が重要 となる.CEAのDubuisson

らはPhenixで80dpaま で照射 したDY合 金(Fe-13Cr-

1.5Mo-TiO2-Y2O3)で は,一 部の酸化物粒子が母相に溶解し

たことを報告 している(46).さ らにイオン と電子線を併用し

た照射損傷研究を行い,そ の機構 として原子のはじき出しに

よるカスケー ド溶解ではなく,照 射欠陥の導入によって促進

された拡散溶解であるとしている(47).著者 らは高速実験炉

「常陽」で15dpa照 射 した9Cr-ODSフ ェライト/マルテン

サイト鋼の組織 と強度特性を詳細に調べ,Y-Ti複 合酸化物

粒子は安定に存在し照射前後で引張強度 と延性に変化が無い

こと(48)(49),また150dpaま でのNiイ オン照射試験 を通 し

て,Y-Ti複 合酸化物は重照射下においてもで極めて安定で

あることを確認 している(50).木村らは,9Cr-ODSフ ェライ

ト/マルテンサイ ト鋼を含むODSフ ェライ ト鋼 において,

照射後に伸びの低下を伴わない照射硬化現象,す なわち 「照

射強化」挙動を見出し,従 来の金属材料にはない革新的材料

として注 目している(10).著 者 らはこの ような9Cr-ODSフ

ェライト/マルテンサイト鋼被覆管 と端栓 との接合技術を開

発し(51),ロ シアの高速実験炉BOR-60で 燃料ピン としての

性能確認試験を実施している(52).

7. お わ り に

MAを 利用したODS合 金の開発がBenjamin(53)に よりNi

基ベースで始め られて以来,酸 化物粒子分散はMA中 の機

械的粉砕によると考えられてきた.し かし最近になって,酸

化物粒子のMA処 理中での母相への固溶 とその後の焼鈍過

程での析出により,酸 化物粒子の超微細分散が進行すること

が明らかにされてきた.合 金の固溶 ・析出は金属学において

古 くから研究されてきた分野であ り,酸 化物粒子のナノスケ
ールでの超微細分散を固溶 ・析出技術を活用 してコン トロー

ルできるようになったことは画期的である.ま た母相がフェ

ライ ト/マルテンサイト鋼の場合は,鉄 鋼材料ですでに成熟

した技術になっている加工一熱処理技術を積極的に活用する

ことができ,結 晶粒のメゾスケールでの形態制御による粒界

すべ りの抑制も可能になった.本 稿で紹介した残留 α相の

生成による高温強度の向上は,高 温強度のバラッキの原因を

突き止めていく過程で,不 純物 として混入した酸素に起因し

ていることを偶然発見したことに端を発 しており,最 初から

意図して過剰酸素量をコン トロールしようとしたものではな

い.い ずれにしても,9Cr-ODSフ ェライト/マルテンサイト

鋼は組織制御技術を積極的に活用したナノマテリアルであ

り,フ ェライ ト系鋼 としては世界最高の内圧クリープ破断強

度 と優れた加工性を実現することができた.こ れまでに同鋼

に対する実用規模の製造技術が開発 され,Na冷 却高速増殖

原型炉 「もんじゅ」の燃料被覆管 として,次 期高燃焼度炉心

の実現に資する計画である.

最後に,本 稿に記 した開発は株式会社コベルコ科研 藤原

優行主席研究員,株 式会社住友金属 テクノロジー 小林

十思美次長を始め とする関係者のご協力の基になされことを

記して,こ こに謝意を表する.
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