
６．１ 低放射化フェライト鋼（F８２H），ODSフェラ
イト鋼

６．１．１ 研究背景

国際熱核融合実験炉（ITER）計画は１９８５年のジュネーブ

での米ソ首脳会議をきっかけに始まり，日，欧州連合

（EU），米国，ロシア，韓国，中国，インドの７極共同で進

められた．そして，２００５年６月に ITERの建設地が仏国の

カダラッシュに決定し，２００７年１０月に ITER協定が結ばれ

て ITER国際核融合エネルギー機構が発足したところであ

る．ITER計画はこの７極によって進められ，建設に１０年

（２０１６年頃に完成予定），運転・実験に２０年，解体に５年の

計３５年程の実施計画になっている．また，原型炉の研究開

発については，ITER国際協力に伴ってブローダーアプ

ローチ（BA）活動として日欧の国際協力が２００７年２月に日

本国政府と欧州原子力共同体との間で協力署名が結ば

れ，１０年間の予定で進められることになった．ところで，

実験炉 ITERと原型炉では，炉壁材料が異なっており，

ITERでは強化型３１６LN鋼等が選定され，原型炉では低放

射化性材料であるフェライト鋼が選定されている．また，

原型炉の建設開始時期は２０２５年頃の予定となっているの

で，これに向けた研究開発がこれから徐々に活発に進むこ

とになる．

６．１．２ 原型炉用構造材料の特徴

低放射化フェライト鋼の１つであるF８２H鋼は，核融合

炉原型炉用の構造材料として耐熱鋼の組成をベースに材料

設計を施し，比較的高い高温強度と高靭性の両方の特性を

備え，溶接性も考慮して開発された材料である［１，２］．この

鋼は原型炉の運転中，高照射量の中性子を受けるため，照

射による脆化等を抑えることが重要であるが，Fe-xCr-2W

-0.2V系合金の中でCrの添加濃度が約8－9％付近で照射脆

化が極小値を取ることが報告されていて，F82H鋼等の

8－9%Cr系合金は最適な耐脆性特性を持っていると考えら

れる［３，４］．また，炉の運転管理，材料のリサイクルや廃炉

後の廃棄処理［５］を考慮するために低放射化性の元素を用

いて設計する必要があり，耐熱鋼の特徴的な元素の中で核

反応によって長寿命核種を生成するMo等の元素の代わり

に比較的に短寿命元素となるW元素等に置き換えて設計

されている．日本で開発された低放射化フェライト鋼の１

つであるF82H鋼の組成はFe-8Cr-2W-0.04Ta-0.1Cを基本組

成とし，0.2V-0.1Mn-0.07Si-0.003P-0.001S-0.0002B なる微量

な元素を添加した合金である．この鋼は焼準熱処理を行っ

た後，焼き戻し熱処理を施すことにより，転位密度と炭化

物の大きさや数密度等を調整して，適度な強度と延性を確

保した焼き戻しマルテンサイト鋼である（図１参照）．ま

た，この鋼の他に，高温強度を高めた微細分散粒子である

Y2O3 を混ぜたODS（酸化物分散型フェライト）鋼の開発も

一部進めている．ところで，日本国では高温高圧水の冷却

方式の核融合炉システム設計［６］をベースにして研究開発

を進めているが，低放射化フェライト鋼の使用上限温度を

約 550℃とし，冷却管温度が約２８５～325℃となるため，約

300℃から約 500℃の温度領域での照射損傷による材料特

性変化（微細組織，引っ張り特性，破壊靭性（衝撃試験含

む）等）の評価が重要である．また，核融合炉のブランケッ

トでは核融合反応で生成した高エネルギー中性子との衝突

によってはじき出し損傷を受けるとともに，核変換生成物

であるヘリウムや水素が材料中に生成される．低放射化

フェライト鋼の場合，約 10 appm-He/dpa，約 40 appm-H

/dpa の割合で材料中に生成される．このため，照射損傷の

指標となるはじき出し損傷や核変換生成物であるHeや H

による材料特性への影響，およびこれらの相乗的効果につ

いても考慮して評価を進めるべきである．また，中性子の

エネルギーとそのスペクトル等に依存した欠陥形成過程

［７］によっても強度特性が変化するため，この点を考慮し

た評価と解析が不可欠である．現在，核融合ブランケット
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は約１００から200 dpa程度まで使用が検討されていて，原型

炉設計評価には非照射材料の特性だけでなく，照射による

強度特性変化を十分に把握しておくことが重要である．こ

うした背景から低放射化フェライト鋼の照射損傷による材

料特性評価には，IFMIF（国際核融合材料照射施設）によ

る評価が有効な照射方法［８］と考えられるが，IFMIF 建設

開始予定は２０１３年頃で，現在，工学実証・工学設計段階に

入ったところである．また，IFMIF では，例えば，高中性

子束の照射（年間の稼働率80％の場合，約20 dpa/y）用キャ

プセルの体積は約 0.5 リットル［８］と小さいため，微小試験

片を用いた材料特性評価が不可欠であるが，原型炉の構造

材料等の設計に必要なデータ取得はある程度限定した範囲

に留まることが予想される．このため，他の有効な照射場

を利用した評価を進めておくことは重要である．強度特性

評価に適した原子炉照射実験と，dpa，He，He/dpa などの

照射損傷指標をコントロールしやすく，高照射量のはじき

出し損傷を導入できるイオン照射等の実験手法が有効活用

されて進められている．本節では，これらの実験手法を併

用して行っている最近のF８２H鋼に関する照射損傷の研究

（微細組織解析，照射硬化と照射脆化解析，等）について紹

介する．

６．１．３ 照射されたF８２H鋼の微細組織や強度特性について

米国原子炉HFIR にて約 250℃で約 3 dpa 照射した F82

H鋼に形成した微細組織を図２に示す［９］．直径が約10 nm

程度のバーガースベクトル��（�/2）〈111〉タイプの転位

ループが高密度（2×1022 m－3）に形成した．転位ループ上

には析出的なコントラストが見られたが，析出物の回折斑

点は明確に観察されなかった．これまでのFe-Cr 二元合金

の照射損傷の研究［１０‐１４］から，Fe-Cr系合金は照射によっ

て転位ループ上に�'相が形成されやすいことがわかってい

る．このことからF８２H鋼における転位ループ上の析出物

と思われるコントラスも，クロムリッチの�'相か�'相に不

純物が混ざった析出物であると考えられる．

図３は，HFIR ターゲット位置にて 400℃で 50 dpa まで

中性子照射（約７３６日間）したF８２H鋼の微細組織の炭化物

に注目した観察結果を示す［９，１５］．炭化物であるM２３C６が

ラス境界に沿って成長していた．また，M２３C６上には微細

なM６Cの形成が確認された．なお，照射前の焼き戻し条件

を変化させて炭化物の増減を調べた結果［１６］では，焼き戻

し熱処理だけで析出量は大きく変化することがわかってい

る．ただし，このような析出量の変化が生じてもDBTT

（延性脆性遷移温度）の変化は約 20 から 30℃程度に収まっ

ており，大きな変化とは言えない［１６］．他方，これまでの

フェライト鋼の研究報告では，M6C や�'相の形成は照射脆

化に大きな影響を及ぼすことが知られているので，照射に

よる析出物形成は照射脆化との兼ね合いで十分に注意する

必要がある［１７］．

次に，ヘリウムの生成量が多くなる場合の結果をいくつ

か説明する．転位ループの密度がやや増大するとともに，

キャビティの数密度が増加する傾向にあった．スエリング

については，これまでの高速炉照射実験結果から，いくつ

かの低放射化フェライト鋼の中でF８２H鋼の耐スエリング

性が高いことが知られていた［１８］．しかし，図４に示すよ

うにヘリウム生成量がある程度増加すると，約１％程度ま

でスエリングが増大することがわかった［１５］．TIARAに

おけるFeとHeとHイオンの３重イオン同時照射実験等で

は，Feと He の２重イオン照射実験に比べて，スエリング

が最大約３％程度まで増加することが判明した［１９，２０］．

図１ F82H鋼の微細組織．ラスマルテンサイト組織を持ち，焼き
戻し条件の制御によって転位密度と炭化物の大きさと数密
度を調整することにより，適度な延性と強度を持たせた材
料である．

図２ 照射後の F82H-std材に形成した転位ループ（250℃，3

dpa）
（a）明視野像（高倍率），（b）ウィークビーム暗視野像
いくつかの転位ループの淵付近には，いろいろな向きに析
出物のコントラストが観察される（例えば，点線で囲んだ
エリア内に矢印で示した部分に析出物（�’相）が形成してい
ると考えられる）．

図３ 約400℃で約50 dpa照射したF82H鋼のM23C6上に形成し
たM6C．（a）明視野像，（b）暗視野像（M6Cの回折斑点から
撮影）．M23C6は照射中，ラス境界に沿って成長した．
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次に，このようなスエリングの促進効果を抑制する検討

を行った．まず，冷間加工（４０％）や焼き戻し熱処理によっ

て転位密度の増減によってスエリングを低下させることを

示すことができた［２１，２２］．さらに，炭素イオン注入法に

よってF８２H鋼の固溶炭素濃度調整を施した実験を行い，

その結果，スエリングを十分に抑制できることを示すこと

ができた［２０］．このように，照射前の組織を制御すること

によって，スエリングを制御できる見通しを得た．

６．１．４ 低放射化フェライト鋼の照射損傷の概要

低放射化フェライト鋼の照射損傷は照射温度等に依存し

て典型的な現象が生じるが，300℃付近では照射による材

料劣化は，主に照射硬化と照射脆化によって引き起こされ

ると考えられる［２３‐２８］．照射量の増加に伴って，照射硬化

が増加していくことが知られているが，約50 dpa程度の領

域で飽和傾向を示すことが報告されている［２９］．照射温度

が約 400℃以上になるとスエリングが生じてくる．また，

500℃付近以上でクリープによる材料の劣化がやや生じ始

めると考えられる．ここでは，多くの実験データが揃って

いる照射硬化と脆化の研究を中心に説明することにする．

照射硬化と脆化の因子としては次のようなものを挙げられ

る．

① 照射硬化の因子：格子間型転位ループの形成，転位密

度の増加，ブラックドットの形成，キャビティの形成，

析出物（M6C，�'相，MXなど）の形成

② 照射脆化の因子：照射硬化，析出物形成と成長，シン

クサイトへの元素偏析（He含む）による界面結合力の

低下等

材料は，一般的に硬くなると脆くなるという傾向にある

が，硬くならなくても，元素の偏析等によって脆くなった

りする場合がある．したがって，低放射化フェライト鋼の

照射損傷である照射硬化や照射脆化を取り扱う上でも，こ

れらの因子を十分に解析して，その機構を理解しておくこ

とは重要である．

６．１．５ 低放射化フェライト鋼の照射硬化と脆化挙動とそ

の抑制方法の検討

低放射化フェライト鋼は，高速炉構造材料として開発さ

れたHT9［２３］等に比べて，照射硬化や脆化が比較的に小さ

いことがわかっている．また，各国で開発された数種類の

低放射化フェライト鋼があるが，これらの鋼は中性子照射

量に対する脆化等の挙動が異なることが報告されている

［２５］．各国で開発された低放射化フェライト鋼は合金元素

の種類はほぼ同一であるが，微量な添加元素の濃度が異な

ることや，焼き戻しなどの熱処理条件が異なっている．照

射脆化挙動が異なる原因は，これらが複合的に作用した結

果であることが推測される．

このため，この脆化挙動の原因を調査するために，同一

の組成の IEAヒート材であるF８２H鋼を用いて，再熱処理

を施すことにした．再熱処理は真空中にて1040℃で３０分の

焼準処理を行った後，焼き戻し熱処理の温度と時間をパラ

メータにして，照射によるレスポンスがどのように現れる

かを検討することにした．焼き戻し温度は，750℃，780℃，

800℃の３温度とし，焼き戻し時間は0.5時間とした．また，

750℃では，0.5，1，2，10 時間の４条件とした．これによ

り，点欠陥のシンクとなる転位密度や炭化物等の析出物の

大きさや密度を変化させた．このような熱処理を施したF

８２H鋼の降伏応力とDBTTの変化（延性－脆性遷移温度）を

図５に示した．今回調べた範囲では，DBTTに対する焼き

戻し条件の依存性は小さかったが，強度特性や微細組織に

関する依存性は大きく現れた．

次に，このような焼き戻し条件を変化させたF８２H鋼を

用いて中性子照射を実施した．照射は JMTR炉で約 250

℃等で約2 dpaまで中性子照射を実施し，照射後，引張試験

とシャルピー衝撃試験を実施した［３０‐３３，１６］．脆化の指標

である照射によるDBTTの上昇温度（DBTTシフト）は，

図６に示すように，照射前の焼き戻し時間と温度に依存す

る結果となった．したがって，低放射化フェライト鋼の照

射硬化や照射脆化は，照射前の熱処理条件に強く依存して

変化してしまうことを明らかにした．このような結果は，

照射前の熱処理の条件によって材料中の固溶炭素量や転位

密度が変化し，点欠陥の移動度に影響を及ぼし，欠陥クラ

スターの成長に影響を与えたためであると考えられる．

次に，熱処理法と，不純物添加（硼素と窒素元素の同時

微量添加）法を同時併用して，さらなる照射硬化と脆化の

低減の検討を併せて実施した．本研究で作製した試料は，

Fe-8Cr-2W-0.1C-0.3V-0.04Ta 系マルテンサイト鋼である

F８２H鋼と60 ppmの硼素と200 ppmの窒素を複合添加した

ものである．鋼材の靭性は，硼素の偏析やボロンナイトラ

イド（BN）の析出によって劣化する場合があるので，熱処

理の条件を十分に注意し，ほぼ均一な組織を作った

［３４，３５］．また，強度特性等は未添加材とほぼ同等であるこ

とがわかった［３６‐３８］．このようなF８２H+B+N鋼等を同様

に，約 250℃にて約 2 dpa で中性子照射を行った．シャル

ピー衝撃試験と引っ張り試験を実施した．これらの合金の

照射硬化とDBTTシフトの関係を図７に示す．F８２H＋１０B

+N鋼においては，10B(n,�)7Li の反応過程によって照射中

に約300 appmのHeが生成する．F82H+10B+N鋼の照射硬

化量は，F82H鋼とほぼ同程度であったが，照射による

DBTTシフト量は非常に大きくなった［１６］．この原因は主

に，Heが界面に偏析して界面の結合力を低下させたため

と考えられる［３９，４０］．F82H+11B+N鋼の照射硬化量は，F

図４ HFIRにて，400℃で 50 dpaまで照射した F82H鋼における
スエリングの He生成量依存性［１５］．（生成 He量が約 10

appmは，FFTFの結果［１８］）．
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82H 鋼に比べてやや低下し，DBTTシフト量については非

常に小さくなった．このF82H鋼の焼き戻し条件は，図６

で示したDBTTシフト最小の条件である．本研究で実施し

た硼素と窒素を複合添加法によって，熱処理を最適化した

F82H+11B+N鋼では，さらに，照射によるDBTTシフト量

を半減以下に制御できることがわかった．

以上，低放射化フェライト鋼の照射硬化と脆化について

述べたが，クリープ強度特性や疲労特性についても，限定

された範囲の研究であるが，いくつかの重要な研究報告が

なされている［４１‐４７］．他方，高速炉構造材料であるオース

テナイトステンレス鋼の研究では，1 dpa 未満の照射損傷

領域でも，照射によるクリープ寿命が約１０分の１程度に減

少する場合もあることが報告されている［４８，４９］．これは，

はじき出し損傷と生成He量に関係した現象であると考え

られている．しかしながら，マルテンサイト鋼はオーステ

ナイト鋼に比べて，クリープ特性の耐照射性が高いと考え

られるので，そこまでのクリープ寿命の低下は生じないと

期待される．今後，原型炉の設計評価を進めていくために，

まず，非照射材料での構造設計評価が重要な課題と言え

る．さらに，設計規格や維持規格上，重要となる環境効果

として，腐食と照射の双方を取り入れた基準も必要になる

だろう．ここで，照射効果の取り扱いとしては強度や靭性

だけでなく，疲労やクリープ試験も含めた系統的な研究と

評価を進めていかなければならない．さらに，この評価に

不可欠な各照射場は，それぞれ，その照射環境に依存した

性質を持ち，必ずしも合理的な照射環境場とは限らない．

従って，核融合炉材料用に適切な設計評価を進めていくに

は，必ず，計算科学等によるモデリング評価も併用した形

で進めていくことが重要であると考えられる．（若井栄一）

６．２ バナジウム合金の照射損傷
６．２．１ 緒言

核融合炉の低放射化構造材料として期待されるバナジウ

ム合金，バナジウム合金と液体リチウムを用いたブラン

ケット（V/Li ブランケット）については，多くの解説記事

があるので参照されたい［５０‐５４］．バナジウム合金は高速

炉燃料被覆管材料として検討された歴史があり，また，核

融合炉低放射化材料として注目されるようになってから２０

年以上がたち，これらを合わせると，様々な組成の照射

データの相当な蓄積がある．

核融合炉材料としては，種々検討の結果，構造材として

必要な強度と靭性を得るのに適した組成としてV-4Cr-4Ti

が選定された［５０］が，この組成の材料の照射データは比較

的限られている．特に，大型溶解に基づく安定した共通材

料の供給と試験片の精密加工技術の進歩により，高い精度

の照射データが得られるようになったのは比較的最近であ

る．また，ITERテストブランケットモジュールへの適用

を想定した部材製作技術開発や損傷評価も進みつつある

［５２，５３］．本節では，金属バナジウムあるいはバナジウムモ

デル合金も含めながら，主候補材であるV‐４Cr‐４Tiの照射

損傷について概説する．

図７ 約 250℃で約 2 dpa照射した F82H鋼，F82H+11B+N鋼，F

82H+10B+N鋼の照射硬化量と照射によるDBTTシフト量の
関係．

図５ 照射前の F82H鋼における焼き戻し条件に依存する降伏応
力と DBTTの関係．

図６ F82H鋼の照射によるDBTTシフトの焼き戻し依存性． 熱
処理変化による微細組織制御によって見出された最適化熱
処理条件．
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６．２．２ バナジウム合金の照射損傷

（a）ボイドスエリング

一般にニッケル，オーステナイト鋼など面心立方金属に

比べ，鉄，フェライト鋼など体心立方金属はボイドスエリ

ングが少ない．体心立方金属であるバナジウム合金におい

ても殆どの場合ボイドスエリングは充分低いことが確かめ

られている．純バナジウムでは一定の温度範囲で低照射量

から高密度のボイドが発生する．図８はその一例で，ボイ

ドが結晶方向に規則正しく並んでいる（ボイド格子）［５５］．

ボイド格子は，Mo，Ta，W，Al などで報告されており，

一般に一旦ボイド格子が形成すると組織は高線量まで安定

でスエリングは増加しない．

バナジウム合金に合金元素を添加するとスエリングは大

きく変化する．Feや Cr との二元合金はスエリングを大き

く増加させるが，チタンを添加するとボイドの発生は強く

抑制されることが知られている．この機構としては，チタ

ンがマトリクスの酸素と結合し析出するためボイドの核と

なる酸素が不足するという考えと，チタンが空孔の移動を

遅くするという２つの見方がある．核融合候補材であるV

-4Cr-4Ti においても，チタン添加の影響によりボイドスエ

リングは低い．よほどの高照射量か後述の核変換ヘリウム

の効果が作用しない限り，ボイドスエリングは問題にはな

らないと考えられている．

（b）照射による延性低下

これも体心立方金属共通に見られることであるが，照射

による延性の低下，DBTT（延性‐脆性遷移温度）の上昇が

V-4Cr-4Ti 合金でも起こる．しかし，照射の効果は温度に

よって大きく異なり，400℃付近以下では急激な延性の低

下が起こるが，それ以上の温度では変化は穏やかである．

したがって使用下限温度を 400℃よりも上に設定すること

により問題は回避できると考えられている．図９はV-4Cr-

4Ti 合金を各温度で照射後同じ温度で引張試験を行った結

果を示す［５６］．図９からわかるように，照射温度が 400℃

以下になると，大きく硬化するとともに，加工硬化と延び

が消失する．このような不安定な塑性変形現象は比較的低

温で照射された低放射化フェライト鋼でも認められている．

図９の下半分に，270℃の照射，引っ張り試験後の透過

電子顕微鏡組織を示す［５７］．照射で発生した欠陥集合体が

高密度に形成しているが，帯状の領域で欠陥集合体が消失

している．これは，塑性変形中に移動転位が欠陥集合体を

掃き出すことによって生じたと考えられている．欠陥集合

体が失われれば，そこは転位の移動しやすい通路となり，

結局限られた領域に組成変形が集中し破断に至ることにな

る．これが加工硬化を起こさず延びが消失した原因と考え

られている．

このように強度特性を大きく変化させる欠陥集合体は，

単なる格子間原子の集合体ではなくチタンと酸素も集積し

ていることが，アトムプローブ元素分析により明らかに

なっている（図１０）［５８］．チタンや酸素の集積により，欠陥

集合体の転位の移動障壁としての作用が強まり，その結果

欠陥集合体の少ない限られた領域に変形が集中したと考え

られる．一方このことは，酸素不純物濃度を低減すること

により，延性低下を抑制できる可能性を示している．これ

に関する研究は，６．２．３で紹介する．

（c）照射下クリープ

バナジウム合金の照射下クリープデータは最近まで極め

て限られていた．原因の一つにあげられるのが，照射下ク

リープ試験のために必要な圧力管クリープ試験片の高精度

製作技術が確立していなかったことである．１９９０年代にロ

シアから，比較的低温で負荷応力が一定の値を超えると照

射下クリープが急増するデータが示され，その検証が大き

な課題となっていた．

近年製作加工性能の優れた高純度V-4Cr-4Ti 合金（NIFS

-HEAT）の製作［５１］，微細加工や微小溶接技術などの進歩

により製作精度の高い細管および圧力管クリープ試験片が

製作された（図１１）［５９，６０］．日米協力JUPITER-II 計画にお

いて液体リチウム環境での照射下クリープ試験が行われ，

図９ V-4Cr-4Ti合金照射材の引張曲線に及ぼす照射温度（試験温
度と同じ）の効果（上），および２７０℃照射，引張試験の後の
微細組織（下）［５６，５７］．

図８ 純バナジウムの３５０℃中性子照射で発生したボイド格子．
図中の矢印は体心立方晶における方位を示す［５５］．
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日米共通材料の比較やナトリウム雰囲気照射との比較を通

じ，図１２に示すように，応力の増加に伴って照射下クリー

プの急増は起こらないことが確かめられた［６１］．より高温

での照射下クリープの評価が現在進められている．

（d）接合部材の照射効果

V-4Cr-4Ti 合金の標準熱処理材を電子顕微鏡で見ると，

高密度のTi-O（C，Nも含まれる）析出物が発生している．

すなわちTiが酸素などと析出物を作ることにより，マトリ

クスから不純物を取り除き，延性，靭性を向上させている．

しかし，この材料を溶接すると，析出が再溶解し不純物が

マトリクスに広がってしまう．したがって，溶接部材では

不純物の影響がより大きくなることが懸念される．

V-4Cr-4Tiの溶接は，アーク溶接，レーザー溶接などの技

術開発が行われ，非照射特性に関しては母材とほとんど変

わらない溶接部材の製作が可能になっている［６２］．一方照

射データはまだ限られている．低照射量での溶接部材の

シャルピー衝撃試験からは，溶接部は低温での吸収エネル

ギーが低下するが，800℃の照射後焼鈍で完全に回復する

ことが示されている［６３］．

溶接部材の耐照射性については，高温高線量照射試験と

ともに，溶接後熱処理と照射後熱処理の効果を明らかにし

ていく必要がある．

（e）核変換ヘリウム効果

V-4Cr-4Ti は体心立方晶単相であり，核変換で発生した

ヘリウムが途中トラップされることなく粒界に集積し，粒

界脆化を引き起こすことが懸念される．ヘリウムによる脆

化を抑制するには，前述のTi-O（CN）析出物や照射で発生

する欠陥集合体がどれだけヘリウムを保持できるかにか

かっている．

バナジウム合金のはじき出しと核変換の同時効果の研究

の例としては，１９９０年代前半に高速実験炉を用いて行われ

たDHCE（動的ヘリウム導入実験）があげられる［６４］．こ

の試験は，高トリチウム分圧キャプセルの中でトリチウム

の自然壊変によるヘリウム発生を利用したもので，トリチ

ウム溶解度の高いバナジウム合金においてのみ可能な手法

であった．ただし，当時の試験ではヘリウム発生量の評価

が不十分であり，また試験温度も現在の関心範囲よりも低

く，ヘリウム効果について充分な知見を得ることはできな

かった．その後DHCEの再開が何度か計画されたが，実現

には至っていない．

ヘリウム効果については，中性子照射前に加速器でヘリ

ウムを予注入した試験など基礎的な研究が行われている

が，精度の高いヘリウム効果の評価にはIFMIFによる検証

が必要である．

６．２．３ バナジウム合金の耐照射性向上の試み

これまで述べたように，バナジウム合金の耐照射性の向

上には，照射による延びの低下や脆化の抑制には酸素等の

不純物を低減することが，ヘリウム脆化には組織を微細化

することが，それぞれ有効と考えられる．不純物の低減に

は，NIFS-HEATで行った製造プロセスの見直しによる高

純度化という方法では限界があり，脱酸機能を有する元素

を加えることが試みられている．特に，日本独自の開発と

してYやAl，Siを加えたV-4Cr-4Ti合金の高度化が進めら

れている［６５］．

図１３はV‐４Cr‐４Ti合金にY，Al，Siを添加した材料を400

℃以下で照射したときの降伏応力の増加を非添加材と比べ

たもので，Y，Al，Siの添加により照射硬化が抑制されてい

ることがわかる［６６］．照射硬化の抑制は延性低下を抑制

図１０ アトムプローブ元素マッピングによる欠陥集合体の組成分
析［５８］．

図１２ 428℃で Li雰囲気で照射したアメリカの共通 V-4Cr-4Ti材
（US-Heat）と日本の共通 V-4Cr-4Ti材（NIFS-Heat）におけ
る，2 dpaで規格化した照射下クリープ変形量の応力依存
性．比較のために，ナトリウム雰囲気での照射データを示
す．実線は過去に示されたクリープの応力依存性［６１］．

図１１ 高純度 V-4Cr-4Ti共通材料（NIFS-HEAT-2）から製作した細
管材（左）とそれを加工，溶接して作製した圧力管クリープ
試験片（右）．クリープ試験片の中には数１０気圧のヘリウム
ガスを充填し，原子炉での高温中性子照射中の膨れから照
射下クリープを測定する［５９，６０］．
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し，使用温度下限を 400℃以下まで下げることができると

期待されている．

組織を微細化する方法の一つとして，メカニカルアロイ

ング法による微細結晶粒材料の試作が行われている［６７］．

微細粒により高温強度が向上し，照射欠陥の吸収サイトが

増えるので照射による組織変化も抑制されることが示され

ている．また，組成や製法を変えずに，V-4Cr-4Ti の加工熱

処理履歴を変えることにより析出を予め高密度に発生させ

て強化することもでき，この方法で熱クリープ変形を抑制

できることが確かめられている［６８］．しかしこれらの方法

で照射下クリープやヘリウム脆化が抑制できるかについて

は，今後の研究により明らかにする必要がある．

６．２．４ まとめと今後の課題

バナジウム合金はボイドスエリングは低く，低温での延

性低下，高温でのヘリウム脆化を避ける温度領域（概ね 450

℃から 650℃～700℃の範囲）で使用すれば長期間の照射に

耐えることが期待される．この範囲での寿命を決定するの

は照射下クリープと予想され，照射下クリープの正確な評

価およびモデリングによる信頼できる予測，照射下クリー

プを抑制するための材料の改良が主要課題である．また，

バナジウム合金の照射特性はC，N，O不純物の影響を受け

るので，不純物の効果の研究とそのための不純物を制御し

た照射試験の役割が大きい．核融合炉ブランケットへの適

用においては，接合だけでなく，絶縁被覆などを施す必要

があり［５４］，被覆製作時の不純物の混入の照射特性への影

響なども把握する必要がある．他の構造材料の照射損傷評

価と共通であるが，核変換ヘリウムの効果の評価が最重要

課題であり，IFMIF以前に核分裂炉の有効利用やモデリン

グなどにより，予測の精度を上げておく必要がある．

バナジウム合金およびバナジウム合金を用いたブラン

ケットは，先進材料あるいは先進ブランケットと位置づけ

られ，長期的な展望で高性能のシステムの構築をめざすも

のである［５２］．したがって，現在のV‐４Cr‐４Ti 候補材にと

らわれず，広い視野でより優れた材料を開拓する努力も重

要である．照射基礎研究や損傷モデリングはこのための有

効な手段である． （室賀健夫）

６．３ SiC/SiC 複合材料
６．３．１ 序論

経済性を考慮した実用核融合炉では，核融合反応によっ

て得られる熱エネルギーをより高い効率で電気などのエネ

ルギーに変換することが求められる．そのためにブラン

ケットから熱を取り出す一次系の温度をできるだけ高くし

た先進ブランケットが検討されている．SiC は約 1400℃の

高温まで，室温とほとんど変わらぬ強度を持つこと，

14 MeV中性子照射を受けても長寿命の放射化元素の生成

が少ないことから，高い熱効率が期待できる1000℃を越え

る取り出し温度を想定した高温型のブランケット用材料と

して開発と研究が行われてきた［６９‐７２］．その摘要例とし

て，固体増殖・Heガス冷却のARIES-I や，Pb-Li の自己冷

却型のARIES-ATのように 1000℃以上の高温での高温強

度，緻密性，高い熱伝導率，冷却材との共存性などが求め

られている［７２］．

近年 ITERでの増殖実証のためのテストブランケットモ

ジュール（TBM）の設計と製作計画が具体化してきている．

現段階で提案されているいくつかのITER-TBMにおいて，

SiC/SiCは，Pb-Li増殖材を使ったDCLL（DualCoolantLead

-Lithium）のシステムの冷却材流路内挿入物（Flow Channel

Insert:FCI）としての使用が検討されている［７３］．この

DCLLブランケットとは，構造材が低放射化鉄鋼材料で，

ブランケット壁が構造材を兼ねる．その構造壁の内部に流

路を作りHeガスで冷却し，さらに壁で作った空間内を液

体金属増殖材の Pb‐１７％Li をゆっくり流し，T増殖を行う

というブランケットである．このブランケットシステムに

おけるFCI は，発熱する Pb-Li（DEMO炉では 800℃）と構

造壁（使用温度：４００－500℃）の間の熱絶縁性と，磁場中

を流れる液体金属中に発生する誘導電流によって発生する

MHD（Magnetohydrodynamic）圧力損失の抑制のための電

気抵抗体としての役割を持たせた機能性部材である．した

がって熱伝導率が低いこと，電気抵抗が大きなこと，また

それらを担保する緻密性や高温での Pb-Li との共存性など

が求められる．一方，構造材料ではないので，機械的な強

度としては高温型ブランケット（設計最大応力：約 200

MPa［７４］）ほどのものは求められていないが，熱絶縁体と

して用いるために上述のような大きな温度差による熱応力

に耐えられるだけの機械的強度（約 100 MPa）が求められ

ており［７３］，実質的には構造部材なみの強度が必要と考え

られている．さらにDEMO炉でのFCIの場合，中性子照射

下でのこれらの特性劣化が少ないことなどが必要となる．

これまで述べたように，SiC/SiC 複合材料は，高温型ブ

ランケットの構造材料としてのみならずDCLLにおける

FCI などの条件下での使用も想定されており，それに対応

するために照射研究が進められ，またこれまでの照射デー

図１３ V-4Cr-4Tiと Si，Al，Y添材の，400℃以下での中性子照射
による降伏応力増加量の比較．降伏応力が約３５０MPa以上
になると，一様延び（�u）が 1％以下になることが確かめら
れている［６６］．
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タの整理が行われている．SiC/SiC 複合材料についてはこ

れまでも多くのレビューがあり，詳細はそれらを参照して

いただきたい［６９‐７０］が，本編では，特に最近発表された

SiC および SiC/SiC 複合材料についてのレビューをもとに

［７１，７４，７５］，その照射特性についてまとめる．

６．３．２ SiC/SiC 複合材料とその照射効果の概要

SiC/SiC複合材料はSiCの繊維を強化材として，基本形状

を作製し，それに繊維・マトリックス界面相を形成させた

後に，SiC のマトリックスを充填して作製する．SiCのみで

作製されるわけではなく，マトリックスや繊維中には不純

物や焼結助剤，あるいは残留気泡などが存在し，さらに繊

維表面にはマトリックスと繊維が一体化するのを防ぎ，複

合材料の特性を発揮させるための炭素あるいは SiCからな

る界面相が存在する．これらを総合したのが SiC/SiC 複合

材料である．複合材料の組織的な特徴からこれらをまとめ

ると，図１４のようになり，それぞれに中性子照射の効果が

関わる．具体的には，① SiC 本来の諸特性とそれに及ぼす

照射効果（高純度，単結晶の SiC）と，②構造欠陥や不純物，

さらに粒界などを含む SiCの特性とそれらにおける照射効

果，そして③ SiC 繊維，④複合材料のマトリックスSiC，⑤

繊維・マトリックス界面といった複合材料の各要素の特性

とそれらにおける照射効果，⑥これらを含むバルク材とし

ての SiC/SiC 複合材料の照射効果を考える必要がある．本

報では最近まとめられた①の SiCの照射特性について概観

し，その後②～⑥について述べる．

６．３．３ SiC の照射特性

SiC についてはいくつかの作製方法があり，その製法に

よって SiCの純度や結晶性および物理的な特性が大きく変

わる．そのため，これまでよくわかっていなかった SiC

本来の物性とそれに及ぼす照射効果について，物性値およ

び照射データが整備されてきた．この目的のために，比較

的高純度素材が得られるCVD（Chemical Vapor Deposi-

tion）法で作製された SiC を中心に調べられており，本報で

はこれを中心に述べる．近年，CVD-SiC の照射データがそ

ろってきたのは，米国で高温ガス炉の新型の燃料体の研究

が進められ，HFIR（High Flux Isotope Reactor: ORNL）を

使った中性子照射データの取得が進み，これらのデータの

蓄積と系統的な整理が進んだことによる［７６］．またイオン

照射を使って高温，高 dpa（10 dpa 以上），Heや Hの重畳

効果などの照射実験も行われ，1000℃以上での重照射環境

下での組織学的なデータの解析も進んできた［７７‐７９］．

CVD以外のホットプレス法や焼結法，液相生成法や有機

硅素ポリマーから作製した SiC などでは，不純物や化学量

論組成，添加材などの因子によって特性が変わることが知

られている．今後このCVD-SiCのデータを標準としてそれ

ぞれの材料因子の検討が加えられていくことになると考え

られる．これら製法による違いについては参考文献などを

参照されたい［６９，７６］．

SiC のはじき出し欠陥生成の特徴は以下のようになる．

中性子照射によるはじき出しによってダイヤモンド構造を

持つ SiC の格子中に Si と Cの空孔，および Si と Cの格子

間原子が発生する．これらの一部は再結合で回復するが，

その時本来のSiの格子位置にCが入ったり，本来のCの格

子位置にSiが入ったりするとアンチサイトと呼ばれる点欠

陥も生成する．これらの点欠陥から格子欠陥集合体への形

成と成長の詳しいメカニズムはよくわかっていないが，こ

れまでに明らかになっている中性子照射とイオン照射に

よって得られた照射量と照射温度による欠陥の種類を図１５

に示す［７６，８０］．これらの点欠陥が集まることで，照射温度

によってはブラックスポットと呼ばれる微細な欠陥（図中

BSD : Black Spot Defect）や，転位ループ，ボイドの形成が

認められている．

図中で示した欠陥の種類や形状などについては本報では

省略するが，このようにして生成した照射欠陥の蓄積によ

る特性変化として体積膨張（スエリング）が生じ，熱伝導

率，電気抵抗率，弾性率，硬さ，破壊靭性などの変化が起

こる．これらの中でもスエリングの挙動が最もよく調べら

れており，それらを以下にまとめる．

図１６は照射温度に対するCVD-SiC のスエリング挙動を

まとめたものである［７６］．特徴的なのは①８００～1200℃の

温度領域でスエリングが最小となり，それより低い温度領

域あるいは高い温度領域ではスエリングが大きくなるこ

と，後述するように② 800℃以下の照射温度では，ある一

定の照射量以上でスエリングは約１～２％で飽和すること

（Satulated Regime），③ 1000℃以上の領域では照射量の増

加に伴ってスエリングが増加すること（Non-Saturated Re-

gime）である．

800℃から1200℃の照射温度領域でスエリングが最も小

さくなるのは，この温度領域では欠陥の生成と消滅がバラ

ンスしているために，スエリングの原因となる欠陥の蓄積

が起こりにくくなっていることが原因と考えられている．

この温度領域では欠陥の易動度が大きくなるので，転位

ループなどの欠陥集合体も形成される．さらに温度が上昇

し，1000～1100℃以上の温度領域では，空孔型欠陥の易動

度がさらに大きくなり，ボイド（気泡）の形成が見られる．

これによりこの温度領域ではボイドによる体積膨張，すな

わちボイドスエリングが起こる．1000℃以上の照射温度領

域でのスエリングは照射量とともに増加することが最近の

研究の結果明らかとなり，1500℃での，8.5 dpa 照射で約

２％のスエリングを示すことが報告されている［７７］．高温

型の核融合動力炉では 1000℃～1200℃での使用が想定さ図１４ SiC/SiC複合材料の構成．
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れているが，この温度領域で 100 dpa 近い照射量を受けた

場合，どの程度のスエリングとなるかが今後の課題であ

る．

SiC の低温側の照射挙動は以下のように説明されてい

る．まず約 150℃以下の温度で照射した場合，ある照射量

を越えると照射した SiC はアモルファス化（非晶質化）す

る．これは中性子照射のみならず加速器照射でも同様なこ

とが確認されている［８０］．照射によって格子欠陥が発生し

ても温度が低いために易動度が低く再結合も起こりにくい

ため，格子の固まりとして構造を持たない微細なアモル

ファス領域が発生し，�-SiC の持つダイヤモンド構造から

アモルファスへの構造変化による体積膨張（スエリング）が

起こる．照射量が増加するとともに蓄積する欠陥の量が増

えアモルファス領域が増加する結果，スエリングは対数的

に増加し，全体がアモルファス化するとスエリング量が飽

和する［８１］．この時の飽和スエリング量は 10～15％であ

る．このアモルファス化する温度は照射量や温度，照射粒

子（中性子か，荷電粒子か）によって異なるが，およそ 150

℃前後と言われている．

200℃以上から 800℃の温度範囲での照射においては点

欠陥の回復が起こるようになるためアモルファス化はおこ

らないが，微小な欠陥（ブラックドットあるいは転位ルー

プ）の蓄積によりスエリングが起こる．そのスエリングに

よる密度変化の照射量と照射温度依存性を示したのが図１７

である［８１］．この図からわかるのは，照射温度の上昇に

よってスエリングが発生する損傷量が大きくなること，さ

らにスエリングが飽和する照射量があること，その飽和照

射量が温度の上昇とともに増加することなどである．飽和

したスエリングは1～2％であり，飽和照射量は200℃では

約 1×1024 n/m2（0.1 dpa），600℃では約 1×1024 n/m2（1

dpa）である．800℃ではスエリングは数 dpa で飽和する．

スエリング以外の照射に関わる特性変化として熱伝導率

の変化がある．熱伝導率は冷却効率や熱ひずみの発生など

高温用のエネルギー機器材料にとっては重要な材料パラ

メータである．SiC は共有結合性のセラミックスであり，

その熱伝導率は格子のフォノン伝導によっておこる．その

ためこれまで述べたように，格子欠陥の発生や不純物の混

入により格子構造が乱れると，これらによってフォノンが

散乱され熱伝導率が低下する．そのため，照射による照射

欠陥が蓄積して起こるスエリングと対応するように SiC

の熱伝導率の低下が見られる．図１８は 800℃以下の温度で

照射した試験片における室温での熱伝導率を示したもので

ある［７６］．この温度領域で照射した SiC の熱伝導率はスエ

リングと同様の照射温度依存性があり，図に示すようにあ

る一定量の照射線量以上では熱伝導率の低下が飽和する

［８２‐８４］．これはフォノンを効果的に散乱する小さな格子

欠陥の蓄積する状況に対応していると考えられている．一

方，1000℃以上の高い照射温度領域でも，図１９のように照

図１５ CVD-SiCにおける照射温度と照射量による照射欠陥の種類
の分類［７６］．

Irradiation Temperature (℃)

図１６ CVD-SiCのスエリングの照射温度依存性［７６］．

図１７ CVD-SiCの密度変化の照射量と照射温度依存性［７６］．
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射量の増加とともに熱伝導率は低下する傾向が見られる

が，8.5 dpaの範囲までで低下が飽和する傾向は見られてい

ない［７６］．1000℃以上の高温の場合，フォノンの散乱は低

温領域の微細な欠陥とは異なり，ボイドなどの別の大きな

タイプの欠陥によっておこると考えられる．これらの欠陥

の蓄積がどの線量で飽和するのか明らかではないが，少な

くとも10 dpa程度までは飽和しないと考えられていること

から，照射量の増加による熱伝導率の低下はまだ起こる可

能性がある．

照射による SiCの電気伝導度の低下についても研究が進

められている．これはFCI として使われる場合の重要な材

料パラメータである．CVD-SiC の電気伝導度については室

温から500℃まで1000～5000［S/m］であるのに対して，400

℃～1020℃での数 dpa の照射により電気伝導度は 1/100

～1/10000 にわたって低下する［８５］．また照射温度が高い

ほど電気伝導率の低下が大きくなる傾向が見られている．

つまり照射によって電気抵抗率は増加する傾向が報告され

ている．これは電気絶縁性を求められるFCI にとっては望

ましい方向の変化といえる．ただし，SiC/SiC 複合材料の

場合は，繊維や繊維・マトリックス界面などのいくつかの

相が含まれていることから，もともとがCVD-SiCよりも電

気伝導率が 1/100 程度と小さいこと，また界面の特性もあ

り，複合材料では必ずしも照射によって電気伝導率が低下

するとは限らないようである．

６．３．４ SiC/SiC 複合材料の照射効果

これまでの研究により耐照射性の高い複合材料の条件と

していくつかの条件が明らかになっている［６９，７０，８６］．そ

れは，①結晶性の高い SiC 繊維を使うこと（例えば Hi-

Niclaon typeS，あるいはTyranno-SAなど）［８６］，②繊維・

マトリックス間の中間相に中性子照射に対して不安定な炭

素をできるだけ使わないこと，例えば SiC-C の多層膜

（Muliti Layer: ML）や，100 nm以下の薄い熱分解炭素

（PyC）層などの使用が考えられている．複合材料のマト

リックスとしてはFCVI-SiCまたはNITE-SiCなどが照射試

験に供されている［６９，７０］．FCVI-SiC（Forced Chemical

Vapor Infiltration）は高純度のSiCマトリックスが得られる

こと，NITE-SiC（Nano-Infiltration and Transient Eutectic

-phase:NITE）は高密度のSiCマトリックスが得られること

などが特徴である．照射データについては現状ではFCVI-

SiC の照射データが中心で［８７，８８］，NITE-SiC を使った複

合材料の照射データはまだ限られている［８９］．

結晶性の高いSiC繊維を使い，FCVI法で作製された高純

度の SiC マトリックスからなるSiC/SiC複合材における最

近得られた照射挙動をまとめると以下のようになる．もと

もとが耐照射性の高い複合材料であるため，繊維・マト

リックス界面層としてPyCやMLを使ったいずれの複合材

料においても，約10 dpa程度までは機械的特性に大きな劣

化は認められていない［７１，８８，９０］．詳細にみると界面層に

おける剥離応力が低くなったり，界面の摩擦応力が大きく

低下したりという現象は見られるものの，複合材料として

の全体の機械的特性を見ると，照射によって比例限は若干

低下する傾向があるものの，最大引っ張り強度は照射に

よってわずかに増加する傾向が見られている［９１］．界面の

安定性については，MLの方が PyCよりも安定とされてい

るが，この他にも複合材料の各要素のスエリング挙動の違

いや，クリープによる応力緩和などいくつかの現象が影響

を与える．また，複合材料の強度は一つのパラメータで決

まるわけではなく，界面の摩擦応力が低下しても複合材料

の強度としては大きな変化を生じない場合もある［８２］．今

後，JUPITER-II計画やJMTR，さらにJOYOで高温照射し

た試料のデータが蓄積されていくものと期待される．

ここ数年の照射データの蓄積について，高純度の SiC

については多くの知見が蓄積され，SiC の照射挙動の全体

が明らかになりつつある．しかし，欠陥集合体の生成から

成長についての挙動や，それに及ぼす不純物，粒界，焼結

図１８ 中性子照射したCVD-SiCの室温における熱伝導率の変化に
およぼす照射温度および照射量依存性（その１）［７６］．

図１９ 中性子照射したCVD-SiCの室温における熱伝導率に及ぼす
照射温度依存性（その２）．
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助剤などの影響についてはまだ不明な点が多い．今後高純

度材のデータとの比較により，これらが明らかになってい

くものと期待される．一方，核融合炉に特徴的な気体核変

換元素および固体核変換元素の影響については，原子炉照

射によって調べることはできないので加速器照射によって

調べていくしかない．本報では紙面の都合上割愛したが，

Heの同時注入によるキャビティの核生成の促進と，水素

の効果などについて組織学的観点からまとめられている

［７７‐７９］．ただし，スエリングや強度特性，熱伝導率などの

ように，測定にある程度の体積の必要なものについては中

性子照射が欠かせない評価手段であり，核変換効果につい

ては強力中性子源による照射研究の推進が待たれるところ

である． （長谷川 晃）
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