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第 1 章 序論 

エネルギーを電気に変換し、それを利用することにより、人類は産業革命以降の様々な文

明を発展させてきた。2019 年の世界の総発電量は 26 PWh [1]であって、世界人口は 77 億人

である[2]。2100 年の世界人口は 110 億人に到達すると推定されるので[2]、人類が今後も発

展し続けるためには、人口増加に見合った電力供給の増加が必要と考えられる。 

世界全体の発電方式は、火力発電が 60%を占め、水力 16%、原子力 10%と続く[1]。しか

しながら、主力である火力発電は、主に石油、天然ガス、および石炭を燃料としており、地

球における可採年数が問題視される。可採年数とは、推定埋蔵量をその時点の生産量で除し

たもので、それぞれ石油は 50.0 年、天然ガスは 50.9 年、そして石炭は 132 年後に枯渇する

と見積もられる[3]。よって、火力発電に代わる将来のエネルギー源の確保が必要である1。 

本研究では、核融合発電に着目した。図 1- 1 に主要な核融合反応の反応断面積を示す[4]。

重水素 (2H, D) と三重水素 (3H, T、トリチウム) による核融合反応は、比較的低温度低密度

で多くの反応を起こせるため、現在の核融合炉の設計の主流となっている。重水素とトリチ

ウムの核融合によりヘリウム（4He）と中性子（n）が生じるという核反応（D-T 反応）は次

のように書ける。 

D-T 反応では、重水素 1 g あたり石油換算で約 8 トンに相当するエネルギーを得られる[5]。

この量は、原子炉で 1 g のウラン 235 を燃焼させて得られる石油換算で約 2 トンよりも大き

い[6]。 

 

  

図 1- 1. 核融合反応の断面積[4]。 

 

 

                                                        
1 石油、石炭、天然ガスを燃焼させる火力発電では、二酸化炭素が発生する。温室効果ガスである二酸化

炭素の大気中への拡散による地球温暖化の観点からも、火力発電依存からの脱却が好ましい。 

D + T → He4 (3.5 MeV) + n (14.1 MeV) (1- 1) 
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1.1. 核融合反応からのエネルギーの取り出しと維持 

式(1- 1)の核融合反応で生じたエネルギーは、ヘリウム原子核の運動エネルギー、中性子

の運動エネルギーに分配される。このうち、最もエネルギーが大きい中性子の運動エネルギ

ーの電気への変換が重要である。このとき、式(1- 1)から継続的に電気を得るためには、核

融合炉内の構造物として、次の 3 つの機能が重要である。 

第 1 に、中性子が持つエネルギーの取り出しである。現在主流の方法案は、式(1- 1)で生

じた中性子を液体や固体に衝突させて減速させ、その際に生じる熱を回収する方法である。

しかし、この方式による核融合中性子を用いた電気への変換は原理実証されていない。その

後、生じた熱は流体に移行させて、外部機器で電気へと変換する。 

第 2 に、燃料の一つトリチウムの増殖である。トリチウムは、放射性核種で半減期が 12.3

年と短く、天然存在比2[7]は 10-16%程度とされる[8]ので、地球上にほとんど存在しないとい

える。よって、式(1- 1)を維持するためには、トリチウムを人工的に製造し続けなければな

らない。この方法としては、式(1- 1)で生じた中性子をリチウム含有材料へ衝突させる方法

が検討されてきた。中性子のリチウムへの衝突より、トリチウムが生成する核反応は次のよ

うに書ける。 

図 1- 2 に、これらの反応断面積を示す[9]。 Li7 からのトリチウム生成核反応はしきい値を持

ち、約 3MeV 以上の中性子との衝突でのみ生じる。一方、 Li6 の場合は核反応の断面積が低

エネルギーの中性子に対して非常に大きく、ほぼすべての中性子と相互作用する。式(1- 1)

で生じた中性子は等方的に運動する上、核融合プラズマ周囲にはリチウムではない材料も

存在するため、中性子は必ずしもリチウムとだけ衝突するわけではない。リチウム以外の材

料との衝突で消費された分のトリチウムも製造するためには、中性子の増倍が必要である。

式(1- 3)ではトリチウム生成時に減速された中性子が放出されるので、実質的に中性子を増

倍できる。積極的に中性子を増倍するためには、ベリリウムや鉛等の中性子増倍材を使用す

る。中性子がベリリウムや鉛へ衝突して、中性子の数が 2 倍になる反応は、次のように書け

る。 

図 1- 3 に、これらの反応断面積を示す[9]。衝突により失われた中性子のエネルギーが、最

終的にベリリウムの場合は 1.9 MeV を下回るまで、鉛の場合は 7.4 MeV を下回るまで、こ

の反応を生じさせることができる。リチウム同位体のみを使用する式(1- 2)と式(1- 3)の組み

合わせだけでも十分量のトリチウムを生成できる可能性はある。一方で、トリチウム生成効

                                                        
2重水素は海水中に存在し、軽水素に対する天然存在比は 0.015%である[7]。これより、重水素の可採年数

は 1000 年を超過しており、燃料として無尽蔵に地球上に存在するとみなしうる。 

Li6 + n → T + He4 + 4.8 MeV (1- 2) 

Li7 + n + 2.45 MeV → T + He4 + n′  (1- 3) 

Be9 + n → 2 He4 + 2n′ (1- 4) 

Pb208 + n → Pb207m + 2n′ → Pb207 + 2n′ + 𝛾 (1- 5) 
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率を考えると、式(1- 4)や(1- 5)で中性子を増倍してから、式で(1- 2)でトリチウムを生成する

のが良い。 Li6 と Li7 はそれぞれ天然存在比が 7.6 %、92.4%であるため、 Li6 への濃縮技術が

課題である。 

第 3 に、生じる放射線の遮蔽である。人体は被曝により放射線障害を引き起こしうる。ま

た、磁場閉じ込め型核融合炉の場合は、周囲の超伝導コイルの臨界電流が中性子照射により

減少する[10]。このため、中性子の遮蔽は重要であり、ホウ素などの中性子との反応断面積

が高い元素が利用される。図 1- 4 に、中性子とホウ素の反応断面積を示す[9]。化学的安定

性の観点から、炭化ホウ素 B4C の形で使用されることが多い。 

以上のように、核融合発電のためには、次の 3 つの機能を持つ構造物が必要である。 

（１）中性子が持つエネルギーの取り出し 

（２）燃料であるトリチウムの増殖 

（３）放射線の遮蔽 

これを達成するための構造物は、核融合プラズマ全体を包む形状が好ましいことから、「ブ

ランケット」と呼ばれている。ブランケットの設計例は多種多様であるが、基本的な設計の

考え方については、次の連載講座に詳しい[11, 12]。図 1- 5 に、ブランケットを使用した発

電システムの概略図[13, 14]を示す。プラズマに近い側から、第一壁、増殖ブランケット、遮

蔽ブランケットと呼ばれている。本研究では主に、第一壁から増殖ブランケットにかけてを

取り扱う。増殖ブランケットの実現には、複雑な構造を成立させるための構造材料と、熱の

取り出しやトリチウム生成の効率を高める機能材料、実際に熱を運ぶ冷却材料の 3 つそれ

ぞれを理解しながら開発する必要がある。 

ブランケットの性能を評価する指標の一つは、トリチウム増殖率（TBR）である。これは、

式(1- 1)で燃料トリチウムが 1 つ消費された際に、式(1- 2)や式(1- 3)により生じたトリチウム

の個数を意味する。図 1- 6 に、トーラス状プラズマ全体をブランケットで覆った場合のト

リチウム増殖率[15]を示す。TBR はここに示したようなトリチウム増殖材と中性子増倍材の

組み合わせ以外に、ブランケットの構造材料の種類や配置などによっても変化する。式(1- 

1)を踏まえると、1 個の中性子で 1 個以上のトリチウムの生成が、核融合発電成立の最低条

件であるため、TBR は炉全体で少なくとも 1 を超える必要がある。他に、トリチウムの半

減期による消滅や、壁への侵入によって回収できなくなる分等も踏まえて、炉設計において

は 1.15 以上が目標とされる。 

以上のように、核融合反応からのエネルギー回収に関する課題解決のために、ブランケッ

トを使用したエネルギーの変換システムが提案されてきた。次節以降では、ブランケットの

構造材料と冷却材料に必要な特性について述べる。 

 



4 

 

 

 

図 1- 2. 中性子とリチウム同位体の反応断面積[9]。 

 

図 1- 3. 中性子とベリリウムの反応断面積[9]。 

  

 

図 1- 4. 中性子とホウ素同位体との反応断面積[9]。 
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図 1- 5. 核融合ブランケットシステムによる発電の概略図[13, 14]。 

 

 

 

図 1- 6. トリチウム増殖率（TBR）[15] 

 

 

1.2. ブランケット構造材料への要請と候補 

構造材料とは、機械・構造物の構造体を形成し、主として荷重を負担することを目的とす

る材料である[16]。構造材料に要求される性質としては、機械的性質、熱的性質、物理的性

質、化学的性質、電気的・磁気的性質、加工性、経済性、リサイクル性などが挙げられる。 

機械的性質は、静的特性、動的特性、低温・高温特性、繰返し荷重耐性などに更に細分化

できる。静的特性としては引張強さと降伏応力が挙げられる。例えば、アメリカの原子炉の

圧力容器においては、降伏応力の 2/3 と最大引張強さの 1/4 のうち小さい方が許容応力と決
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められている[17]。動的特性は衝撃の吸収エネルギー、低温・高温特性は延性脆性遷移温度、

そして繰返し荷重耐性はクリープ強度などで評価される。 

熱的性質としては熱伝導率、物理的・化学的性質としては腐食や浸食への耐性、電気的・

磁気的性質としては電気伝導率や磁化率などがキーワードに挙げられる。 

本研究では、低放射化フェライト鋼 JLF-1 と低放射化バナジウム合金 NH2 に焦点を当て

た。これらの材料は、良好な機械特性・中性子照射耐性を持つ核融合炉構造材料の候補であ

る。次項で、それぞれの特徴を述べる。 

 

1.2.1. JLF-1 鋼 

JLF-1 鋼は、1990 年代から日本で開発されてきた低放射化フェライト鋼の一種である。図

1- 7 に板状に加工した写真を示す。Japanese Low activation Ferritic / martensitic steel シリーズ

[18]の第 1 番で、発電ボイラー用合金鋼であるクロム－モリブデン鋼の組成を変更し、クロ

ム－タングステン鋼としたものである。表 1- 1 に JLF-1 鋼の組成[19]を示す。他の低放射化

フェライト鋼である F82H [20], EUROFER [21], および CLAM [22]と比較して、クロムやタ

ングステンの添加量が多いことが特徴である。 

図 1- 8 に微細組織の形成過程を示す[23]。均質化処理（1250℃、1 時間）、鍛造、熱間圧

延・押し出し（1250℃、3 時間）、および冷間加工を行った後の、焼ならし（1050℃、1 時間）

によりオーステナイト粒径が決定される。次に、焼入れ（空冷）により組織がマルテンサイ

ト変態して、マルテンサイトラス組織が形成される。最後に、焼戻し（780℃、1 時間）によ

り炭化物（M23C6）がラス境界上に析出する。 

機械的性質については次の論文にまとめられている[23]。工業的に使用されている鋼と比

較して、中性子照射の影響が小さいことに優れる。図 1- 9 に中性子照射による伸びの変化

を示す[24, 25]。材料の使用限界を与えるデザインウィンドウの観点からは、伸び 2％以上が

必要とされてきた[26]。工業的に使用されている SUS316 が 30 dpa 以上で伸びが 2％未満と

なるのに対し、Fe-9Cr-2W の組成を持つ鋼は、伸びを維持し続ける。図 1- 10 に中性子を 67 

dpa 照射した後のスウェリングの大きさを示す[27, 28]。構造材料としては、スウェリングを

2％未満にする必要がある。工業的に使用されている SUS316Ti と異なり、JLF-1 鋼の照射後

のスウェリングは十分 2%を下回る。 

化学的性質として、クロムが 9wt%添加されているため、12wt%以上添加されている材料

よりは腐食しやすいものの、全く添加されていない純鉄よりも大気中で腐食しにくい[29]と

いえる。 

650℃にまで昇温すると Fe2W の層（ラーベス層）の形成により、靭性が低下する[30]。105

時間後のクリープ破断強度は、使用温度が高いほど低い[31]。類似の RAFM 鋼である F82H

において、クリープ破断強度は 600℃以上で著しく低下する[32]。この原因は、マトリクス

からのタングステンの減少と、転位の回復・再配列である。この昇温に起因する機械特性の
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低下を防ぐため、RAFM 鋼の最高使用温度は 550℃と見積もられている。また、磁性体であ

るため、磁場閉じ込め型核融合炉においては、強磁場との共存性が課題である。 

 

 

図 1- 7. JLF-1 鋼の写真。 

 

 

表 1- 1. 低放射化フェライト鋼の化学組成 

 

 

[wt%] Fe Cr W C O N Si S Mn P V Ta Ref. 

JLF-1 Bal. 9.00 1.98 0.09 
0.00

19 

0.01

50 
- 

0.00

05 
0.49 

<0.0

03 
0.20 

0.08

3 
[19] 

F82H Bal. 7.46 1.96 0.09 - 
0.00

6 
0.10 - 0.21 - 0.15 0.23 [20] 

EURO

FER 
Bal. 8.82 1.1 0.10 

0.00

26 

0.02

1 

0.00

5 

0.00

3 
0.37 

<0.0

05 
0.19 

0.06

8 
[21] 

CLAM Bal. 9 1.5 0.1 - - - - 0.45 - 0.2 0.15 [22] 
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図 1- 8. JLF-1 鋼の微細組織の形成[23]。 

 

 

図 1- 9. RAFM 鋼（Fe-9Cr-2W）と広く工業用に使用されている SUS316 との照射後の伸び

の比較。2%を上回るような材料が好ましい[24, 25]。 
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図 1- 10. RAFM 鋼と広く工業用に使用されている SUS316Ti との照射後のスウェリングの比

較。2%を下回るような材料が好ましい[27, 28]。 

 

 

1.2.2. NH2 合金 

NH2 合金は、日本で精錬された低放射化バナジウム合金の一種である。正式名称は、NIFS 

HEAT 2 である。リチウムが液体である 181℃から 342℃まで、リチウムはバナジウム中へ

固溶しないため[33]、ブランケットにおいて液体純リチウムとの共存性を見込まれて開発が

なされてきた。表 1- 2 に NH2 合金の組成を示す[34]。クロムは強度や大気中での耐食性の

向上の観点から、チタンは強度の向上やスウェリングへの耐性付与の観点[35]から添加され

ている。一方で、いずれも 5 wt%以上の添加で、延性脆性遷移温度が著しく上昇するため、

V-4Cr-4Ti の組成が決定された。ただし、このクロムとチタンの割合決定においては合金中

の不純物濃度が大きく影響したとされる。技術革新により不純物濃度をより低く制御でき

るようになった現代においては、さらなる添加量の増加が見込めるため、組成改良の研究が

継続されている。 

機械的性質については次の論文にまとめられている[36, 37]。低放射化フェライト鋼が

550℃より高い温度で機械的性質が著しく劣化するのに対し、NH2 合金は 700℃まで機械的

性質が同程度に維持される。801℃以上になると動的歪時効の喪失と熱活性化過程によって

転位の運動が促進され、引張強さが低下する。このことから、最高使用温度は 700℃に設定

されている。磁性体ではない。 

  

表 1- 2. 低放射化バナジウム合金 NH2 の組成 

[wppm] V Cr Ti C O N Si Al Fe Ref. 

Pure V Bal. 0.0002 0.0006 120 69 116 350 270 47 [34] 

NH2 Bal. 4.00 4.02 50 122 96 245 60 49 [34] 
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1.3. ブランケット冷却材料への要請と候補 

冷却材料（または冷却材）の役割は、反応で生じた熱の除去である。核融合炉において

は、前述の燃料増殖の観点から、冷却材と増殖材とを組み合わせて考えることが多い。増

殖材が固体で、冷却材が液体または気体のものは、固体ブランケットと呼ばれる。一方

で、増殖材が液体で、冷却材が液体または気体であるものは、液体ブランケットと呼ばれ

る。例えば、表 1- 3 に示すように、国際熱核融合実験炉（ITER）では、様々な組み合わせ

が検討されてきている[38]。増殖材が冷却材も兼担する場合は、自己冷却型液体ブランケ

ットと呼ばれ、本研究では、これを対象としている。表 1- 4 に、自己冷却型液体ブランケ

ットの冷却・増殖材の候補と水との比較を示す[39, 40]。リチウムを含む液体金属または溶

融塩が候補となっている。本研究で対象としている溶融塩は、単体の液体リチウムに比べ

て大気中での化学的安定性が高く、液体金属全般よりも強磁場の影響を受けにくいという

利点がある[41]。 

 リチウム含有溶融塩として、最も研究されてきたものはフッ化物塩であり、次いで塩化物

塩である。フッ素の中性子吸収断面積の低さは、中性子の数の損失を抑えられる点で有益で

ある。フッ化物塩の中でも LiF-BeF2、LiF-NaF-KF、および LiF-NaF-BeF2 は最も研究されて

きた。LiF-BeF2は、リチウムによるトリチウム増殖とベリリウムによる中性子増倍、中性子

を捕獲しにくいフッ素との組み合わせでできており、溶融塩の中でも中性子経済において

優れる。ただし、融点が 733K とやや高いのが難点である。LiF-NaF-BeF2は LiF-BeF2から組

成を少し変更して、融点を 578K まで低めてある。これにより運転温度域の拡張が期待でき

る。LiF-NaF-KF は、ベリリウムを含まないので中性子経済では劣る代わりに、人体への毒

性がなく取り扱いが容易である。 

 これらフッ化物塩は、溶融塩炉3の１次・２次冷却材として使用が検討されてきた4[42]。

無機物質の中でもフッ化物は、高温流体として適するとされる。なぜなら、高い中性子経済

                                                        
3 溶融塩炉とは、先進型の原子炉で現在は原型炉の設計段階にある。冷却系に高圧水を使用する一般的な

原子炉と異なり、常圧で核燃料を溶融できるという長所がある。発電までには 1 次系と 2 次系があり、1

次系に溶融 LiF-BeF2、2 次系に溶融 LiF-NaF-KF を使用する設計案がある。 

4 溶融塩炉の冷却材として LiF-BeF2を選定するにあたっては、次のような内容が重視された[42]。 

（１） 中性子捕獲断面積が小さい元素を含むこと 

（２） 熱交換機を燃料が抜ける際の温度より低くとも、臨界濃度以上の核分裂物質が安全に溶解できる

こと 

（３） ベリリウムは、運転温度域において熱的に安定で蒸気圧も低いこと 

（４） 熱交換する流体として、熱輸送と流体力学的性能が十分であること 

（５） ベリリウムは、他の金属構造材料や減速材に対して比較的非活性であること 

（６） ベリリウムは、放射線に対して安定で、ウランなどの核分裂物質とともに共存できること 

（７） 核分裂物質が蓄積しても性能がそれほど悪化しないこと 

（８） ベリリウムは、それほど高くなく、経済的に再処理可能であること 
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性、減速効率、化学的安定性、および熱伝達特性と、低い蒸気圧を持ちつつ、同位体分離無

く使用できるためである。高温冷却材として溶融塩の化学を理解する際に重要となるのは

次の 4 点である[43]。 

（１） 高レベルの不純物管理ができること 

（２） 多元系の状態図の挙動 

（３） 酸と塩基の効果の利用可能性 

（４） 塩の酸化還元電位により、腐食や他の化学反応を制御できること 

これらを踏まえて、フッ化物塩冷却高温炉の課題としては、次のようなものが挙げられてい

る[44]。 

（１） 不純物の制御と特性測定方法の確立 

（２） 溶融塩環境に合わせた電気化学測定手法の整備・再整備。 

（３） 燃料破損を検知するための測定手法の確立 

（４） 低濃度の不純物測定方法の確立 

（５） フッ化物以外の形も考慮した溶融塩中での核分裂生成物の化学状態の決定 

（６） 運転開始時の溶融塩の純度の決定方法 

 

 本研究では、溶融 LiF-NaF-KF に着目した。リチウムを含有するフッ化物塩であるため、

溶融状態で自己冷却型液体ブランケットの冷却・増殖材となり得る。溶融 LiF-NaF-KF の特

性について、次項でより詳細に述べる。 

 

 表 1- 3. ITER テストブランケットモジュールで使用予定の冷却材、中性子増倍材、熱輸送

媒体、および構造材料の組み合わせ[45]。 

 

 

トリチウム増殖材 中性子増倍材 熱輸送媒体 略称 構造材料 担当国 

Li2TiO3(固) Be H2O WCCB F82H 日本 

Li2TiO3(固)  

+ Li4SiO4(固) 
Be He HCPB EUROFER EU 

Li4SiO4(固) Be He HCCB RAFM 鋼 中国 

Li2TiO3(固) + C(固) Be He HCCR RAFM 鋼 韓国 

Pb-16Li(液) 同左 He HCLL EUROFER EU 

Pb-16Li(固) 

+ Li2TiO3(固)  
Pb-16Li 

He  

+ Pb-16Li 
LLCB IN-RAFM 鋼 インド 
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表 1- 4. 自己冷却型液体ブランケットの冷却・増殖材の水に対する比較[39, 40]。緑は利点、赤は課題を示す。 

 

 Water Liquid metal Molten salt 

Name Tap water Lithium Lithium lead FLiBe FLiNaBe FLiNaK 

Formula H2O Li Li17Pb83 LiF-BeF2 LiF-NaF-BeF2 LiF-NaF-KF 

Measure Temperature [K] 298 500 513 800 800 800 

Density [g/cm3] 0.997 0.509 9.4 2.0 2.0 2.0 

Li density [g/cm3] 0 0.509 0.065 0.279 0.115  0.162 

Melting point [K] 273 453 508 733 578 727 

Boiling point [K] 373 1645 >1645 ? >1300 ? >1300 ? 
Sublimate KF 
@1073 

Heat conductivity [W/m/K] 0.610 41.4 12.2 1.00 0.70 0.92 

Electrical resistivity [Ω cm] 1×104 9.26×10-6 1.35×10-4 0.588 0.6* 0.555 

Viscosity [mPa s] 0.890 0.558 2.86~ 7.50 10 5.73 

T production None Good Good Require n multiplier 

T release Vaporize High T solubility (same  as right) 
Low T solubility  
(Require to avoid T permeation) 

T release formula HTO, T2O T2, HT T2, HT, TF, HTO 

Reaction with earth’s atmosphere Vaporize Nitriding Oxidizing 
Low 
(BeF2 Deliquescence) 

Low (KF 
Deliquescence) 

Effect on human body 
Can drink  
in Japan 

Corrode skin Lead poisoning Toxic Be None 

Corrosion 
Wet 
corrosion 

Alloying Wet corrosion 
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1.3.1. LiF-NaF-KF (FLiNaK) 

フッ化リチウム、フッ化ナトリウム、およびフッ化カリウムの共晶塩で、LiF : NaF : KF = 

46.5 : 11.5 : 42.0 mol%の組成である。 図 1- 11 に LiF-NaF-KF の写真を示す。溶融前は白色

であるが、溶融後は無色透明である。図 1- 12 に LiF-NaF-KF 系の状態図を示す。反応に乏

しいフッ化物塩の中でも共晶点（融点）が 454℃ [46]と低いことが工業的に有用とされる。 

粘性は大きく、電気伝導性は小さい[47, 48]。ストークス－アインシュタインの関係5やネ

ルンスト－アインシュタインの関係6を踏まえると、粘性が高く電気伝導性が低い LiF-NaF-

KF のような物質は、自己拡散は小さいといえる[49]。LiF-NaF-KF 中の、Li+, Na+, K+, およ

び F-イオンの自己拡散係数は、ほぼ等しい7 [50]。 

 乱流状態の溶融 LiF-NaF-KF は、ディタス－ベルター式8に従い[51]、ニュートン流体とし

て振る舞う[52]。 

                                                        
5 ストークス－アインシュタインの関係は、 

𝐷 =
𝑘B𝑇

6𝜋𝜂𝑟
,  

ここで、kBはボルツマン定数、T は温度、η は粘度、r は球状粒子を仮定したときの半径、μはイオンの

移動度（溶融塩中ではイオンが移動して電流が伝わると考える）である。 

 
6 ネルンスト－アインシュタインの関係は、 

𝐷 = 𝑘𝐵𝑇𝜇.  

 

7 一方で、LiF-BeF2と中の自己拡散係数は、Li+ > F- > Be2+の順である。LiF-BeF2中のフッ化物イオンの拡散

速度は、[BeF4]2-が形成する分だけ LiF-NaF-KF 中よりも低下する。 

8 ディタス－ベルター式は、 

𝑁𝑢 = 0.023𝑅𝑒0.8𝑃𝑟𝑛,  

ここで、指数 n は流体が加熱されている場合は 0.4 であり冷却されている場合は 0.3 である。ヌセルト数

Nu は、 

𝑁𝑢 =
ℎ𝐿

𝑘
,  

ここで、k は流体の熱伝導率、L は代表長さであり、h は熱伝達率で、 

ℎ =
𝑄

𝐴(𝑇𝑤 − 𝑇𝑎)
=

𝐽

(𝑇𝑤 − 𝑇𝑎)
,  

ここで、Q は熱移動量、J は熱流束、A は伝熱面積、Twは物体表面の温度、Taは流体の温度である。レイノ

ルズ数 Re は、 

𝑅𝑒 =
𝜌𝑣𝐿

𝜇
=
𝑣𝐿

𝜈
,  

ここで、ρ は流体の密度、𝑣は流体の流れに対する相対的な平均速度、L は代表長さ, μ は流体の粘性係数, ν

は流体の動粘性係数である。プラントル数 Pr は、 
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透明であって可視光域と中赤外領域の光は吸収しない一方で、遠赤外領域を超える光は

吸収する[53]。輻射熱は、溶融塩中の不純物濃度の増加に伴って増加する。 

 強力なルイス塩基である[54]。構成物質の一つである KF は、潮解性であり、KF・2H2O や

KF・4H2O の形を取る。750℃で昇華するという報告がある[55]。錯体は形成せず、遊離フッ

素イオンのみが存在する9 [56, 57]。LiF-BeF2と LiF-NaF-KF 中の結合距離を比較すると、Li-

F 間ではほぼ等しいが、F-F 間では LiF-BeF2の方が短い10 [49]。 

 

 

(a)  (b)  

図 1- 11. LiF-NaF-KF の写真。(a) ニッケルるつぼに入っている溶融前、(b) 黒色のグラファ

イトるつぼから金属光沢のニッケル箔上に垂れている溶融後。 

 

 

                                                        

𝑃𝑟 =
𝜂𝐶𝑝

𝑘
,  

ここで、η は流体の粘性係数、Cpは流体の定圧比熱である。 

9 LiF-BeF2は、[BeF4]2-錯イオンを形成する。 
10 さらに、LiF-BeF2の F-F-間の結合距離は純粋な BeF2中の結合距離に近い。これらのことから、Be2+の

存在が、F-F 間の結合距離を縮めるとわかる。 
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図 1- 12. LiF-NaF-KF 系の状態図[46]。 

 

 

 

1.4. 溶融塩ブランケット 

 以上のような材料特性を踏まえて、本研究では、溶融塩を使用した自己冷却型液体ブラン

ケット[13]の成立性に関する研究を行う。溶融塩ブランケットの設計については、核融合炉

FFHR シリーズへの装荷を目標として、10 年以上開発が継続されてきた[11, 15, 58]。溶融塩

ブランケットの構造材、冷却・増殖材、および中性子増倍材の組み合わせは RAFM 鋼、溶

融 LiF-BeF2、および Be を筆頭に様々考えられてきた。本研究では、可能性のある組み合わ

せの一つである JLF-1 鋼または NH2 合金、溶融 LiF-NaF-KF、および Pb について調査した。 

 溶融塩ブランケットでは、次の 3 つが主要課題とされる。 

（１）壁と溶融塩間の低熱伝達 

溶融フッ化物塩は、粘度が高く、定積比熱が大きく、熱伝導率が低いため、高プラントル数

流体に分類される。高プラントル数流体は乱流熱伝達が金属壁との支配的な伝熱機構であ

る[59]。一般的な乱流による熱伝達のみでは第一壁の冷却量として不十分であるため、溶融

塩を用いたブランケット除熱性能は、複雑形状を踏まえて計算されてきた[60]。伝熱促進の

ために、材料の改質としてペブル充填管やナノ多孔層伝達促進管[61]が、溶融塩の改質とし

て、セシウムやヨウ素の添加[62]が、それぞれ提案されている。 

（２）壁を介した水素透過 

溶融フッ化物塩は、金属壁に比べ、水素溶解度が低い。よって、中性子による核変換で溶

融塩中に生成した水素同位体は、時間経過とともに金属壁側へ移行する。金属壁へ侵入した

水素同位体は、金属壁内を拡散し、やがて外部へ漏洩してしまう。軽水素の漏洩は許容でき

るものの、重水素やトリチウムの漏洩は環境汚染の観点から制御・防止しなければならない。

溶融塩からの水素透過抑制法としては、材料の改質として、セラミクス皮膜が考えられるが、
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後述のようにセラミクスは容易に溶融塩中へ溶解するため、使用が困難である。溶融塩の改

質として、水素吸蔵微粒子混合（S-system）が提案[13]されている。水素吸蔵微粒子の候補

の一つは、純チタン微粒子である[13]。溶融 LiF-NaF-KF への純チタン微粒子添加により、

溶融塩の実効的水素溶解度は 5 桁以上向上する[63]。さらに、この溶解度の向上による配管

材料からの水素透過の抑制が確認された[64]。この手法においては、チタンに吸蔵された水

素の回収方法が課題である。筆者らの実験により、水素化チタンへマイクロ波の磁場成分の

照射により、水素が脱離することがわかった[65]。マイクロ波の磁場成分は、電場成分と異

なり、誘導電流が流れる部分のみに吸収される。チタンは溶融塩よりも電気伝導率が 5 桁近

く高いため、マイクロの磁場成分が溶融塩中のチタンのみを選択的に加熱すると期待され

る。あるいは、液中レーザー溶融法を応用したチタンの選択的加熱も考えられる。現在は、

中性子照射環境におけるチタン微粒子の水素吸蔵効果が研究されている。 

（３）壁との共存性 

配管内を溶融塩が通過すると、配管壁が溶融塩へ溶出する。流動によって物理的に壁が削

れる浸食と、化学反応によって壁がイオン化する腐食に大別される。本研究で対象としてい

るのは腐食であり、次節以降で詳細に述べる。 

 

 

1.5. 溶融 FLiNaK と接する材料の腐食 

 溶融塩中の腐食は、水溶液中の腐食と類似点が多い[66]。腐食形態として、全面腐食、孔

食、粒界腐食、局部電池腐食などが挙げられる[67]。溶融塩中での腐食は、化学反応の熱力

学的な駆動力に依存する[68]。 

腐食速度は、模擬環境を用意し、材料の重量変化や腐食深さを浸漬時間で除した原始的な

ものと、材料を分極した際に流れる電流値を換算した理論的なものとに分類される。先行研

究で使用された手法は多岐にわたるため、その全ては説明できない。本研究で使用した手法

については、第 2 章・第 3 章を参照されたい。 

腐食形態観察には、走査型電子顕微鏡（SEM）および透過型電子顕微鏡（TEM）、元素分

析には、エネルギー分散型 X 線分析（EDX）、波長分散型 X 線分析（WDS）、および X 線光

電子分光（XPS / ESCA）、化合物同定には、X 線回折（XRD）、溶存イオン同定には、X 線

吸収分光（XAS）およびラマン分光などが頻繁に使用される。本研究で使用した手法につい

ては、第 3 章を参照されたい。 

腐食反応としては、熱力学的に、あるいは更に発展して電気化学的に、反応の自発性につ

いて考察がなされる。熱力学的平衡を考えた場合、どれだけ微量であっても反応自体は生じ

る。しかし、実用上の観点から、「腐食しない」と表現されることは多い。例えば、腐食速

度が測定装置の検出限界以下となる場合や、溶出するイオン濃度を合計しても 10-6 mol/L を

下回る場合などである。溶融塩の腐食においては、不純物酸化剤が駆動力となる。高温にな

るほど酸化物がフッ化物よりも安定である[69]。腐食電位は高い順に、ニッケル、鉄、クロ
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ムであり[70]、この順に耐食性が高いとされる。温度により金属の腐食電位は変化するため、

温度勾配があれば電池型腐食が生じる。一般的な腐食では金属イオンと電子のペアが生じ

るが、電荷移動を伴わない腐食もある[69]。これは、例えば鉄やクロムが 2 価と 3 価のいず

れでも安定に存在しうるように、複数の価数で安定なイオンを持つ金属で特徴的な腐食反

応である。金属 M1 および M2 において、M2 の方がイオン化しやすいとする。M1 が何らか

の形で酸化し、M1イオンのうち酸化数の低いイオンとして溶液中に存在しているとする。 

いま、M1
𝑚+が対流によって M2表面へ到達するとき、次の反応が生じる。 

このように生じた活性な金属である M1 により、M2 上で M1－M2 合金が形成される。一方

で、酸化数の高くなったM1
𝑛+は M1へ到達するとき、次の式(1- 7)の逆反応(1- 7)で腐食を加速

させる。 

このように、材料によって腐食傾向は異なる。そこで以下では、本研究で得た結果を解釈

するための前提として、溶融 LiF-NaF-KF中での腐食について材料ごとにそれぞれまとめた。 

 

 

1.5.1. 純物質 

はじめに、純物質の溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食について記す。合金等の腐食は、異なる

金属同士の接触として解釈できることも多いため、ここから始める。腐食感受性（CSI）は

各元素でことなっており、合金中では次のような式が提案されている[71, 72]。 

しかし、後に鉄はどちらかといえばニッケル合金中の耐食性を弱めるとされてきており、鉄

とクロムの重量パーセントの総和で評価すべきという意見もある[73]。このとき、少なくと

も 11wt%以下ならば優れた共存性を示し、17wt%以上ならば粒界腐食が深刻になる。すなわ

ち、最大添加可能量は 11wt%から 17wt%までの間にあるとされる。 

 本研究で主に取り扱うのは、核融合炉構造材料の JLF-1 鋼（Fe-9Cr-2W）と NH2 合金（V-

4Cr-4Ti）であるため、純鉄、純クロム、純タングステン、純バナジウム、および純チタンに

ついて個別に項を設けた。また、比較のために用いた純ニッケルについても説明した。 

 

 

1.5.1.1. 純ニッケル 

純ニッケルは、条件次第では腐食速度が速くなることがあるものの、他の金属に比べ溶融

LiF-NaF-KF 中への溶解に強力な耐性を持つと言える。このため、溶融塩原子炉の構造材料

の母元素として着目されてきた。 

M1 → M1
𝑚+ +𝑚𝑒−, (1- 6) 

𝑛M1
𝑚+ → (𝑛 −𝑚)M1 +𝑚M1

𝑛+  (𝑛 > 𝑚), (1- 7) 

(𝑛 − 𝑚)M1 +𝑚M1
𝑛+ → 𝑛M1

𝑚+ (𝑛 > 𝑚), (1- 7) 

CSI =
Al + Cr + Ti + Nb + Hf + Ta

Ni + Fe + Co + Mn +Mo +W+ Re + Ru
  [
atom%

atom%
], (1- 8) 
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図 1- 13 に示すように、全面腐食速度はほとんどが 0.01 mm/year 以下であり[74–77]、極め

て小さい。図 1- 14 に、腐食電流から推定された全面腐食速度を示す[78–81]。ここで、電流

値を腐食速度へ換算する際は、純ニッケルは 2 価で溶出すると仮定している。平衡状態に至

っているなら図 1- 13 と図 1- 14 は同じグラフになるが、実際には 10 倍以上ずれが生じる。

この原因は、浸漬前から存在していた酸化物等が浸漬直後に最表面から脱落するためと考

えられる。すなわち、重量変化測定では、浸漬時間が長くなるにつれてこの酸化物等の脱落

による重量減少分が無視できるようになる一方で、電気化学測定では、酸化物等の脱落その

ものが電流値として測定されていると考えられる。 

腐食速度は実験装置の構成に影響を受けることが知られてきた。純ニッケルよりも卑な

材質のるつぼとの電気的接触であれば、るつぼ側の腐食が促進され純ニッケルの腐食は抑

制される[74, 77]。特に、グラファイトとの電気的接触ではニッケル上でグラファイトが析

出する[76]。一方で、図 1- 13 の 650℃の点のように純ニッケルより貴な材質のるつぼとの電

気的接触であれば、るつぼ側の腐食が抑制され純ニッケルの腐食が促進される[75]。 

腐食形態は全面腐食といえる。最表面の変化は腐食前後でほとんど無く、結晶粒が区別で

きるほどの腐食痕[76]（全面腐食と遜色ない程度のわずかな粒界腐食）以外の腐食を全く起

こさない[74]。断面の変化も腐食前後でほとんど無く、粒界腐食深さは測定できない程度に

小さい[75]。局部腐食速度も、図 1- 15 に示すようにほとんどが 0.1 mm/year を下回る[74, 75, 

78, 79, 82, 83]。ただし、コバルトや鉄など不純物がニッケル粒内に存在していると、これら

が粒界を拡散して溶出し、結果として巨大なボイドが形成される[78]。 

溶融 LiF-NaF-KF 中での等価回路は、図 1- 16 に示されるように単純化されたランドルズ

回路で描かれる[78]。 

溶融 LiF-NaF-KF 中への添加物は腐食速度や機構を変化させることがある。図 1- 17 に示

す[78–80]ように、溶存水分は全面腐食速度を大幅に増加させ、CrF3 は少々増加させる。熱

力学的には 700℃における純ニッケルと H2O と CrF3との反応は、それぞれ式(1- 9)と(1- 10)

のように書ける。 

ギブスエネルギーを踏まえると、H2O はニッケルを少々腐食するが、CrF3 はニッケルをほ

とんど腐食しないことを意味する。H2O の場合は実験結果をうまく説明できているが、CrF3

の場合はできておらず、測定誤差として理解されている[79]。CrF3 [79] あるいは核廃棄物の

模擬物質である純テルルや EuF3 [82]を不純物として含んだ溶融 LiF-NaF-KF中での局部腐食

速度は、純粋な LiF-NaF-KF 中と同程度で 0.01 mm/year を下回っているため、これらの物質

による腐食への影響はほとんどなく、ニッケル中へも侵入しないと考えられている。炭素は

溶融 LiF-NaF-KF 中とニッケル中のいずれにある場合でもニッケル表面で析出しうる[84]。 

  

Ni + H2O → NiO + H2, Δ𝐺 = 42.6 kJ/mol, (1- 9) 

Ni +
2

3
CrF3 → NiF2 +

2

3
Cr, Δ𝐺 = 124 kJ/mol. (1- 10) 
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図 1- 13. 重量変化から推定された純ニッケルの全面腐食速度[74–77]。注釈は、「浸漬温度 著

者名（出版年）」の順で記載。 

 

 

 

図 1- 14. 腐食電流から推定された純ニッケルの全面腐食速度。注釈は、「浸漬温度 著者名

（出版年）」の順で記載。Y. L. Wang ら(2016a)は論文[79]に、Y. L. Wang ら(2016b)は論文[80]

に対応。 
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図 1- 15. 腐食深さから推定された純ニッケルの局部腐食速度[74, 75, 78, 82, 83]。注釈は、「浸

漬温度 著者名（出版年）」の順で記載。 

 

 

図 1- 16. 純ニッケルの等価回路（単純化されたランドルズ回路）[78]。 
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図 1- 17. 不純物混入環境下にある 700℃の LiF-NaF-KF 中での腐食電流から推定された純ニ

ッケルの全面腐食速度[79]との比較。Pure は不純物混入環境下にない LiF-NaF-KF 中での試

験結果で 3 論文[78–80]が示した同じ値。 

 

 

1.5.1.2. 純鉄 

 純鉄は、工業的に最も多く使用されている鋼の主要元素であるだけではなく、材料の強度

を高める目的で添加元素としても使用される。 

図 1- 18 に、重量変化および腐食電流から推定された純鉄の全面腐食速度を示す[76, 78, 

79]。ここで、電流値を腐食速度へ換算する際は、Fe が Fe2+となり 2 価で溶出するものとし

た。重量変化により得られた腐食速度よりも、腐食電流から換算した腐食速度は大きかった。

図 1- 19 に、腐食深さから推定された純鉄の局部腐食速度を示す[78, 79]。データ点は少ない

ものの、同様の条件で得られた純ニッケルよりも腐食速度が大きい。 

腐食形態は、結晶粒界の腐食である[76]。 

図 1- 21 に示すように、LiF-NaF-KF 中での等価回路は、単純化されたランドルズ回路で描

かれ[78]、次の溶解反応のみが生じているとされる。 

この反応の活性化エネルギーは、90.7kJ/mol である[85]。 

クロムが LiF-NaF-KF 中に豊富に存在する場合、鉄はクロムよりも貴であるため反応数は

少ないものの、次の反応も起こしうる[79]。 

グラファイトと電気的に接触させても炭素を含む物質は析出しない[76]。 
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図 1- 18. 重量変化および腐食電流から推定された純鉄の全面腐食速度[76, 78, 79]。注釈は、

「著者名（出版年）」の順で記載。K. J. Chan ら(2018)の実験のみ重量変化から計算。 

  

 

図 1- 19. 腐食深さから推定された純鉄の局部腐食速度[78, 79]。 

 

 

図 1- 20. 純鉄の等価回路（単純化されたランドルズ回路）[78]。 
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1.5.1.3. 純クロム 

 クロム自体は脆性元素であるため、構造材料の主要元素には向かないが、クロムが 12%

以上添加された鋼は、大気中での腐食速度が極めて小さい[29]。最表面に酸化クロムを多く

含む被膜が形成されたこの状態は、「ステンレス」と呼ばれ、広く工業的に利用される。 

しかし、図 1- 21 に示すように、溶融 LiF-NaF-KF 中の純クロムの全面腐食速度は極めて

大きい[76, 78–80]。局部腐食はさらに大きく[78, 79]、全面腐食速度の 2 倍以上を見積もる必

要がある。これらのことから、溶融 LiF-NaF-KF 中でのクロムの耐食性は皆無といえる。こ

の原因の一つは、溶融 LiF-NaF-KF 中の方が、大気中よりもクロムや酸化クロム溶解度が大

きいためである。とはいえ、酸化クロム被膜がもたらす大気中での耐食性の高さは、大型構

造物を設計する上で有用であるため、溶融塩や周囲の金属の調整によるクロムの耐食性の

向上も検討されてきた。図 1- 23 に示すように、水分が過剰に存在する雰囲気では腐食速度

が大きくなる[79]ものの、十分量の CrF3を LiF-NaF-KF 中へ添加した場合[79, 85]やグラファ

イトやニッケルと接触しながら長時間浸漬した場合[86]には腐食速度が低くなる。 

 腐食形態は、孔食である[76, 83, 86]。 

クロムの溶解反応は式(1- 13)と式(1- 14)の 2 段階があり、いずれも準可逆反応と考えられ

ている[87, 88]。 

式(1- 13)の活性化エネルギーは、92.7 kJ/mol である[85]。Cr3+と Cr2+および Cr2+と Cr 反応は、

溶融塩中のクロムイオンの拡散過程に支配される[89]。LiF-NaF-KF 中では、3 価の方が安定

であるため、Cr2+を添加した場合に一部は Cr3+へ変換され[56, 69, 74]、この過程では、次の

非電気化学反応が生じるとされる。 

しかし、次のように熱力学計算からはこの反応は起こりにくいとされる。 

このため、周囲の遊離フッ素とともに[CrF6]3-錯イオンとなる11 [87]ことが、Cr イオンの安

定性に大きく影響していると考えられる。700℃付近の溶融 LiF-NaF-KF 中での Cr3+の拡散

係数は、5.9×10-11 m2/s[87]から 6.25×10-8 m2/s[79]である。一方で、Cr2+は(2.9 ± 0.8)×10-10 

m2/s である[49]。900℃の純ニッケル中では、1×10-16 m2/s である[90]ため、溶出後の拡散は

圧倒的に速い。Cr3+の拡散の活性化エネルギーは、39 kJ/mol であり[87]、他の遷移金属に比

べ活性化エネルギーが小さく拡散係数が大きい[91–94]。Cr3+は配位した状態がエネルギー的

に最も安定であるため、安定な錯体を形成して配位交換に不活性であり[87]、[CrF6]3-のよう

巨大な錯体が安定に存在するとされる。溶融 LiF-BeF2や LiF-NaF-KF 中では、イオン化して

いないクロムのほうが、イオン化しているクロムよりも早く拡散する[49]。これは、イオン

                                                        
11 LiF-BeF2中では、[BeF4]2-錯イオンの形成による遊離フッ素量が少ないため、Cr2+が安定である[56]。 

Cr → Cr2+ + 2𝑒−, (1- 13) 

Cr2+ → Cr3+ + 𝑒−. (1- 14) 

3Cr2+ → 2Cr3+ + Cr. (1- 15) 

3CrF2 → 2CrF3 + Cr,    Δ𝐺 = 71.1 kJ/mol @973K. (1- 16) 
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化した場合に周囲のフッ化物イオンと相互に干渉しあうためである。 

クロムが溶解した LiF-NaF-KF が凝固した後に観察される透き通った緑色の物質[54, 77]

は、K2NaCrF6である。 

図 1- 24 に示すように、LiF-NaF-KF 中での等価回路は、ワールブルグインピーダンスを含

むランドルズ回路で描かれる[78]。 

ニッケルと電気的に接触して浸漬するとニッケル上に析出する[70]。グラファイトと電気

的に接触して浸漬すると LiF、Cr23C6、Cr7C3が生成する[76]。炭素が共存する環境では、熱

力学的に Cr23C6の形で安定である[76]。 

溶融塩中への CrF3の添加量が 6000ppm までなら、液体や固体状態での熱力学的・物理的

特性は、固体状態の熱拡散率を除いて純粋な LiF-NaF-KF と同様である[95]。溶存 CrF3 が

20%未満であれば、液体状態の K3CrF6 は生成しにくい[96]。CrF3 の溶解度 KS は、次式で与

えられる。 

溶融塩中への ZrF4の添加は、Cr2O3の溶解を促進させる[97]。 

合金中のクロムは高温域で溶解し、低温域で再堆積しやすくなる[66]。これは、温度の上

昇に伴って化学反応が促進されるためである。ニッケル－モリブデン合金中へクロムを添

加した場合、合金中のクロム濃度に比例して全面腐食速度は増加する[68, 98]。ニッケル－

モリブデン合金中では、昇温されると炭素が粒界を拡散して炭化物を形成する[98]。溶融塩

と接触していると、クロムは炭素と析出し、LiF-NaF-KF 中へ溶解する。ニオブやタンタル

が合金中に含まれていると、これらが優先的に炭化物を形成するため、クロム炭化物の形成

を抑制でき合金の腐食が低下する。なお、合金中の炭素量の増加は、クロムの粒界拡散速度

に影響しない[99]ので、クロムの拡散速度が LiF-NaF-KF 中への溶解速度を決定するものと

される。ニッケル－モリブデン合金中へ鉄を添加したものに、さらにクロムやアルミニウム

を添加して溶融塩中へ浸漬すると、溶融塩中の鉄の濃度が低下する[68]。このことから、ク

ロムとアルミニウムが鉄と LiF-NaF-KF との反応を阻害するとされる。800℃のプロパンガ

ス中で炭化させたクロムは最表面にナノサイズの結晶性のあるグラファイト、Cr2O3、およ

び Cr3C2の 3 層を持つ[76]。これの反応は、次の式(1- 18)で書ける12。 

これらのクロム炭化物層は、全面的な厚さと質に依存するものの、拡散障壁として働きクロ

ムが関与する母材の腐食速度を低下できる。 

 

 

                                                        
12 なお、さらに価数の高い炭化物への進行はあまり考えにくい。 

3Cr2O3 + 𝛼
′Cr3C2 → 𝛽′Cr7C3 + 𝛾′CO2,    Δ𝐺 = 639 kJ/mol.  

 

𝐾s [wt%] = 0.0075T[°C] − 4.29. (1- 17) 

3Cr2O3 + 𝛼C3H8 → 2Cr3C2 + 𝛽CO2 + 𝛾H2,    Δ𝐺 = −4.66 kJ/mol. (1- 18) 
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図 1- 21. 700℃の LiF-NaF-KF 中での重量変化および腐食電流から推定された純クロムの全

面腐食速度[76, 78–80]。 

 

 

図 1- 22. 腐食深さから推定された純クロムの局部腐食速度[78, 79] 
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図 1- 23. 水分やフッ化物を LiF-NaF-KF へ添加した場合の 700℃の LiF-NaF-KF 中での腐食

電流から推定された純クロムの全面腐食速度[56, 79, 85, 86]。参考文献下の値は、浸漬温

度。 

 

 

図 1- 24. 純クロムの等価回路 [78]。 

 

 

1.5.1.4. 純タングステン 

 タングステンは金属中で最も高い融点（3422℃）を持ち、熱伝導率も良好であるため、溶

融塩炉の機能材料[100]や核融合炉のプラズマ対向材料として使用が検討されてきた。700℃

での全面腐食速度は、グラファイトと接触した状態ではあったが 0.04 mm/yearであった[76]。

るつぼであるグラファイトとの接触で生じた異種金属接触腐食による腐食速度向上を踏ま

えても、この値は許容範囲と考えられる。炭素が共存する環境では、熱力学的に WC の形で

安定である[76]。グラファイトと電気的に接触させると WC が析出し、全体が炭素の膜で覆

われる。[76]。この膜は剥がれやすく、溶融塩と接触しなくなるだけで一部が剥がれ落ちる。

また、欠けたるつぼの一部が物理的に付着していたというよりは、化学的に堆積、あるいは

金属の溶解過程で形成したとされる。ニッケル－モリブデン合金へタングステンを添加し

た場合、わずかに孔食が生じる[68]。ニッケル－タングステン－クロム合金からはわずかに

脱成分化する[101]。図 1- 25 に示すように、等価回路は単純化されたランドルズ回路で表現

される[101]。溶融 LiF-NaF-KF 中に NiF2が添加されていた場合でも、酸化は生じない[100]。 
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図 1- 25. 純タングステンの等価回路 [101]。 

 

 

1.5.1.5. 純バナジウム 

バナジウムは、リチウムと全率固溶するため、液体金属リチウムとは共存性に優れる。し

かし、溶融 LiF-BeF2 中では孔食が生じ、時間経過につれ脆化が見られるようになる[102]。

ニッケル－モリブデン合金にバナジウムを添加して溶融塩中へ浸漬すると、溶融塩中のバ

ナジウムの濃度が増加する[68]。このことも、バナジウムが溶融塩中へ溶解しやすいことを

意味する。 

 

 

1.5.1.6. 純チタン 

チタンは水素吸蔵合金の一種であり、溶融 LiF-NaF-KF 中に添加すると、実効的水素溶解

度を向上できる。ニッケル－モリブデン合金にチタンを添加すると、軽微な孔食が生じる

[68]。錯体として[TiF6]2-が知られており、2 段階の反応で純チタンから生成する。 

 

 

1.5.1.7. その他の純物質 

 モリブデンは工業用の鋼の中では高強度であるボイラー鋼を構成する元素の一つであり、

金属不純物として材料中に混入していることもある。図 1- 26 にその腐食速度を示す。条件

次第で腐食速度は極めて小さくなる[76, 103, 104]。他の金属と比較しても、溶融塩中で腐食

されにくい傾向にある[105]。炭素が共存する環境では、熱力学的に Mo2C の形で安定であ

る[76]。グラファイトと電気的に接触させると Mo2C が析出する。GH3535 合金からはわず

かに脱成分化する[101]。図 1- 27 に示すように、等価回路は単純化されたランドルズ回路で

表現される[101]。 

 

Ti → Ti3+ + 3𝑒−, (1- 19) 

Ti3+ + 6F− → [TiF6]
2− + 𝑒−. (1- 20) 
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図 1- 26. LiF-NaF-KF 中での重量変化から推定された純モリブデンの全面腐食速度[76, 103, 

104]。参考文献下の値は、浸漬温度。 

 

 

 

図 1- 27. 純モリブデンの等価回路 [101]。 

 

 

 ジルコニウムは酸素との反応が速い元素として知られる。図 1- 28 にその腐食速度を示す。

Al2O3 るつぼとの接触を考慮しても、溶融 LiF-NaF-KF 中での溶解速度は非常に速い[106]。

LiF-NaF-KF 中に K2ZrF6が存在していると、腐食速度は低下するが、Na7Zr6F31が存在してい

ると腐食速度は増加する。K2ZrF6 や Na7Zr6F31 濃度が 10mol%を超えてくると、その腐食速

度は添加濃度とは無関係になる。ZrF4が添加されている場合、[ZrF7]3-イオンが形成され[107]、 

K3ZrF7錯体が形成される。 
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図 1- 28. 600 および 680℃の LiF-NaF-KF 中での重量変化から推定された純ジルコニウムの

全面腐食速度[76, 103, 104]。注釈は、浸漬温度、添加不純物の順。添加 100%は、LiF-NaF-

KF を使用していない。 

 

 

ケイ素は腐食性気体の SiF3 を生成する[108]。フッ化物の生成ギブズエネルギーの序列と

異なり、クロム、鉄、ニッケルの中で、最も安定なケイ素化物を生成するのはニッケルであ

る[83]。 

 

 

 グラファイトは、d (0 0 2)面の間隔が溶融塩の侵入量に応じて減少する[109]。このことか

ら、グラファイト微細組織と溶融塩は相互作用し、グラファイトの巨視的性質に影響すると

される。グラファイト中に存在する開気孔と閉気孔のうち、溶融塩は開気孔を通じて分散す

る[110]。グラファイトに外力が生じている場合、グラファイト中に集積している溶融塩の

大きさが比較的大きくなる[111]。グラファイトの破壊は、結晶粒が小さく結晶性が悪いグラ

ファイトの場所と、結晶粒が大きく結晶性が良いが LiF-NaF-KF が侵入した場所から起こり

やすい。 
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3Ni + Fe3Si → Ni3Si + 3Fe, ΔG = −71.8 kJ/mol, (1- 22) 

31Ni + 12Cr3Si → Ni31Si12 + 36Cr, ΔG = −237 kJ/mol. (1- 23) 
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1.5.2. ニッケル系合金 

溶融塩原子炉のために製作された Ni-16Mo-7Cr-4Fe の組成を持つ Hastelloy-N やそれを改

良した GH3535 の腐食試験が、LiF-NaF-KF 中でのあらゆる金属の腐食試験の中で、最もデ

ータ数が多い。これらの腐食機構については、後述の通り個別に述べる。溶融塩中での使用

を想定するなら、高温酸化と溶融塩腐食との兼ね合いの観点から、クロムの添加量は 6-8wt%

が最適である[112]。ニッケルはスウェリングが大きく[113]、また、放射化も問題となるこ

とから、核融合炉でのニッケル系合金の使用は困難である。一方で、ニッケル系合金の腐食

機構は本研究で対象とする低放射化材料と共通部分が多いため、ここでは一般的な特徴に

ついて述べる。 

溶融塩以外の場合の腐食も含めて、結晶粒径が大きいほど腐食速度が遅くなる[114]。溶融

LiF-NaF-KF 中での腐食の場合は、結晶粒を微細化するとクロムの表面への拡散と溶解が促

進される[80]。他方で、結晶粒が大きいと照射欠陥が消滅できるシンクが少ないので、合金

への照射量が制限されるため[115]、粒界工学を用いた最適粒径の導出が重要である。 

腐食形態としては粒界腐食が顕著である[116]。相境界や結晶粒界は溶融塩の合金内部へ

の拡散流路にも合金添加元素の溶融塩への拡散流路にもなりえる[117]。とりわけ、クロム

は粒界に沿って拡散しやすい[118]。高傾角粒界ほど粒界腐食は大きくなる[119]一方で、双

晶境界のような低傾角粒界では粒界腐食は小さい[119, 120]。 

金属炭化物は、腐食挙動に大きく影響を及ぼす。結晶粒界で多くみられる M6C 炭化物の

量が多いと重量減少が大きい[119]。M6C は溶解せずに安定で、結晶格子との間で局部電池

腐食を促進させ、M6C 近傍での母材の腐食速度を高めるとされる。なお、M6C はその周り

の母材が溶解しきった際に脱落すると考えられる。モリブデンを含む合金中では、Mo2C を

形成するために、合金中の SiC 濃度が高いほど腐食層は厚く、腐食深さは大きい[121]。Mo2C

析出物は広範囲に分布するが腐食箇所にだけは分布せず、代わりにボイドが存在するよう

になる。 

第一原理計算によると、F2 は Ni(1 1 1)面上で安定に存在できず[122]、ニッケル合金の最

表面で溶融塩中のフッ素はニッケル原子上よりもクロム原子上で安定に吸着するため、最

表面のクロムは腐食の初期段階で溶解する[123]。これにより最表面近傍で孔食[116]、ボイ

ド[118]やポーラス[121]、クロム欠乏層[116]が形成するものとされる。クロム欠乏層には酸

化物も存在できる[116]。 

タングステンを含む合金では、溶融 LiF-NaF-KF 中の鉄が合金内へ拡散する[101]。モリブ

デンやタングステンを含む合金では、腐食後にモリブデンやタングステンは最表面でわず

かに欠乏して格子定数を減少させる[101]。合金の格子定数と組成元素についておおよその

比例関係が成り立つとするヴェガード則[124]を適用すれば、 

ここで、a は格子定数、xi は化学種 i のモル分率である。合金への添加の時点でニッケルの

FCC 構造を大きく変化させないタングステンのほうが、モリブデンよりもニッケル格子か

𝑎 [pm] = 352.4 + 11.0 𝑥Cr + 47.8𝑥Mo + 12.3𝑥Fe + 44.4𝑥W,  (1- 24) 
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ら欠乏しにくいとされる[101]。 

 溶融 LiF-NaF-KF中の不純物は純ニッケルの場合と同様に腐食速度や機構を変化させるこ

とがある。合金最表面のクロムはフッ化水素からフッ素イオンを解離しながら溶解するた

め、溶存水分は合金の腐食を促進させる[123]。O2-も合金中のタングステンとクロムの消失

に影響しているとされる[125]。一方で、溶存純テルルや EuF3は合金の腐食速度を低下させ

る傾向にあり[82]、これらの物質は合金中へ侵入しない[126]。 

ニッケル中で拡散に必要なエネルギーは、モリブデンが2.74 eV、タングステンが3.06 eV、

クロムが 3.01 eV であり[127, 128]、900℃から 1500℃の間で頻度因子 D0はモリブデンが 2.5

×10-5 m2/s、タングステンが 1.2×10-4 m2/s、クロムが 5.8×10-4 m2/s である[128, 129]。すな

わち、モリブデンやタングステンはクロムよりもゆっくりと拡散する。また、最表面の空孔

が主にクロムによって満たされるために、腐食反応が持続する[101]。 

以上をまとめると、溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食機構は次のように書ける[101]。 

（１） 最表面の金属原子が溶融 LiF-NaF-KF 中の不純物と反応し、空孔を残す。 

（２） バルクの金属原子が表面方向に拡散して空孔を埋める。このとき、拡散速度はニッ

ケル中の拡散で決まる。 

このように合金表面近傍での微細腐食機構が重要となるため、重量変化よりも腐食深さの

方が溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食速度を評価するのに適切であるとされる[82]。 

Hastelloy-N と GH3535 については、次以降で詳細に述べるが、これらの腐食機構は次の

ように要約される。 

（１） 高傾角粒界を伝って拡散したクロムが最表面で溶解して粒界腐食が生じる。 

（２） 結晶粒界を拡散できるクロムが尽きた後は、全面的な脱成分腐食が生じる。このと

き、粒内と析出物との間で局部電池が生じるなら、粒内の腐食が一層加速される。 

 

1.5.2.1. Hastelloy-N 合金 

1950 年代に “INOR-8” としてアメリカのオークリッジ国立研究所で製作された合金であ

る[112]。溶融塩炉向けに作られた合金ということもあって、現時点で溶融 LiF-NaF-KF 中で

の腐食データが最も多い。表 1- 5 に Hastelloy-N の標準組成を示す[130]。649℃から 1204℃

の間に昇温されると、M6C 型や(Ni,Fe,Co)3(W,Mo,Cr)2 型の金属間化合物が母材に分散する

[131], [132]。M6C と γ-ニッケル相は Cr6Mo21Ni20相を形成する[133]。モリブデンはニッケル

の金属間化合物である μ 層を形成して耐食性を高める一方で、クロムが豊富な粒界の析出

物と局部電池を形成し、析出物の溶解を促進する可能性がある[98]。合金中の鉄はクロムと

ともにフェロクロムとして存在している。Mo3.5(Fe,Ni,Cr)3.5C3のような M7C3や M2C といっ

た析出物が生成する[82]。M2C では Mo が比較的豊富であり、M7C3では Cr が比較的豊富で

ある[134]。炭化物層としては MoMC (M=Ni, Cr, Fe)が支配的である[82]。 

全面腐食速度は図 1- 29 や図 1- 30 に示すように 0.01mm/year を切る場合と切らない場合

とがある[77, 81, 90, 103, 104, 119, 121, 135–137]。主たる原因は溶融 LiF-NaF-KF 中の不純物
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量と考えられる。全体的な傾向として、温度が上昇するほど耐食性が上がっている。704℃

から 871℃にかけて良い耐食性を示すが、機械特性は悪い[101]。図 1- 31 に示す熱力学計算

によると、620℃付近を境に、低温になるほどフッ化ニッケルが安定だが、高温になるほど

酸化ニッケルが安定である。このことから、高温では溶存水分と反応して生成した酸化ニッ

ケルが最表面に安定に存在していると考えられる。図 1- 32 に示すように、実際に等価回路

は、酸化膜を考慮したランドルズ型であり、腐食の律速過程は電荷移動律速である[81]。一

方で、局部腐食速度は温度が上昇するほど大きくなる[82, 90, 142, 121, 135–141]。これは次

に述べる浸漬初期の粒界拡散に律速される粒界腐食がより活性化するためと考えられる。 

図 1- 30 や図 1- 34 に示す通り、浸漬時間が長くなるにつれ、腐食速度は低下する[77, 81, 

137–142, 82, 90, 103, 104, 119, 121, 135, 136]。浸漬直後は酸化剤の物質輸送に律速される最表

面元素の溶解が律速である[143]。溶融塩中のクロム濃度は、最表面をゼロとして、1 次元拡

散方程式の解で表現できる。浸漬後 100 から 200 時間にかけては孔食[104]が生じるととも

に高傾角粒界が腐食する[132, 135]。結晶粒界はエネルギーが高い状態にあり、粒内に比べ

化学的反応性が高く[104, 135]、合金中のクロムが急速に拡散する場所と考えられている

[132]。クロムの合金外への拡散で生じた空孔が凝集すると、結晶粒界に沿ってボイドが形

成される[73, 74, 133, 144]。一方で、浸漬後 500 から 1000 時間にかけては、粒内からの溶解

が大きくなって全面腐食の様相を示す[74]。クロムやマンガン、モリブデンは結晶粒界で析

出物を形成し[74, 135, 137]、合金全体の耐食性を高めると考えられる。表面近傍の元素のう

ちでは、クロムやモリブデン、鉄などの反応性の高いものから溶解し[73, 104, 135, 145]、欠

乏層や小さなボイドが生じて格子定数が小さくなる[136]。特に、モリブデンは、粒界腐食よ

りも全面腐食の影響を受けやすい[146]。バルクから拡散してくるモリブデンと母元素のニ

ッケルは結果的に表面近傍で豊富になる[137]。ニッケル中の拡散係数[99, 147, 148]を比較す

ると、クロムとモリブデンの拡散速度はいずれも粒界のほうが粒内よりも速い。この計算結

果は、表面近傍では粒界から先に腐食し、その後粒内の腐食が顕著になるという事実に合致

する。反応性の高い元素が溶解した後は、例え水分量の多い溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬し直

したとしても腐食速度は増加しない。以上のことから、浸漬初期の表面近傍のクロムの欠乏

が全体の腐食速度に大きく影響すると考えられる。 

溶融塩中で 400rpm の速さまで撹拌され表面で流動が起こっているような場合でも、腐食

速度は流動がない場合とほとんど変化していない[81]。このことから、浸食の影響はそれほ

ど大きくないと考えられる。 

溶融 LiF-NaF-KF 中へ水分が混入すると、塩の酸化力が上昇して腐食速度が増加する[103]。

高純度の溶融 LiF-NaF-KF 中では、温度よりも不純物濃度による腐食への影響が大きい一方

で、水分濃度が多くなると、不純物濃度よりも温度による腐食への影響が大きくなる[103]。

純テルルは、溶融塩炉の核分裂生成物質でとりわけ問題視されており、粒界腐食や脆化を引

き起こす[100, 149]。鉄やモリブデンは純テルルと共存した場合に欠乏しやすくなる。欠乏

層に純テルルが合金内へ侵入することはないが、フッ素は侵入する。CrF3は、溶存していて



33 

 

 

もニッケルやモリブデンの電気化学的溶出を促進しないと熱力学的に判断される[137]。

K3CrF6や K3MoF6は、溶解したクロムやモリブデンが腐食面に集積して、合金内のクロムや

モリブデンが粒界から合金外へ拡散するのを妨げる[141]。 

ニッケルを塗装した場合、腐食面は常に全面腐食する[132]。塗装部と母材の界面には円

柱状の樹状突起が熱流束の方向と垂直な面に形成される。これは濃度勾配と温度勾配があ

る中でレーザー被覆を行った際に塗装部が急激に凝固したために生じる[150, 151]。腐食後

は塗装部と母材の界面が判別できなくなるが、小さな穴は複数見られるようになる[132]。

コバルトを塗装した場合、腐食面は常に全面腐食する[132]。腐食前には γ-コバルトと Cr2O3

が見られたが、腐食後には γ-コバルトのみになる。塗装部と母材の界面には典型的な円柱状

の樹状突起が観察できる。AlN を塗装した場合、腐食面は常に全面腐食する[133]。AlN と

M6C の相が生成する。AlN 格子の中には、Hastelloy-N と同様の化学組成を持つ場所があり、

Hastelloy-N 基質からの拡散があることが分かる。腐食後にも AlN と Hastelloy-N の間の強力

な金属結合は維持された。SS316L と接触させた場合、腐食痕やボイドは見られないが、

SS316L 由来の鉄が表面で豊富になる[136]。このとき、ニッケルと鉄は Fe3Ni2の層を形成し

ているとされる。鉄豊富層と母材との間で明確な境界は見られないが、境界周辺にはモリブ

デンが豊富な層が見られる。 

SiC セラミクスと同時に存在する場合、SiC の腐食は加速される[152]。これは次の Cr2+の

還元による Cr7C3の生成のためとされる。 

他の材料との共存については未解明な部分も多い。まず、電気的接触の有無にかかわらず、

グラファイトるつぼの方がアルミナるつぼよりも腐食を引き起こしやすい[141]。グラファ

イトるつぼと電気的に接触しない場合、Cr7C3がグラファイトるつぼ上に生じる[153]。これ

は、式(1- 14)によりクロムが溶融塩中へ溶出し、 

次に、溶出したクロムがグラファイトるつぼ上で式(1- 15)を引き起こしたためである[153]と

考えられている。 

純クロムの項で論じたように、 

この反応は起こりにくい反応であるため、実際には[CrF6]3-錯イオンが関与していると考え

られる。同様の現象は Inconel-800H の腐食においても観察される[77]。 

 

表 1- 5. Hastelloy-N の標準組成[130]。Bal.は調整元素。 

2SiC + 3CrF2 → 2CrF3 + SiF3,    Δ𝐺 = −95.41 kJ/mol. (1- 25) 

Cr → Cr2+ + 2𝑒−, (1- 14) 

3Cr2+ → 2Cr3+ + Cr. (1- 15) 

3CrF2 → 2CrF3 + Cr,    Δ𝐺 = 1.52 × 10
−4 kJ/mol. (1- 16) 

Ni Mo Cr Fe Si Mn V C Co Cu W Al+Ti 

71 

Bal. 
16 7 

4 

max. 

1 

max. 

0.8 

max. 

0.5 

max. 
0.06 

0.2 

max. 

0.35 

max. 

0.5 

max. 

0.5 

max. 
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図 1- 29. 重量変化や腐食電流から推定された Hastelloy-N 合金の全面腐食速度に浸漬温度が

及ぼす影響[77, 81, 90, 103, 104, 119, 121, 135–137]。 
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図 1- 30. 重量変化や腐食電流から推定された Hastelloy-N 合金の全面腐食速度に浸漬時間が

及ぼす影響[77, 81, 90, 103, 104, 119, 121, 135–137]。 

 

 

図1- 31.フッ化ニッケルと酸化ニッケルの反応 “NiF2+H2O→NiO+2HF” のギブズエネルギー

に及ぼす温度の影響。 

 

 

図 1- 32. Hastelloy-N の等価回路 [81]。 
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図 1- 33. Hastelloy-N 合金の局部腐食速度に浸漬温度が及ぼす影響[82, 90, 142, 121, 135–141]。 

 

 

 

図 1- 34. Hastelloy-N 合金の局部腐食速度に浸漬時間が及ぼす影響[82, 90, 142, 121, 135–141]。 

 

 

1.5.2.2. GH3535 合金 

 中国で組成が再検討された Hastelloy-N 合金である。Hastelloy-N 合金とは同様の腐食傾向

を示すと考えられ、いくらかの論文では同様のものとして扱っているが、他方で別の合金と

して扱っている論文もあるため、敢えて別のセクションに記載することにした。 

全面腐食速度は、図 1- 35 に示すように、すべての実験結果で 0.1 mm/year を下回ってい

る[119, 153–158]。構造材料としての適性が示唆されるが、予め溶融 LiF-NaF-KF 中の不純物

をよく除去した結果であることは、他の合金と比較する際に注意が必要である。温度が上昇

するにつれ耐食性が向上するのは、Hastelloy-N 合金と同様の傾向である。図 1- 36 に示すよ

うに、現時点で浸漬時間と腐食速度に相関は認められない。一方で、局部腐食速度は、図 1- 

37 に示すように条件次第で大幅に値が異なる[83, 153, 157–162]ものの、同じ系で実験した場

合に温度の上昇に伴う腐食速度の増加が認められる。また、図 1- 38 に示すように浸漬時間
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が長くなるにつれて、腐食速度が小さくなる傾向にある。これらのことから、Hastelloy-N 合

金の場合と同様に、表面近傍では粒界から先に腐食し、その後粒内の腐食が顕著になる（ほ

とんど腐食しなくなる）と考えられる。 

 Hastelloy-N 合金の場合と同様に、合金元素の欠乏は高傾角粒界近傍で頻繁に生じる[156]

一方で、低傾角粒界や転位の影響は副次的である[156]。クロムがニッケル格子中を拡散す

るための活性化エネルギーは、低Σ値のバルク（Σ1）が 0.81eV、Σ3/(1 1 1)結晶粒界（双晶

境界）が 0.61eV であるのに対し、高Σ値のΣ9/(2 2 1)結晶粒界が 0.09eV であり[163]、高傾

角粒界はクロムが非常に速く移動できる拡散パスとして振る舞う[73, 160, 164]。溶融 LiF-

NaF-KF への溶解により合金元素の拡散は促進される[156]ので、腐食後の双晶粒界ではクロ

ムが豊富なままであるが、高傾角粒界ではクロムの欠乏が進行する[164]。その結果、高傾角

粒界を中心に、孔食やボイドが生じる[161]。双晶境界には炭化物が析出しない[165]が高傾

角粒界には析出することは、高傾角粒界の腐食を大きくする要因となる[156]。この炭化物

は、モリブデンが豊富で[160, 161]、一般的なニッケル－モリブデン－クロム合金の特性か

ら、Mo2C とされる。 

Hastelloy-N 合金の場合と同様に、浸漬初期の粒界腐食が穏やかになった後は、腐食機構

が変化する。結晶粒界以外の場所でも、最表面近傍では、クロムが合金外部へ拡散したこと

によって残った空孔の凝集により、ボイドとクロムの欠乏層が生成する[166] [167]。クロム

以外にも、ニッケル、モリブデン、および炭素は欠乏する[161]が、鉄は豊富になりバルクで

欠乏する[160][161]。また、多くの炭化物とニッケルの γ 相（FCC 構造）[167]、粒状または

層状の腐食生成物が確認できるようになる[161]。クロムの母材内の拡散が腐食の律速過程

と考えられる。図 1- 39 に示すように、等価回路は単純化されたランドルズ回路であり、律

速過程は電荷移動反応である[166]。このことから、母材と M6C 炭化物との間での局部電池

腐食はそれほど大きくないとされる。これは、H2O や CrF3が溶融 LiF-NaF-KF 中へ添加され

た場合も変わらない。 

溶接部の微細構造には母合金よりも多くの塑性変形（転位）が見られる[156]。結晶粒界や

転位は新たな結晶が形成するための核形成場所となる（再結晶しやすくなる）[156]。このこ

とから、溶接部の微細構造は熱力学的により不安定で、再結晶しやすいと考えられる。溶接

の過程では化学組成の変化はそれほどないものの、微細構造[168–170]や 2 次の相（炭化物、

酸化物、金属間化合物など）の析出と分布[67, 160]は大きく異なる。溶接金属の微細組織は

大きく細長い結晶粒である一方で母合金は小さく等方的な結晶粒である[156]。析出物は

(Ni,Mo,Cr)6(Si,C)である[171]。母合金の M6C 析出物は圧延方向に平行に分布するが、溶接部

ではより大きさが小さく一様に分布する[156]。溶接部と母材とは局部腐食を引き起こす。

局部腐食速度は、カソードとアノードの間の接触面積に比例する[172]。局部腐食によるア

ノード側の腐食の促進効果を表すγは、次の式で評価される[173]。 

𝜕𝑙𝑛𝛾

𝜕𝑓
=

𝛽𝐶2
𝛽𝑎1 + 𝛽𝐶2

×
1

𝑓(1 − 𝑓)
. (1- 26) 
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ただし、 

ここで、βa1 とβc2 はそれぞれアノードとカソードの Tafel 勾配であり SA と SB はアノード

とカソードの面積である。溶接部分の面積が母材よりも小さい場合は、溶接部分の腐食はよ

り深刻となる。母材と溶接部分は非一様に溶解し、鉄やクロムの欠乏層が生じる。溶接部に

も母材にも共通するのは、高傾角粒界でクロムの濃度が高いこと[156]であり、クロムの欠

乏は質量減少の主要因であるとされる。 

ヘリウムイオンを照射した部分は腐食が大きく、クロムの欠乏層や鉄の豊富層の形成

[174]、粒界腐食を促進させる[175]。照射により、原子空孔の集合体であるボイドが形成さ

れる[162]。中でも、ヘリウム原子が充填されているものはヘリウムバブルと呼ばれる。ヘリ

ウムバブルは「移行と凝集」[176]と「オストワルド熟成13」に従って[176–179]、巨大なキャ

ビティ（ボイドやバブルの集合体）へと成長する。ヘリウムバブルが存在する層と腐食面の

境界上には多くのキャビティが顕著となる[175]。バブルが存在する層の厚さは次式で計算

できる[174]。 

ここで、x は拡散距離、DHeはヘリウムの拡散係数、t は拡散時間である。合金表面やボイド

はシンクとなって照射欠陥、ヘリウム原子、ヘリウムバブルを吸収し、表面近傍でのヘリウ

ムバブルの成長を阻害する[175]。結果として、最も照射と腐食が激しい箇所では巨大なバ

ブルは観察できない。微細組織中のヘリウム原子やヘリウムバブルが存在や拡散により、腐

食域が広がる[175]だけでなくクロムの欠乏層も広がる[174]。バブルと溶融 LiF-NaF-KF の

界面が破壊されると、溶融 LiF-NaF-KF はバブル内へ浸透できるようになるので、溶融 LiF-

NaF-KF と合金の間の接触面積が増加し[174, 175]、腐食が促進される。照射後は、ニッケル

格子中に Ni2Si が析出する[174]。ケイ素自体はバブルの有無によらず一様に分布しており、

溶融 LiF-NaF-KF へ溶解して欠乏する際に局部腐食により他の元素の溶解を促進する。Ni2Si

が溶融 LiF-NaF-KF と接触すると、母材との電気化学ポテンシャルの差によって局部電池腐

食が生じる。 

合金中に 0.05%のイットリウムを添加した場合、表面の腐食層近傍にイットリウム豊富層

が形成される[154]。さらに、小さなモリブデン炭化物が豊富な析出物が分散する。しかし、

過剰にイットリウムが添加されると、Ni17Y2が形成されてしまい腐食速度が増加する。Mo2C

は粗大化し主に結晶粒界に分布するようになる。ニッケルの塗装を行った場合、ニッケル側

は拡散されたクロムによる粒界腐食が深刻であるが、GH3535 側はわずかに全面腐食するだ

けである[73]。堆積・合金界面にそって、数多くのボイドが形成される[167]。クロムや鉄は

合金からニッケルへ向かって拡散する。塗装による腐食の低減は低傾角粒界の調整よりも

                                                        
13 小さなバブルが選択的に吸収され、大きなバブルのみが成長する現象である。バブル以外に結晶の成

長過程においても見られる。アイスクリームが古びるほど食感がざらざらになる原因である。 

𝑓 =
𝑆𝐵

𝑆𝐴 + 𝑆𝐵
, (1- 27) 

𝑥 = √2𝐷He𝑡, (1- 28) 
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効果的である[73]。ニッケル塗装と母材の間に CrN を挟んだ場合、腐食後のニッケル塗装

は、表面が変容するだけで内部は連続的で CrN/ニッケル塗装面もしっかりと固着する[73]。

CrN の層内も連続的で母材にしっかりと固着する。合金・塗装界面にボイドは観察されず、

合金からニッケルへのクロムと鉄の拡散は CrN により完全に遮断される。電位が外部から

変更されていると、ボイドが大きくその密度が高くなる[153]。また、グラファイトが周囲に

ある場合、グラファイト上に Cr7C3が形成される。 

Hastelloy-N と同様に、この反応は起こりにくい反応であるため、実際には[CrF6]3-錯イオン

が関与していると考えられる。また、脱炭素化を行った表面近傍では、M2C 型の炭化物が形

成しており[161]、この原因は最表面にグラファイトるつぼから生じた炭素が付着し、最表

面とバルクとの間に炭素の勾配が大きくついたためと考えられる。 

 溶融 LiF-NaF-KF 中へ水分を過剰に含む場合は、クロム富化層（主に Cr2O3）がボイドと

共に形成される[166]。CrF3の LiF-NaF-KF への添加は腐食を加速させる。これは、式(1- 15)

により、合金中の Cr が溶出するためと考えられる。 

[SO4]2-イオンが塩中に存在するとき、Cr の酸化・溶解が促進される[180, 181]。700℃の溶融

LiF-NaF-KF 中では次の反応が生じたものと考えられる。 

溶接部と母材とでは、この[SO4]2-による腐食の様相は同程度である[158]。化学蒸着により生

成した SiC (CVD SiC)とともに浸漬した場合、通常の不純物によるものとは異なる腐食機構

により腐食速度は最初期に増加し、その後不純物由来の腐食によりゆっくりと一定速度に

近づく[40, 137, 143]。電気的絶縁の有無によらず腐食は悪化する[160]。合金からの欠乏が原

因で、腐食後の格子定数は低下する[90, 182]。M6C や M12C 炭化物が形成される[160]。Cr3C2

の形成は、CVD SiC と腐食生成物との反応に起因する。合金内へ侵入したケイ素は主に SiC

の形をとり、一部は Ni31Si12を形成する。フッ化物塩中のケイ素は[SiF6]2-の形で溶存するか

SiF4の形で気体となる。 

 

図 1- 35. 重量変化から推定された GH3535 合金の全面腐食速度に浸漬温度が及ぼす影響 
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3CrF2 → 2CrF3 + Cr,    Δ𝐺 = 1.52 × 10
−4 kJ/mol (1- 16) 

2Cr3+ + Cr → 3Cr2+, (1- 15) 

Cr + Na2SO4 → S + Na2O + Cr2O3, Δ𝐺 = −157 kJ/mol (1- 29) 
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図 1- 36. 重量変化から推定された GH3535 合金の全面腐食速度に浸漬時間が及ぼす影響。浸

漬温度は、図 1- 35 参照。 

 

 

 

図 1- 37. 腐食深さから推定された GH3535 合金の局部腐食速度に浸漬温度が及ぼす影響 

 

 

 

図 1- 38. 腐食深さから推定された GH3535 合金の局部腐食速度に浸漬時間が及ぼす影響。浸

漬温度は図 1- 37 を参照。 
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図 1- 39. GH3535 の等価回路 [166]。 

 

 

1.5.3. 鉄系合金（鋼） 

 核融合炉では放射化とスウェリングの観点から、ニッケル系合金の使用が忌避される。そ

こで、構造材料として鉄系合金（鋼）の使用が検討されてきた。このうち、溶融 LiF-NaF-KF

中の腐食について最も研究されてきたのは、SUS316L と JLF-1 鋼であるため、これらは、後

述のように個別に説明する。 

 SUS304 鋼にニッケル塗装を施した場合、欠陥等は生じないが、表面近傍で鉄が豊富とな

る[183]。 

 Fe-17Cr 鋼（B439 鋼）は、クロム酸化物層を形成し、クロム欠乏層も生成する[184]。腐食

生成物は K2NaCrF6に近い組成を持つ。溶解が起こった場所へ溶融 LiF-NaF-KF は浸透でき、

クロム炭化物は溶融 LiF-NaF-KF 中へ溶解しやすいため、溶融 LiF-NaF-KF は、最初にクロ

ム炭化物が豊富な結晶粒界へ浸透する。続いて、最表面で不純物水分が酸化し、表面近傍の

結晶内や結晶粒界からクロムなどの活性な元素が溶解して合金中にボイドが形成される。

表面のクロムが欠乏すると、バルクのクロムは濃度勾配に駆動されて拡散する。このとき、

空孔拡散機構に従ってクロムは拡散する。結晶粒界ほどクロムの拡散速度は大きい。過剰な

空孔は、表面近傍や結晶粒界に集中してボイドへと成長する。図 1- 40 に示すように、等価

回路は、ランドルズ型回路に被膜を仮定したもので表現できる[184]。LiF-BeF2 中では、

SUS430 鋼（Fe-17Cr 鋼）の最表面にクロムが集積する[185]。スピネル型の酸化物が表面に

形成され、Cr2O3, Fe(Fe,Cr)2O4, Fe2O3などがクロムの欠乏層の下に生じる。バルクのクロム

はクロム欠乏層へと拡散する。最表面の酸化物層には腐食抑制効果があるとされる。 

 図 1- 41 に、24Cr-ODS 鋼の等価回路を示す[186]。クロムやケイ素の添加量が多いと、電

荷移動抵抗 Rctが小さくなる。このことは、クロムやケイ素の添加量が多いほど耐食性が下

がることを示唆する。ワールブルグインピーダンスが存在する回路は、拡散に支配される。

ODS 鋼のワールブルグインピーダンスは、ほとんどインピーダンス曲線上に登場せず、ま

たその大きさも電荷移動抵抗のものに比べ 2 桁小さい。このことから、溶融 LiF-NaF-KF の

流動は腐食にほとんど影響しないとされる。ただし、この実験結果は浸漬初期のものであり、
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長時間浸漬により最表面が変化することでワールブルグインピーダンスが大きく影響して

くる可能性がある。 

 

 

図 1- 40. 17Cr 鋼の溶融 LiF-NaF-KF 中での等価回路[184]。 

 

 

図 1- 41. 24Cr-ODS 鋼の溶融 LiF-NaF-KF 中での等価回路。 

 

 

1.5.3.1. SUS316L 

 SUS316L はおおまかに Fe-18Cr-12Ni-2Mo の組成を持つオーステナイト系ステンレス鋼で

ある。SUS316 と比較して、溶接部で問題となるクロム炭化物の析出を低下させるために、

炭素量が低く抑えられている（SUS316L の L は Low Carbon の意味）。 

図 1- 42 に重量変化あるいは電気化学測定により得た全面腐食速度を示す。浸漬温度と腐

食速度には相関が無いように見える。図 1- 43 に浸漬時間に対する全面腐食速度を示す。浸

漬時間が長いほど、腐食速度は小さい。図 1- 44 に局部腐食速度を示す。温度が高いほど、

局部腐食速度は小さい。図 1- 45 に浸漬時間に対する局部腐食速度を示す。全面腐食速度と

同様に、浸漬時間が長いほど局部腐食速度も小さい。 

 腐食形態は、粒界腐食である[75, 82, 136]。腐食の感受性が高いのは、γ-オーステナイトの

結晶粒界と δ-フェライトである[187]。δ-フェライトではクロムが豊富である。500℃から

800℃にかけての温度で、クロムは鋭敏化し、高傾角粒界や幾何学的に必要な（Geometrically 

necessary; GN）転位を移動する[188]。このとき、鋭敏化領域周囲のクロムの欠乏域はアノー

ドとなって局部電池腐食を引き起こし、鉄のフッ化[189]による溶解を促進する。結晶粒界
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では、クロムやマンガンが欠乏する一方で、鉄は豊富になる[137]。鉄やマンガン、モリブデ

ンの析出物が結晶粒界に析出する[137]。結晶粒界周辺には鉄の欠乏層や鉄－ニッケル合金

の一種であるカマサイト、Fe2C 炭化物も観察される[136]。 

 最表面近傍ではクロムが欠乏する[136, 190]。ボイドが形成され、これには結晶粒界の析

出物が関連する。長時間浸漬は焼きなましに酷似した状態になる。析出物はσ -

(Fe,Ni)3(Cr,Mo)2の相であり、クロムを多く含むため腐食が起こりやすい。最表面には、エメ

ラルドグリーン色の K2NaCrF6が形成される[191]。 

 高温部はアノードとなって低温部はカソードとなるという一般的な傾向はそのまま当て

はまる[192]。高温部ではモリブデンが豊富な化合物が形成される。 

 圧延により、腐食量は増加する[187]。これは、結晶粒界（特に、クロムが拡散しやすい高

傾角粒界）や転位などの拡散パスが増加するためである。また、溶接部におけるピンホール

は LiF-NaF-KF が漏れ出す原因となる[108]。 

 Hastelloy-N と接触していても、粒界腐食が見られる[136]。その度合いは接触が無いもの

よりも激しい。結晶粒も腐食の影響が深刻となる。局部電池腐食が起こり、SUS316L から

Hastelloy-N に向けて鉄の物質輸送が生じる。クロムと鉄、いずれの欠乏を顕著となる。Cr3C2

析出物の存在を除けば、鉄とクロムは同程度に脱成分化する。すなわち、腐食による相変態

は起こらずオーステナイトが維持される。グラファイトとともに浸漬した場合、ボイドが大

きくなる[190]。SiC とともに浸漬された場合、最表面に CrFe8Si 層が生成する[83]。 

 水分を含むガスと溶融 LiF-NaF-KF が接していた場合、粒界腐食はより深刻となる[193]。

溶融 LiF-NaF-KF 中にテルルや EuF3が添加されている場合、腐食は低減される[82]。[SO4]2-

が添加された場合、孔食を伴う粒界腐食が生じる[194]。このメカニズムは、式(1- 29)で説明

できる。 

また、結晶粒界では、MnS のような硫黄とマンガンの析出物が生じる。 

MnS周囲の母材がアノードとなり、MnS自体がカソードとなる。この鋼に含まれるMnSは、

水溶液系でも深刻な腐食を引き起こす物質として知られている[195–201]。 

 

 SUS316 の場合は、Cr2O3 や Fe3O4 が生成される[202]。一方で、溶存酸素濃度が高くなる

と、Fe2O3や LiCrO2が生成される。鉄の価数が異なるのは、溶存酸素濃度が高いと酸化が起

こりやすくなり価数の高い鉄が安定になる[203]ためである。LiCrO2 は、保護層のように振

る舞い合金元素の溶融 LiF-NaF-KF への拡散を妨げるため、溶存酸素濃度の高い溶融塩中で

は、構造材料の腐食速度が低くなるとされる[202]。最終的にクロム欠乏層からのクロムの

溶出は、平衡に達するために腐食速度が低下して一定値になると推定される[102]。このこ

とから、Cr2O3層は限られた期間でのみ耐食性を発揮できると考えられる。 

SUS316H の場合は、クロムの溶解が重量減少の大半を担い、最表面や結晶粒界ではクロ

2Cr + Na2SO4 → S + Na2O + Cr2O3, Δ𝐺 = −157 kJ/mol. (1- 29) 

S + Mn → MnS, Δ𝐺 = −204 kJ/mol. (1- 30) 
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ムが豊富となる[204]。また、結晶が隆起した痕跡（多面体の結晶粒）が最表面に存在する。

しかし、溶融 LiF-NaF-KF 中に炭素が添加されると、腐食面は滑らかではあるが、結晶粒界

がはっきりし、孔食も確認できる。炭素濃度が多いほど、結晶のサイズは大きい。最表面は

バルクより硬く、これは拡散で吸着・侵入した炭素の影響と考えられる。 

  

 

 

図 1- 42. 重量変化および電気化学測定から推定された SUS316L の全面腐食速度に浸漬温度

が及ぼす影響 

 

 

図 1- 43. 重量変化および電気化学測定から推定された SUS316L の全面腐食速度に浸漬時間

が及ぼす影響 
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図 1- 44. 重量変化から推定された SUS316L の局部腐食速度に浸漬温度が及ぼす影響 

 

 

図 1- 45. 重量変化から推定された SUS316L の局部腐食速度に浸漬時間が及ぼす影響 

 

 

1.5.3.2. JLF-1 鋼 

 図 1- 46 に浸漬時間に対する腐食速度を示す。腐食時間が長くなるほど重量減少はわずか

に少なくなる[205]。これは、浸漬初期は表面近傍の層形成が支配的腐食機構で、その後全面

腐食へ移行するためと考えられる。溶融塩中の水分やフッ化水素等の不純物酸化剤を電気

化学的に除去した場合、その腐食速度は 7 μm/year と極めて良好になる。 

腐食形態は、粒界腐食であり、孔食は生じない[206]。旧オーステナイト粒界、パケット境

界、ブロック境界、およびラス境界は粒内と化学組成が異なるために選択的に腐食する[207]。

特にラス境界は、C23C6析出物が多く存在するなどクロムが豊富であるため、結晶粒と局部

電池を形成してアノードとなる。溶融塩中の水分やフッ化水素等の不純物酸化剤を電気化

学的に除去した場合、粒界腐食は低減されるが孔食は生じるようになる。この孔食は、浸漬

時間が長いほど数が多くなる。 

溶融 LiF-NaF-KF と接する側から、鉄の豊富層（またはクロムの欠乏層）、クロムの豊富層

が生じる[206]。また、腐食後の溶融 LiF-NaF-KF 中のフッ化水素濃度は増加する[207]。 
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ニオブるつぼと接触していた場合、腐食はほとんど生じない[207]。しかし、溶融 LiF-NaF-

KF 中での電極電位は、Nb4+/Nb > Cr2+/Cr であるため、ニオブが犠牲的に振る舞うことは無

いと考えられ、この原因は不明である。 

 溶融 LiF-BeF2 中では、最表面には Cr2O3 を主に含む層が形成される[208, 209]。この層に

は他に、(CrFe)2O3 やスピネル構造の(FeCr2)O4 や Fe3O4 が含まれる。腐食後には、バルクで

の濃度に比べ溶融 LiF-BeF2 中の鉄濃度がクロム濃度よりも少なく、最表面の堆積層中には

クロムが鉄より多く存在した。このことから、クロムの選択的溶解が生じたことが分かる。 

 アルゴン環境下では、薄い酸化膜が存在する[185]。表面近傍では、タングステンが集中す

る。きめ細かい α-Fe2O3の結晶粒が存在する。酸素ガス雰囲気下では、スピネル型の酸化物

が検出され、酸化物層も厚く、表面に近い方から Fe3O4, FeCr2O4が存在する[185]。フッ化水

素ガス環境下では、界面に近い方から(Cr,Fe)2O3, Fe および Cr2O3が検出され、最表面の多く

はクロムで構成される[185]。 

 

 

図 1- 46. 重量変化から推定された JLF-1 鋼の全面腐食速度に浸漬温度が及ぼす影響 

 

 

1.5.4. その他の材料（セラミクス） 

構造材料として現時点で調査されてきた合金は以上であるが、耐食性機能材料としては

セラミクスの使用も考えられる。 

 

1.5.4.1. SiC 

 SiC 自体は脆性材料であるため、SiC の結晶を細網状（SiCf）としてある程度衝撃を吸収

できるようにした SiCf/SiC のとして使用が検討されている。セラミクスの一種であり、鋼よ

りも高融点であることが利点である。しかし、現時点で脆性材料を原子炉内で使用すること

は認められていないので、今後の腐食機構や破壊機構の詳細な解明が必要である。 

化学蒸着で堆積させた SiC は、全面腐食を示す[142, 210]。一方で、化学気相含浸法で堆

積させた SiC は、母材間の中間層が選択的に腐食する[211]。母材に亀裂が生じていなけれ
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ば、中間層の完全な腐食により母材は一様に剥離するが、母材に亀裂が生じていれば、亀裂

と中間層の腐食の組み合わせにより母材は非一様に剥離する。炭素を最表面に蒸着させる

と腐食は低減するが、SiC 側の蒸着面には炭素の欠乏層が形成される[147]。 

SiC 中に純ケイ素層が存在する場合、次のように、Si 層のほうが SiC よりも溶解しやすい

[212]。 

SiC 中に ZrC が添加されていると、ZrC が選択的に腐食する[213]。炭化物の主要な腐食機構

は次の通りである。 

この反応に付随して、[ZrF7]2-や[SiF6]2-が生じる。 

溶融塩中にニッケルイオンやクロムイオンなどの不純物が含まれていると、SiC の腐食は

大きくなる[214]。CrF3 を含む溶融 LiF-NaF-KF 中へ蒸着で生成した SiC を浸漬すると、ケ

イ素の選択的溶解が起こり、腐食は悪化する[215, 216]。初期は、SiC 最表面の酸化ケイ素と

Cr3+とが反応して、Cr2O3を形成する[216]。700℃では次のようになる。 

次に、Cr7Cr3や Cr3C2などの炭化クロムが溶融 LiF-NaF-KF 中に形成される[215]。 

 中性子照射後に溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬したものは、最表面にケイ素欠乏層すなわち炭

素豊富層を形成する[217, 218]。照射によっても浸漬によっても Si-C の結合は切断され、C-

C の結合が豊富となる[217]。C-C 結合を促進する照射により腐食速度は増加する。この腐食

には、酸素濃度が影響するものと考えられる[218]。次のような反応が考えられる。 

全体の反応としては、次のとおりである。 

  

1.5.4.2. AlN, Er2O3, Y2O3, Al2O3 

 AlN の耐食性は高い[219]。Al2O3は表面こそ速やかに反応するものの、その後の腐食は起

こりにくく、腐食後は灰色に変色する[219]。Er2O3 や Y2O3 の腐食は大きい[219]。これらの

違いは、溶融 LiF-NaF-KF への溶解度の違いにより生じると考えられる。 

 

1

2
Si + F2 →

1

2
SiF4, ΔG = −727 kJ/mol, (1- 31) 

1

2
SiC + F2 →

1

2
SiF4 +

1

2
C, ΔG = −696 kJ/mol, (1- 32) 

C4− → C + 4𝑒−, (1- 33) 

4CrF3 + 3SiO2 + 6F
− = 3[SiF6]

2− + 2Cr2O3, ΔG = −337 kJ/mol  (1- 34) 

12CrF3 + 9SiC + 18F
− = 9[SiF6]

2− + 4CrC2 + C, ΔG = −2160 kJ/mol  (1- 35) 

SiC + 4KF + 4H2O + 4𝑒
− → K4[SiO4] + C + 4H2 + 4F

−, (1- 36) 

SiC + 2KF + 4F− → K2[SiF6] + C + 4𝑒
−, (1- 37) 

2SiC + 6KF + 4H2O → K4[SiO4] + K2[SiF6] + 2C + 4H2. (1- 38) 
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1.5.4.3. TiB2, TiC 

 TiB2 にニッケルを添加すると、粗大化した結晶構造が見られ、耐食性が悪化する[220]。

一方で、タンタルを添加すると、最表面は柔らかくなるが微細構造が強化され耐食性が向上

する。 

 TiC は HF が存在する環境で、K2TiF6を形成する。 

結晶粒界からのチタンの選択的溶解が主要な腐食機構である[221]。合金中に SiC を添加し

た場合、腐食速度は低下する。 

 

1.5.5. 溶融 FLiNaK と接する材料の腐食まとめ 

以上を腐食速度・形態・反応の観点からまとめると次の通りである。 

腐食速度としては、ニッケル及びニッケル系合金が小さい。この特長が溶融塩原子炉での

使用に適する。 

腐食形態としては、全面腐食、粒界腐食、孔食などが見られる。これらは、拡散に基づい

て説明される。 

腐食反応としては、フッ化物の単塩や複塩の生成が見られる。また、溶存形態については、

錯イオンの考慮も必要である。これらはギブズエネルギーに基づいて説明される。 

このように、溶融 LiF-NaF-KF と接する材料の腐食機構については、溶融塩原子炉での使

用を踏まえてニッケル系合金が最も調査されてきた。核融合炉構造材料の腐食機構につい

ては、ニッケル系合金ほど具体的に解明されているわけではない。しかし、ニッケル系合金

に用いられてきた原理・手法は、核融合炉構造材料の腐食機構の導出・評価にも適用可能と

考えられる。 

 

 

1.6. 溶融 FLiNaK と接する材料の腐食理論 

 ここまでの腐食試験結果から、不純物の特性を表すフッ化物や酸化物の生成ギブズエネ

ルギーや、合金において特殊な腐食機構である拡散について、数式を用いてより詳細に議論

する。 

 

1.6.1. フッ化物・酸化物の生成ギブズエネルギー 

 生成ギブズエネルギーは、物質の化学的安定性を意味する。異なる物質の生成ギブズエネ

ルギーを比較することにより、化学反応の自発的進行を評価できる。このため、腐食挙動を

説明するのに経験的に使用されてきた[222]。図 1- 47 に代表的な構造材料元素のフッ化物の

生成ギブズエネルギー（エリンガム図）を示す。構造材料に使用されるほとんどの金属のフ

ッ化物は、LiF, NaF, および KF よりも高いギブズエネルギーを持つ。このことは、高純度の

LiF-NaF-KF 中で腐食が生じないことを意味するはずである。実際には前節で見てきたよう

TiC + 2KF + 4HF(g) → K2TiF6 + C + 2H2(g), ΔG = −233 kJ/mol @773K. (1- 39) 
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に、腐食が生じることから、LiF-NaF-KF へ混入した不純物酸化剤が腐食を引き起こすこと

がわかる。多くの場合、不純物酸化剤はフッ化物（HF など）か酸化物（H2O など）であり、

遊離 F-や溶存 O2-と金属 M との反応の組み合わせにより金属フッ化物や酸化物が形成しう

る。 

後述のようにブランケット環境下で支配的な不純物酸化剤は、フッ化水素トリチウムと水

分であり、その反応は次の通りである。 

式(1- 42)が平衡状態に達したときを考える。固体である M と MFxの活量を 1 とすると、

このときの平衡定数 K は、フッ化トリチウムの分圧 pTFと水素の分圧𝑝H2とを用いて、 

ここで定義より、金属の単体 M と水素分子 H2は、いずれも基準状態であるため、生成ギブ

ズエネルギーはゼロ（ΔG (M) ≡ 0 およびΔG (H2) ≡ 0）であるから、反応のギブズエネ

ルギー変化ΔG1は、 

ここで、ΔG (MFx) およびΔG (MFx)は、それぞれ金属フッ化物 MFx およびフッ化トリチウ

ムの生成ギブズエネルギーである。反応のギブズエネルギー変化と平衡定数には次の関係

がある。 

式(1- 50)に式(1- 48)と式(1- 49)とを代入して整理すると、 

左辺はフッ素 1 原子当たりの生成ギブズエネルギーを表し、図 1- 47 のエリンガム図で示さ

れた値そのものである。右辺は標準状態からの分圧の変化を踏まえた TF の生成ギブズエネ

ルギーを表し、図 1- 47 中では点線で示されている。フッ化トリチウムと水素の分圧の比で

ある右辺第 2 項の括弧内は右側の y 軸に記してある。図 1- 47 から、分圧の比が小さいほど

MFx は生成しやすいと言える。また、TF 分圧が大きくなるほど、構造材料はフッ化しやす

いと言える。この関係は、H2O の場合も同様で、H2O 分圧が大きくなるほど構造材料は酸化

しやすいと言える。各金属に着目すると、グラファイト、タングステンやニッケルは、他の

1

𝑥
M + F− →

1

𝑥
MF𝑥 + 𝑒

−, (1- 40) 

𝑥

𝑦
M + O2− →

1

𝑦
M𝑥O𝑦 + 2𝑒

−. (1- 41) 

1

𝑥
M + TF →

1

𝑥
MF𝑥 +

1

2
T2, (1- 42) 

𝑥

𝑦
M + H2O →

1

𝑦
M𝑥O𝑦 + H2. (1- 43) 

𝐾 =
𝑝TF

√𝑝T2
. (1- 44) 

Δ𝐺1 = Δ𝐺(MF𝑥) − 𝑦Δ𝐺(TF). (1- 45) 

Δ𝐺1 = −𝑅𝑇 ln𝐾. (1- 46) 

1

𝑥
Δ𝐺(MF𝑥) = Δ𝐺(TF) − 𝑅𝑇 ln (

𝑝TF

√𝑝T2
). (1- 47) 
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構造材料金属に比べて高いので腐食しにくく[102]、クロムが腐食を起こしやすいことが示

唆される。 

 

図 1- 47. LiF-NaF-KF や鉄鋼材料を構成する金属のフッ化物、および TF の生成ギブズエネ

ルギー。 

 

 

1.6.2. 拡散 

ここでは、ニッケル系合金の腐食で確立されつつある拡散理論について説明する。ニッケ

ル系合金や鋼中で問題となるクロムの欠乏は、クロムの拡散で説明される。拡散には、合金

中での拡散と溶融塩中での拡散の 2 通りが考えられる。いずれもフィックの第一法則・第二

法則に基づき、一次元で考える。 

ここで、合金中であれば、J は合金表面へと拡散しているクロムの流束、DCr は合金中の拡

散係数、C(x, t)は合金中のクロム濃度、x は表面からの距離、t は浸漬時間等である。また、

溶融塩中であれば、J は合金表面から溶出したクロムの流束、DCr は溶融塩中の拡散係数、

C(x, t)は溶融塩中のクロム濃度、x は表面からの距離、t は浸漬時間等である。 

合金中では、バルクと表面の濃度勾配によりクロムが拡散する[116]。濃度分布は、溶出を

合金表面からのみと考えて、式(1- 49)を解いて、 

𝐽Cr(𝑥, 𝑡) = −𝐷Cr
𝜕𝐶Cr(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑥
  , (1- 48) 

𝜕𝐶Cr(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑡
= 𝐷Cr

𝜕2𝐶Cr(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑥2
  , (1- 49) 

𝐶(𝑥, 𝑡) = 𝐶0(𝑥, 𝑡) erf (
𝑥

2√𝐷𝑡
) , (1- 50) 
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ここで、C0(x, t)は合金中の初期のクロム濃度、erf は誤差関数14である。これより、クロムの

欠乏が進行している深さ x は次のように評価できる。 

また、最表面の流束(1- 48)の積分により、重量変化Δm は次のように記述できる。 

ここで、A は溶融塩と接している面積である。なお、高傾角粒界にある Cr23C6析出物中から

の Cr の脱成分化[73]も同様の式で評価できる。 

 結晶粒内と結晶粒界近傍とでは拡散係数が異なる。結晶粒内の拡散係数は、ニッケル塗装

中で確認されたように[167, 223]、相互拡散を想定した方が現実の結果を良く反映でき、拡

散係数が濃度に依存する場合に適用されるボルツマン－俣野の関係により次のように記述

できる。 

ここで、DC*は濃度（ここではクロム濃度）が C*のときの位置における拡散係数、t は拡散

時間、c は濃度（ここではクロム濃度）、x はニッケル塗装界面からの距離、CR は初期濃度

である。 

一方で、結晶粒界近傍の正味の拡散係数 Deff は、格子内拡散の拡散係数 Dl と短回路拡散

（表面拡散、粒界拡散、および転位拡散の相称）の拡散係数 Dbに重みづけをした次のハー

トの式で表される[224]。 

ここで、f は空間内で結晶粒界が占める体積分率[225]であり、次のように記述される。 

ここで、q は結晶の形に依存する係数（平行な結晶粒界ならば 1、結晶を円形に見立てるな

らば 2）であり、δは結晶粒界の幅で 0.5-1 nm 程度, d は結晶の大きさである。結晶粒界近

傍の拡散の活性化エネルギーはバルクの 60%程度であり[226]、総じて結晶粒界での拡散は

結晶粒内よりも速いと言える。 

基質中のボイドの形成は、表面近傍でのクロムの選択的に欠乏により生じる。これは、カ

ーケンドール効果によって説明される[143]。鉄やクロム、ニッケルの拡散メカニズムは空

孔拡散であり、中でもクロムは空孔拡散が他の元素よりも速いので、速やかに金属外へ到達

する。このため、他の元素が空孔を埋める前に、過飽和空孔が集合してボイドが形成される。 

                                                        
14 誤差関数の定義は次の通りである。 

erf(𝑥) =
2

√𝜋
∫ 𝑒−𝑡

2
𝑑𝑡

𝑥

0
.  

 

𝑥 = √2𝐷𝑡 . (1- 51) 

Δ𝑚 = −
2𝐴𝐶0(0, 𝑡)

√𝜋
√𝐷𝑡  , (1- 52) 

𝐷𝐶∗ =
1

2𝑡

∫ 𝑥𝑑𝐶
𝐶∗

𝐶𝑅

𝑑𝐶
𝑑𝑥
|
𝐶=𝐶∗

 , (1- 53) 

𝐷eff = 𝐷𝑙(1 − 𝑓) + 𝐷𝑏𝑓 , (1- 54) 

𝑓 =
𝑞𝛿

𝑑
 , (1- 55) 
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溶融塩中のイオンの自己拡散は、近隣のボイドへの移動によって生じる[50]。固体が液体

になった際の体積変化によりボイドが溶融塩中に形成されると考える。LiF-NaF-KF は固体

から液体になる際に 10%体積が増加する。一方で、その成分である LiF, NaF, KF はそれぞれ

29.4%, 27.4%, 17.2%[227]体積が増加する。LiF-NaF-KF の体積増加は小さいので、LiF-NaF-

KF 中では、ボイドの数が少なく、自己拡散が小さいとされる[49, 50]。 

 

 

1.7. 溶融 FLiNaK 中で腐食の原因になる不純物 

水やフッ化水素、残留金属酸化物、容易に還元するイオンなどの不純物酸化剤は、材料の

腐食を引き起こすため、溶融塩を取り扱う際の課題である[40, 67]。 

核融合炉運転前と運転初期においては、不純物として水が支配的と考えられる。これは、

調整時の溶融フッ化物塩の潮解や、予め配管等の金属壁に付着していたところへ溶融塩が

通過したことによって混入しうるためである。溶融塩中の水の体積分率が 2 vol%までであ

れば体積分率に応じて腐食は激しくなるが、2 vol%以上としても腐食機構は激しいままで変

化しない[193]。極めて低濃度の水分しか含まれない場合、金属の溶解は、水分が継続的に作

製されない限り、水分が消費されつくすか、金属フッ化物の溶解度に到達するまで継続する

[66]。 

核融合炉運転中においては、溶融塩中に不純物が常時生成する。核融合炉ブランケットの

環境の LiF-BeF2中では、核変換により、リチウム、フッ素、ベリリウム15から、水素同位体

（主にトリチウム）、酸素、フッ素、ヘリウムなどが生じる[228]。14MeV の核融合中性子か

らは、リチウム同位体は、式(1- 2)、(1- 3)に従ってトリチウムを生成する[9][229]。 

式(1- 2)の後に生じたトリチウムは、T+ (TF) または T- (LiT) のいずれかの状態を取ることが

知られている[230, 231]16。フッ素は、主に (n,α) 反応 (359.4 mbarn) を引き起こすが、一部

は酸素やトリチウムを生成する。 

                                                        
15ベリリウムは、主に(n,2n)反応である式(1- 4) (438.8 mb) を引き起こすが、一部は 2 段階の反応を経て Li6

を生成する。 

Be9 + 𝑛 → He4 + He6 , 𝜎 = 9.149 mb   

He6 𝛽−𝑑𝑎𝑐𝑎𝑦
→      Li6 , 𝑡1/2 = 0.8 s   

この後、式(1- 2)を経てトリチウムが生成する。 

16溶融 LiF-BeF2中の重水素イオンは、DF などの D+を含む化学種の状態で拡散しており、イオン対の拡散

や交換が Be-F の結合を切断していると考えられている。 

Li6 + n → T + He4 , 𝜎 = 28.04 mbarn (1- 2) 

Li7 + n → T + He4 + n′, 𝜎 = 365.0 mbarn (1- 3) 

F19 + 𝑛 → O16 + T, 𝜎 = 15.30 mbarn  (1- 56) 
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その後これらが組み合わさって強力な酸化剤であるフッ化水素[228]同位体や水同位体が定

常的に生じる。この事実は、LiF-NaF-KF 等のリチウム含有フッ化物塩にも当てはまる。不

純物として生じたトリチウムの化学形態は、熱力学的安定性を踏まえると、主としてフッ化

トリチウム（TF）と考えられる。TF は中性子によるフッ化リチウムの核変換により生じる

ことが確認されている[102, 208, 230, 232, 233]。さらに、構造材料や溶融塩中の不純物と速

やかに反応[185, 234, 235]してトリチウム分子やその同位体（T2, HT）を形成するとされる

[230]。TF や T2の溶融塩中での溶解度は、次のヘンリーの法則に従う[236–239]。 

ここで、c は TF や T2の濃度、KHはヘンリー定数、p は TF や T2のガス分圧である。図 1- 48

にこれまでに得られているヘンリー定数を示す[236–243]。LiF-NaF-KF 中の方が、LiF-BeF2

中よりも、溶解度が一桁大きい。この原因としては、F-の活性の違いが考えられる。すなわ

ち、LiF-NaF-KF 中では、遊離 F-が多いため、比較的容易に水素原子を捕獲できる一方で、

LiF-BeF2 中では[BeF4]2-錯イオンにより F-の活性が低下しており、水素原子が捕獲しにくく

なっていると推定できる。TF が支配的な酸化剤である場合、低温から高温へ物質輸送が生

じる[244]。TF は、液相（溶融塩中）から気相へは移行するが、液相から固相（構造材料中）

へはほとんど移行しない[245]。これは固相表面で TF が解離するためと考えられる。その場

合、フッ素原子は金属と最表面でフッ化物を形成する一方で、解離で生じたトリチウム原子

は、トリチウム分子[228, 230, 238, 245, 246]17となって溶融塩または構造材料の中を拡散する

と考えられる。構造材料の溶融塩と接していない大抵の面は気相であるため、構造材料中の

拡散を経て界面へたどり着いたトリチウム原子は、トリチウム分子となって脱離する[247]。 

 以上のように、核融合ブランケットの溶融塩中で支配的な不純物は、核融合炉運転前・初

期であれば水分、運転中であれば、フッ化トリチウムであることが推定される。しかし、先

行研究の多くの腐食試験では、複数の不純物を一度に取り扱ってきた。このため、水分やフ

ッ化トリチウムそれぞれが引き起こす核融合炉構造材料の腐食機構は未解明である。 

 

                                                        
17トリチウム分子は、液相から気相へも固相へも移行する[245]。特に、溶融塩と接している構造材料を透

過してしまう[245, 246]ことはトリチウム管理濃度の観点から問題とされる。同位体交換で管理濃度を制御

しようとする研究もなされており、フッ化物イオンが低活性で気相中の H2分圧が低い場合、溶融塩から

は HT と TF のいずれの化学種も放出されうる[228]。H2分圧が増えるほど HT/TF の比は増加し、1 kPa を

超えると HT が支配的になる。これは同位体交換の頻度が向上し、TF が容易に HF へと変換されるためで

ある。550℃におけるこの反応は次の通りである。 

H2 + TF → HT + HF, ΔG = 0.410 kJ/mol,  

ここで溶融塩中の H2は、水素原子へ解離するのではなく、H2分子のまま溶解することが知られている

[238]。このトリチウム放出挙動は、H2とフッ化物イオンの活性に支配される溶融塩中の酸化還元状況に

より大きく影響される。放出の律速過程は、液相から気相にかけての HT の拡散である[230]。 

𝑐 = 𝐾H𝑝,  (1- 57) 
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図 1- 48. 溶融フッ化物塩中の水素同位体やフッ化水素同位体のヘンリー定数[236–243]。LiF-

NaF-KF 中での HF のヘンリー定数 (5×10-3 mol/(m3Pa)) は、おおまかではあるが筆者が独自

に求めた。詳細は付録を参照されたい。 

 

 

1.8. 腐食低減法 

ここまで示してきた溶融フッ化物塩中の材料の腐食機構を踏まえると、対策無しに材料

中に溶融フッ化物塩を流した場合、溶存不純物酸化剤によって材料は腐食し、材料としての

本来の役割を発揮できなくなることが予想される。この不純物酸化剤を除去するための溶

融塩の純化方法は様々ある。次のような手法が考えられてきており、実炉で使用する際には

費用との兼ね合いが大切である。 

（１） 0.13 Pa 以下と高温に維持する[248]。 

（２） HF/H2の混合ガスを溶融塩中へ供給する。 

HF と H2 の混合ガスを溶融塩中へ溶解させることにより、溶融塩中の酸素や水分を除去で

きる[43, 145, 249]。これら以外に、塩化物や硫化物なども除去できる。混合ガスを 600℃や

650℃で溶解させる方が、500℃で溶解させるよりも、固体のフッ化物塩が白色に近くなる

[55]。純度の高いフッ化物塩は白色に近いので、このことから高温で溶解させるほど不純物

除去効果が大きいことがわかる。 

（３） NH4HF2を溶融塩へ溶かす[248]。 

（４） イオン化しやすい金属を添加する。 

溶融フッ化物塩の電気化学ポテンシャルを制御して[208]、酸化剤を速やかに還元させる手

法である。アルカリ金属やベリリウム、ジルコニウムなどが添加される物質の候補であるが、

金属ベリリウムを溶融 LiF-BeF2へ添加した実験が、特に有名である[208, 250, 251]。これは

550℃でフッ化水素や水と次の反応を生じるためである[208]。 

Be + 2HF → BeF2 + H2, ΔG = −337 kJ/mol, (1- 58) 
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生成ギブズエネルギーの項でも述べたが、BeF2や BeO の生成ギブズエネルギーは、構造材

料の主成分である鉄やクロムよりも低いため、次の反応による腐食の心配はない。 

実炉においてベリリウムは、中性子増倍材としても着目されているため、そのまま溶融塩中

へ添加しておく方法が検討されている。その場合、ベリリウムがコロイド状になることが課

題である[102]。すなわち、ベリリウムコロイドは、塩の粘性を高めるため、継続的な除去が

必要となる。また、ベリリウムは柔らかく、簡単にその形を変えてしまうため、周囲を純ニ

ッケルと合金化してしまうなどの工夫も必要である。 

（５） 溶融塩中に酸化還元対を添加する。 

こちらも、溶融フッ化物塩の電気化学ポテンシャルを制御して、酸化剤を速やかに還元させ

る手法である。2 つの酸化状態をもつ元素のフッ化物の組み合わせ（UF4/UF3, CeF4/CeF3, 

SmF3/SmF2, YbF3/YbF2, VF3/VF2, EuF3/EuF2など）の酸化還元反応を利用する方法が検討され

ている[252–256]。 

（６） 電気化学的に除去する。 

溶融塩中に電流を通じると、電極の表面で酸化還元反応を引き起こされる。この際の反応を

不純物酸化剤の還元に制御することで、不純物を除去する手法[206, 257]である。電気化学

的に不純物を除去する方法は、酸素イオンに有効である[257]。 

さらに、グラファイト棒を使用できるなら、気体である CO2の形で取り出せる。 

 

ここまでは、構造材料の腐食要因である「環境因子」「材料因子」「応力因子」のうち、不

純物酸化剤という環境因子に着目してきた。他 2 つに関する研究についても紹介する。材料

因子については上述の通り、材料に応じた腐食速度があり、一般的にはフッ化物や酸化物の

生成自由エネルギーが高い元素ほど腐食しにくい。また、電気化学的なアプローチとして、

カソード防食が考えられ、その一種である流電陽極法が着目されている。流電陽極法は、異

なる金属同士を意図的に接触させて電池を生じさせ、特定の金属の腐食を加速・減速する手

法である。構造材料の腐食を肩代わりする流電陽極の材料としては、ベリリウム[208]やア

ルミニウム[258]などが検討されている。応力因子については、本研究では取り扱わないが、

核融合炉構造材料が自重や電磁力を受ける以上、検討が必須である。しかし、高温の溶融塩

を使用した環境における応力負荷試験は前例が無く、その手法は確立されていない。 

以上のように、溶融フッ化物塩の改質や材料の改質により、構造材料の腐食を低減する手

法は様々ある。しかしながら、ブランケットでの使用においては、フッ化トリチウムなどが

Be + H2O → BeO + H2, ΔG = −326 kJ/mol, (1- 59) 

Fe + BeF2 → FeF2 + Be, ΔG = 293 kJ/mol, (1- 60) 

2

3
Cr + BeF2 →

2

3
CrF3 + Be, ΔG = 243 kJ/mol. (1- 61) 

2O2− → O2 + 4𝑒
−, (1- 62) 

C + 2O2− → CO2 + 4𝑒
−, (1- 63) 
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常時生成する状態にあるため、不純物のその場除去法がより重要となる。既存の腐食低減法

は必ずしもその場除去法として適用可能ではなく、また、実績も不十分なところが多い。そ

こでブランケットでの使用を見据えた腐食低減法のさらなる研究が必要である。 

 

 

1.9. 本研究の目的 

ここまでの第 1 章は次のように要約される。第 1 節で述べたように、核融合炉からのエ

ネルギーの取り出しのために、ブランケットという構造物が検討されてきた。第 2 節で述べ

たように、JLF-1 鋼や NH2 バナジウム合金は、低放射化構造材料であり、核融合炉構造材料

の候補となり得る。一方で、第 3 節で述べたように、溶融 LiF-NaF-KF は、核融合炉の自己

冷却材料兼増殖材料の候補である。第 4 節で述べたように、核融合炉内のブランケットで

は、これらを組み合わせた使用が検討されているが、その際には、接触界面での材料の共存

性が課題となる。第 5 節で述べたように、溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食試験は、フッ化物を

使用する溶融塩炉の製作のために先行してニッケル系合金等で幅広く行われてきたが、ニ

ッケル系合金の使用が困難な核融合炉の構造材料候補である JLF-1 鋼や NH2 バナジウム合

金ではそれほど行われておらず知見に乏しい。加えて、第 6 節で述べたように、核融合炉で

定常的に生成するフッ化水素同位体は、溶融塩炉では想定する必要がなく、定量的な評価が

なされてこなかった。その上、第 7 節で述べたように、実際の核融合炉の設計に合わせた不

純物酸化剤のその場除去についてもあまり検討されてきたとは言えない状況にあった。 

そこで、本研究では、次の 3 点を目的とした。 

（１）溶融 LiF-NaF-KF 中の不純物酸化剤である溶存水分と溶存フッ化水素それぞれが、核

融合炉構造材料の腐食機構に及ぼす影響の解明 

（２）溶融 LiF-NaF-KF 中のフッ化水素による腐食のその場低減法の確立 

（３）既知の核融合炉構造材料と溶融フッ化物塩との組み合わせによる溶融塩ブランケッ

トの成立性の評価 

次に各章のつながりを述べる。第 2 章では、腐食の測定方法の原理を説明し、第 3 章で

は、本実験で使用した測定方法を示す。第 4 章では、JLF-1 鋼とその合金元素純金属（純鉄、

純クロム、純タングステン）、NH2 バナジウム合金とその合金元素純金属（純バナジウム、

純クロム（JLF-1 と共通）、純チタン）、および比較対象として用いた純ニッケルとステンレ

ス 430 鋼の溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食機構について述べる。第 5 章では、材料同士の腐食

機構や水分とフッ化水素による腐食の差異を比較し、腐食生成物や腐食形態をもとに、腐食

反応をより一般的に述べる。さらに、溶融 LiF-NaF-KF ブランケット条件での腐食機構を示

し、腐食低減の方策について述べる。最後に、流動や磁場が加わった際の腐食挙動の違いを

推定する。第 6 章で結論として、「溶融塩ブランケットの不純物水分やフッ化トリチウムに

よる構造材料腐食を抑制できる見通しを得た」ことを示す。なお、付録には、本論に使用し
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た数式の変形や、フッ化水素の溶融 LiF-NaF-KF 中でのヘンリー定数の導出、ブランケット

の中性子経済、およびブランケットの壁の厚さについての基礎的な議論を記述した。 
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第 2 章 原理 

本章では、腐食の現象論的理解と、比較方法について述べる。重量変化、表面・断面変化、

電気化学測定について説明する。 

 

2.1. 重量変化 

 本研究で取り扱う腐食は、イオン化を伴う溶解である。材料 X が溶融塩中へイオン化を

伴う溶解すると、イオン化した分だけ、X の質量は減少する。 

このときの質量減少（慣例的に重量減少とも呼ぶ）Δm [kg] は、次のように書ける。 

ここで、m0は腐食前の質量 [kg]、m は腐食後の質量 [kg]である。質量減少を測定する方法

は、天秤等である。質量減少は、溶融塩との接触面積が大きいほど大きくなってしまうため、

比較においては不利である。そこで、溶融塩との接触面積 A [m2]で規格化した量である腐食

減量（または単に腐食量とも）Δw を定義する。 

単位としては、SI 系なら kg/m2 であるが、腐食分野では実用性の観点から、mg/cm2 が使用

されることが多い。異なる材料同士を比較する際には、腐食減量は有用である。なぜなら、

同条件（浸漬時間、温度、周囲環境など）で測定した結果、腐食減量が大きいほど材料は腐

食しやすく、反対に小さいほど材料は腐食しにくいことを意味するからである。接触面積 A

としては、辺の長さが a, b, t  (t << a かつ t << b) である板状の直方体試料であれば、微小

な側面積の変化は測定が難しいため、これを無視した次の値が使用される。 

ここで、係数「2」は試料の両面を意味する。同様の考えで、直径 d、高さ（厚さ）t  (t << 

d) の円柱状（円盤状）試料であれば、次の値が使用される。 

 材料の特性は以上のように求まるが、それを設計に活かすには、腐食により質量が減少す

る速さ（腐食速度）v を求める。 

ここで、t は浸漬時間 [s] である。単位としては、SI 系であれば [kg/s] であるが、これも実

用上の観点から、次のように年間腐食速度 [mm/year] へ変換されることが多い。 

X → X𝑧+ + 𝑧𝑒− (2- 1) 

Δ𝑚 = 𝑚0 −𝑚 (2- 2) 

Δ𝑤 =
Δ𝑚

𝐴
 (2- 3) 

𝐴 = 2𝑎𝑏 (2- 4) 

𝐴 = 2𝜋 (
𝑑

2
)
2

=
𝜋𝑑2

2
 (2- 5) 

𝑣 =
Δ𝑤

𝑡
 (2- 6) 
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ここで、ρ は密度 [kg/m3]、Y は一年間の秒数 [s] である。材料に固有の値である密度で除

してあるこの値も、異なる材料同士の比較に使用されることが多い。腐食減量の場合と同様

に、腐食速度が大きいほど材料は腐食しやすく、反対に小さいほど材料は腐食しにくいこと

を意味する。年間腐食速度は、材料の使用可能性を決める上で重要である。過去には、材料

の耐食性を経験的事実により得た年間腐食速度で分類して、腐食しろを決定していた[1]。

現在は、個々の材料の特性に着目し、最小厚さに設計上の余裕の厚さを加えて、腐れ代を決

定する[2]。注意しなければならないのは、「腐食が生じているなら、腐食速度は一定である」

は偽である。一般的には、浸漬直後が最も腐食速度が速く、長時間浸漬するにつれて腐食速

度は低下する。したがって、年間腐食速度は、この効果を無視していることになる。可能で

あれば、腐食速度の経時変化を測定できることが望ましい。この手法の一つに、計画的間隔

試験法[3]がある。 

 

2.2. 表面・断面変化 

 式(2- 1)により表面から材料が溶出すると、表面の形状は変化する。図 2- 1 に典型的な腐

食形態を示す[4]。腐食形態の特定には、腐食前と腐食後の表面・断面観察による比較を行

う。合金のような複数の元素が混合しているような材料では、材料中の元素分布に偏りが生

じることがある。腐食形態は、おおまかには、均一腐食と局部腐食に大別される。溶融塩中

での腐食形態としては、(a) 全面腐食、(b) 脱成分腐食（欠乏層の形成）、(c) 孔食、(e) 粒界

腐食が頻繁に現れる。他にも、中性子照射欠陥により誘起される腐食などがある。 

 本研究においては、大きな局部腐食が無いものは均一腐食として扱った。すなわち、表面

の凹凸が耐食性の目標とされる 0.1 mm/year 以下に相当する場合は均一腐食とみなし、これ

を上回る場合は局部腐食と判断した。 

 

図 2- 1. 典型的な腐食形態[4] 

𝑣 =
Δ𝑤

𝜌

𝑌

𝑡
× 103  (2- 7) 
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2.3. 電気化学測定 

 ここまでに説明してきた腐食速度・形態の求め方は、浸漬前後での比較を得意とする。一

方で、式(2- 1)が起こる際に、右辺で電子が生じることに着目し、腐食が進行している様子

を測定する方法が電気化学測定である。式(2- 1)の反応は、規則的にたくさん生じているの

で、電子の移動を電流として検出できる。この電流値を元にして、腐食の速度や機構を議論

する。以降は、電気化学の基礎的な理論の抜粋になるため、より詳しくは名著を参考にされ

たい[4–8]。 

 腐食は酸化還元反応に紐づく化学で説明される。いま、金属 M のような還元体（Red）か

ら金属イオン Mz+のような酸化体（Ox）へ酸化が生じる、または酸化体から還元体へ還元が

生じるとすると、次のように記述できる。 

なお、還元体、酸化体は複数存在していても式(2- 8)を満たす。この反応が平衡状態にある

とき、電子が持つエネルギーは、金属中の電位 E として示され、次のネルンストの式で与え

られる。 

ここで、E は反応に固有の電位（式量電位や標準電極電位など）、R は気体定数、T は反応温

度、z はイオン化時の価数、F はファラデー定数、aOは酸化体の活量、aRは還元体の活量で

ある。溶融塩中での腐食においては、金属表面近傍で金属の活量 aR = 1 が常に成り立つと考

えられるので、金属の溶解量が増えるほど溶存イオンの濃度（活量 aO）が増え、電位は上

昇する。 

 金属の電位を外部から変化させた場合に流れる電流 i は、次のバトラー・ボルマー式で与

えられる。 

ここで、i0は交換電流密度、Eeqは平衡状態での電位である。αは電荷移動係数と呼ばれてい

るが、その詳細な物理的解釈は未知であり、0.3-0.8 の間の値とされる。未知の物質の測定に

おいては、慣習的に 0.5 とすることが多い。式(2- 10)を図解したものが、図 2- 2 である。以

下に、この式で着目すべきポイント 2 つを挙げる。 

（１）指数関数 

式(2- 10)は、E に対する符号が異なる指数関数 2 つの組み合わせでできている。このこと

は、平衡電位 Eeqに対し現在の電位 E がどれほど離れているかで、流れる電流が異なること

を意味する。E が Eeqよりも正に大きく離れている場合、第 1 項が大きくなる一方で、第 2

項は小さくなる。結果、第 2 項は無視できるようになり、全体としては正の電流が流れる。

溶融塩中での現象としては、還元体である最表面の金属や酸化物がイオン化（酸化）し、酸

化体となって溶融塩内へ溶出した場合に相当する。 

Red ⇄ Ox + 𝑧𝑒− (2- 8) 

𝐸 = 𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑧𝐹
ln
𝑎O
𝑎R

 (2- 9) 

𝑖 = 𝑖0 (exp
𝛼𝑧𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−

(1 − 𝛼)𝑧𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))) (2- 10) 
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反対に、E が Eeqよりも負に大きく離れている場合、第 1 項が小さくなる一方で、第 2 項は

大きくなる。結果、第 1 項は無視できるようになり、全体としては負の電流が流れる。溶融

塩中での現象としては、酸化体である溶存不純物酸化剤が表面で還元され、還元体となって

酸化力を失う場合に相当する。 

（２）交換電流密度 i0 

流れる電流密度 i がゼロに等しくなるのは、平衡状態 E = Eeqを達成した場合である。興

味深いのは、「外部から観察できる正味の電流はゼロであっても、実際には両方向の電流が

流れ続けている」ということである。第１項は酸化を表現しており、第２項が還元を表現し

ていたことを踏まえて、第１項と第２項が等しい平衡状態では、酸化と還元の速度が等しく

なっていると考える。このことが、式(2- 8)で矢印が両方向に向いている由縁である。指数

項へ E = Eeqを代入すると 1 になるため、平衡状態での酸化・還元それぞれで流れる電流密

度は、i0および-i0である。 

腐食反応は極めて遅く、準平衡状態と考えられるため、Eeqは腐食に特有の電位に相当し、

i0は腐食に特有の速度に相当する。理論が与える厳密性からは、平衡電位 Eeqと腐食電位 Ecor

は異なり、交換電流密度 i0と腐食電流密度 icorも異なるが、本研究の範囲では同じものとみ

なす。これは、溶融塩中での実験系が水溶液中ほど発展しておらず、厳密な議論に至ること

ができていないことと、この差異が腐食のおおまかな傾向には影響しないためである。 

実際の腐食環境においては、反応物が一種類であることは稀である。溶融塩中で不純物酸

化剤による腐食を考える際には、金属の溶解と不純物酸化剤の還元に、それぞれバトラー・

ボルマー式が成り立つものと考える。例えば次のように、おおよその腐食において成り立つ、

反応系 1 が金属で、反応系 2 が不純物酸化剤であるような場合を考える。 

このとき、腐食が生じる条件から、次を仮定する。 

対応するバトラー・ボルマー式は、 

さて、腐食が金属最表面で生じるとすれば、腐食に関与する電子は共通のものであるため、 

この状況は、図 2- 3 のように表現される。実際に電流密度 i として観察されるのは、式(2- 

Red → Ox + 𝑧𝑒− (2- 11) 

Ox + 𝑧𝑒− → Red (2- 12) 

Red1 ⇄ Ox1 + 𝑧1𝑒
− (2- 13) 

Red2 ⇄ Ox2 + 𝑧2𝑒
− (2- 14) 

𝐸eq,1 < 𝐸eq,2 (2- 15) 

𝑖1 = 𝑖0,1 (exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇1
(𝐸1 − 𝐸eq,1) − exp (−

(1 − 𝛼1)𝑧1𝐹

𝑅𝑇1
(𝐸1 − 𝐸eq,1))) (2- 16) 

𝑖2 = 𝑖0,2 (exp
𝛼2𝑧2𝐹

𝑅𝑇2
(𝐸2 − 𝐸eq,2) − exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇2
(𝐸2 − 𝐸eq,2))) (2- 17) 

𝑇1 = 𝑇2 = 𝑇 (2- 18) 

𝐸1 = 𝐸2 = 𝐸 (2- 19) 
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16)と(2- 17)の和で、 

これは、電子の享受に着目した分類にもでき、 

ここで、iAは式(2- 16)と(2- 17)の第 1 項の総和でありアノード電流と呼び、iCは第 2 項の総

和でカソード電流と呼ぶ。式(2- 15)と(2- 19)より、2 反応が平衡に達する際の電位（混成電

位と呼ばれる）は、 

このことから、式(2- 16)では第 1 項が、式(2- 17)では第 2 項が支配的となることが分かる。

すなわち、おおまかな電流密度は次のように記述できる。 

ここで、平衡が達成され（E = Eeq）、外部で観察できる電流 i がゼロとなる場合、 

このとき、新しい交換電流密度 i0を次のように定めれば、 

最終的にバトラー・ボルマー式は次のように記述できる。 

式(2- 10)と比較すると、電荷移動係数とイオンの価数以外は共通である。すなわち、単一の

腐食挙動とほとんど同じように取り扱うことができることが分かる。 

 腐食が準平衡状態で生じると考えれば、式(2- 25)の交換電流密度 i0を用いて、次のように

理論的に腐食速度 v [kg/s]に換算できる。 

ここで、M1 [kg/mol] は金属のモル質量である。式(2- 7)と同様に年間腐食速度 [mm/year] で

表現すれば、次のように記述できる。 

 式(2- 26)で、金属の電位 E を十分正または負に取ると、電流密度 i は指数関数的に増大ま

たは減少する。実環境においては、イオン化した金属の溶融塩中の拡散や溶存不純物の金属

表面への拡散が律速となり、ある一定の電流密度を示すようになることが多い。いま、溶融

塩中の拡散速度が一定で、金属界面での反応（式(2- 13)と(2- 14)）よりも十分遅い場合を考

える。金属の電位 E を十分正または負に取ったとき、電流密度がある一定値に収束するこ

𝑖 = 𝑖1 + 𝑖2 (2- 20) 

𝑖 = 𝑖A + 𝑖C (2- 21) 

𝐸eq,1 < 𝐸 < 𝐸eq,2 (2- 22) 

𝑖 = 𝑖0,1 exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq,1) − 𝑖0,2 exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq,2)) (2- 23) 

0 = 𝑖0,1 exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸eq − 𝐸eq,1) − 𝑖0,2 exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸eq − 𝐸eq,2)) (2- 24) 

𝑖0 = 𝑖0,1 exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸eq − 𝐸eq,1) = 𝑖0,2 exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸eq − 𝐸eq,2)) (2- 25) 

𝑖 = 𝑖0 (exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))) (2- 26) 

𝑣 =
𝑖0𝑀1
𝑧1𝐹

 (2- 27) 

𝑣 =
𝑖0𝑀1𝑌

𝑧1𝐹𝜌1
× 103 (2- 28) 
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とは、次のように表現できる。 

ここで、式(2- 21)に習い、iLAはアノード限界電流、iLCはカソード限界電流と呼ぶ。これを

i について整理すれば、次のように記述できる。 

図 2- 4 に式(2- 30)を描写する。ただし、区間 E < Eeq,1や Eeq,1 < E も描写してある。これは例

えこの区間の反応でも、金属の活性溶解や溶融塩の還元が生じなければ、ほとんどの場合拡

散が律速となるためである。 

 

 

図 2- 2. バトラー・ボルマー式と交換電流密度 i0の位置関係 

 

𝑖 = 𝑖0 ((1 −
𝑖

𝑖LA
) exp

𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq) − (1 −

𝑖

𝑖LC
) exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))) (2- 29) 

𝑖 =

exp
𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))

1
𝑖0
+
1
𝑖LA
exp

𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq) −
1
𝑖LC
exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq))

 (2- 30) 
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図 2- 3. 2 つの反応系がある場合のバトラー・ボルマー式と交換電流密度 i0の位置関係 

 

 

図 2- 4. 拡散限界電流がある場合のバトラー・ボルマー式と限界電流 iLAと iLAの位置関係 
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2.3.1. 浸漬電位 

 金属 M が Mz+に溶解する際、 

このときの電位は、ネルンストの式(2- 9)により、次のように記述される。 

ここで、金属表面では金属が十分豊富に存在すると考え、活量を 1 としている。また、金属

の種類ごとに E0 の値が異なることには注意が必要である。金属表面で、イオンの酸化還元

が支配的である場合、例えば、次のM𝑧1+とM𝑧2+との間の平衡反応 (z1+ < z2+とする) が支配的で

ある場合、 

ネルンストの式は次のように記述される。 

ここで、平衡反応ごとに E0の値が異なることには注意が必要である。 

 これらネルンストの式は定常状態で成り立つ式だが、極めて遅い腐食反応であれば準定

常状態とみなす。そこで本研究では、複数日（24 時間以上）浸漬した際の金属の電位はネ

ルンストの式に基づく挙動をすると考える。 

 

2.3.2. ターフェル外挿法 

 式(2- 26)を実際に外部から測定すると、図 2- 5 の結果が得られる。指数関数的な増大と減

少を表現するために、電流密度の絶対値を使用し、縦軸を常用対数で記載することが多い。 

ここで、負の数（腐食電位よりも卑な部分）は反転されて、正の値が表示されていることに

注意が必要である。これから、腐食電流密度を直観的に求めるには、式(2- 35)を電位で微分

して、 

腐食電位 Eeqから十分離れた電位において、次が成り立つので、 

最終的に次の 2 つの比例関係が成立する。 

M ⇆ M𝑧+ + 𝑧𝑒− (2- 31) 

𝐸 = 𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑧𝐹
ln[M𝑧+] (2- 32) 

M𝑧1+ ⇆ M𝑧2+ + (𝑧1 − 𝑧2)𝑒
− (2- 33) 

𝐸 = 𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑧𝐹
ln
[M𝑧2+]

[M𝑧1+]
. (2- 34) 

log|𝑖| = log 𝑖0 + log |(exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq)))|. (2- 35) 

𝑑 log|𝑖|

𝑑𝐸
=

𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

exp
𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq) +
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq))

exp
𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))

. (2- 36) 

𝑑 log|𝑖|

𝑑𝐸

+∞
→ 
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
,

𝑑 log|𝑖|

𝑑𝐸

−∞
→ −

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
. (2- 37) 
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これらの直線を Eeq近傍にまで外挿した際の交点の位置は、logi0となる。式(2- 38)と(2- 39)

を図 2- 5 に描写すると、その様子が分かりやすい。 

 以上のことから、腐食電流密度 i0を求めるには、次の２つの操作で良い。 

（１） 電流－電位曲線を取得する 

（２） 腐食電位 Eeqから十分離れた電位に沿うように直線を引き、Eeqで交わった際の値か

ら logi0を定めて、i0へ変換する。 

この方法はターフェル外挿法と呼ばれる。拡散限界電流が関与する場合も、同様に考えるこ

とができる。ただし、直感的に求めるよりも、温度 T を求めてから、式(2- 30)の中で未知数

である i0, iLA, iLC, α1z1, (1-α2)z2の計 5 つをパラメータとして、電流－電位曲線をフィッティ

ングする方が正確である。 

 この手法は、単一の Eeqでのみ成り立つので、電位によって腐食反応が異なり、複数の Eeq

が観察できるような場合は適用が困難である。 

 

 

図 2- 5. バトラー・ボルマー式の常用対数表示と交換電流密度の直感的導出。 

 

log|𝑖| − log 𝑖0 =
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq), (𝐸 ≫ 𝐸eq) (2- 38) 

log|𝑖| − log 𝑖0 = −
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq), (𝐸 ≪ 𝐸eq) (2- 39) 
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2.3.3. 電気化学インピーダンス法 

 金属最表面での反応を検討するために、式(2- 26)を腐食電位 Eeq近傍でテイラー展開する。

第 2 次以降の微小項を無視すれば、 

これを E で微分すると、 

左辺は、電流を電位で割った次元、すなわち抵抗の逆数（アドミッタンス）の次元である。

また、右辺は定数である。このことから、腐食電位 Eeq近傍では、金属の腐食反応はあたか

も電気回路的な「抵抗」に相当する振る舞いをすることがわかる。 

 他方で、よく知られた事実として、電気的に中性であるはずの電解質溶液やプラズマは、

金属と接する場合には、金属最表面近傍に電気的中性が崩れた層を形成する。金属が溶液中

に浸漬されると、金属最表面では、あたかも別の物質同士が接するような状態となる。一般

に別の元素で出来ている金属と溶液は、それぞれ異なる電子の電位を持つ。そこで、金属と

溶液との間の電位差を緩和するように原子が整列しようとするが、溶液の原子は容易に移

動できるため、金属最表面に電位差の緩和層を形成する。この層を電気二重層と呼ぶ。電気

二重層については、そのモデルが複数提案されているが、完全な解明には至っていない。そ

こで、おおまかな電位の分布だけ、図 2- 6 に述べるに留める。金属壁周囲での急速な電位の

変動は、プラズマではシースという形で見られる。電解質の場合は陽イオンと陰イオン、プ

ラズマの場合はイオンと電子がそれぞれ正負を担う。共通しているのは、最表面では正負い

ずれかの荷電粒子しか集中できなくなって電流は流れなくなるということであり、この状

況は電気回路的に「コンデンサ」（キャパシタ）で表現される。 

 以上の考察から、構造材料などの金属と溶融塩などの電解質溶液との間にも、電気回路を

想定できると分かる。これは、「等価回路」と呼ばれる。等価回路の主な構成要素は、腐食

の際の抵抗（電荷移動抵抗 Rct）、表面近傍の電位差に起因するキャパシタ（電気二重層容量 

Cdl）である。腐食により生じたイオンが常に溶液中へ拡散できることと、電流が流れにくく

なることを両立するために、これらは並列回路で表記される。外部から等価回路を測定する

際には、溶液抵抗（Rs）と金属の内部抵抗も踏まえる必要があるが、金属内部の抵抗は極め

て小さいので無視できる。結果、最も単純化された回路であるランドルズ回路（図 2- 7）が

導かれる。 

 電気回路の各素子を求めるためには、交流電源が使用される。これは、コンデンサ（キャ

パシタ）、抵抗、コイル（インダクタンス）へ電位差を与えた場合に、検出される電流の位

相（電流応答）がそれぞれ、90°速くなる、そのままである、90°遅くなるためである。こ

のようにして、金属－溶融塩間に交流電位差を与えて等価回路を求める手法が電気化学イ

ンピーダンス法である。 

𝑖 = 𝑖0 (
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
+
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
) (𝐸 − 𝐸eq). (2- 40) 

𝑑𝑖

𝑑𝐸
= 𝑖0 (

𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
+
(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
). (2- 41) 
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実際に得られる等価回路はこの理想的な回路よりも複雑である。特に、電気二重層容量は、

Constant Phase Element のインピーダンス ZCPEとして検出されることが多い。 

ここで、j は虚数単位、Y はアドミッタンス、f は交流周波数である。腐食生成物の存在によ

る絶縁はキャパシタで、腐食生成物の成長や測定系の配線の撚りはインダクタとして検出

される。本来は、バトラー・ボルマー式で考えたときと同様に、拡散の影響も考慮しなけれ

ばならないが、本研究の条件では検出されなかったので、ここでは割愛する。 

 腐食の起こりにくさを意味するのは、「電荷移動抵抗」である。この値が大きいほど腐食

は起こりやすく耐食性が高いと言え、逆もまた然りである。 

 

 

図 2- 6. 金属壁近傍の電位。φMは金属の界面から十分離れた位置での電位、φLは電解質

（溶融塩）の界面から十分離れた位置での電位。 

 

 

図 2- 7. ランドルズ回路 

 

𝑍CPE =
1

𝑗𝑌(2𝜋𝑓)𝑛
. (2- 42) 
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2.3.4. 電位ステップ法 

 バトラー・ボルマー式を導出した際には、電気二重層の影響を全く考慮していないことが

わかる。水溶液系のように電気二重層容量が小さければ、これが測定に及ぼす影響はほとん

どない。しかし、溶融塩の系は電気二重層容量が極めて大きい。この特性は大容量のコンデ

ンサ作製のためには注目される現象であるが、ほとんど生じない腐食による微小電流を測

定する際には邪魔となる。図 2- 7 から考えると、流れる電流は次の通りである。 

第 3 項が、電気二重層の充電のための項である。本研究では、この問題を克服するために、

電位ステップ法を使用した。すなわち、ある時間一定の電位で保持することにより、 

このように、電気二重層充電の影響を測定結果から排除し、腐食に寄与する影響のみを抽出

した。図 2- 8 に実際の測定で得られた電流値の時間応答を示す。電位を変化させた直後と

6-10 分後を比較すると、6-10 分後は安定した電流値を示しているのに対し、変化直後はそ

の値よりも大きいまたは小さい電流値を示した。 

 

 

図 2- 8. 1.09×102 Pa でフッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で得た電流値の時間応答。 

 

𝑖 = 𝑖𝑅 + 𝑖𝐶  

= 𝑖0 (exp
𝛼1𝑧1𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq) − exp (−

(1 − 𝛼2)𝑧2𝐹

𝑅𝑇
(𝐸 − 𝐸eq))) + 𝐶

𝑑(𝐸 − 𝐸eq)

𝑑𝑡
. 

(2- 43) 

𝑑(𝐸 − 𝐸eq)

𝑑𝑡
= 0. (2- 44) 
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第 3 章 実験方法 

本章では、試験片の作製方法、各種不純物酸化剤を添加しながら腐食試験を行う装置、溶

融 LiF-NaF-KF 中での材料腐食の測定手順、および試験片の分析方法について述べる。 

 

3.1. 試料加工 

試料には、純金属の鉄、クロム、タングステン、バナジウム、チタン、ニッケルと、合金

の JLF-1 鋼、SUS430、NH2 合金を用いた。試料は厚さがすべて 0.3 mm であり、直径 6 mm

の円盤型と約 45×10 mm の短冊型の 2 つの形状を使用した。材料の特性に合わせ、異なる

加工法で試料を作製した。以下にその詳細を示す。 

 

3.1.1. 純鉄、純バナジウム、純チタン、純ニッケル、SUS430、または NH2 合金試料 

01. これらは、室温で延性材料である。純鉄（純度 99.99%）、純チタン（純度 99.5%）、純ニ

ッケル（純度 99%）および SUS430（組成を表 3- 1 に示す）はニラコ社から取り寄せた

厚さ 0.25 - 0.30 mm の薄板である。これらをおおよそ長さ 45 mm、幅 10 mm となるよう

に、板の長辺を高速カッター（リトク社）により、短辺を金属ばさみ（藤原産業）によ

り切断した。純バナジウムと NH2（組成を表 3- 1 に示す）は、圧延して厚さ 0.30 mm の

薄板にした。 

02. 切断後の板と 20 mL のアセトン（純度 99%、林純薬工業社）とを 100 mL 用ガラスビー

カ（ハリオサイエンス社）中へ入れ、超音波洗浄器（シャープ社）により、10 分間の超

音波洗浄を行った。 

(ア) 20 mL であれば、切断後の板がアセトンに十分浸る。 

(イ) 洗浄前後の重量変化が見られなくなったのが 10 分であったので、洗浄時間を 10 分

とした。 

(ウ) アセトンを選択したのは、保存のために板に付着していたオイルと高速カッター

の SiC 刃を反応により除去可能だからである。 

03. アセトンから取り出した板に付着したアセトンをヘアドライヤー（TESCOM 社）により

蒸発させた後、電子天秤（メトラー・トレド社）により、板の重量を測定した。 

04. 重量測定後の板の長辺と短辺の長さを、ノギス（普及ノギス 150 mm、シンワ測定社）

またはデジタルノギス（新潟精機社）によりそれぞれ 3 回ずつ測定し、平均値をそれぞ

れの長さとした。また、板厚をマイクロメーター（シンワ測定社）により 3 回ずつ測定

し、平均値を厚さとした。板を直方体と仮定して、長さと厚さから求めた体積で重量を

割ることにより、板の密度を導出した。 

05. 寸法を測定し終えた板を、サンドペーパー（PRESI 社）および研磨機（Grinder Polisher 

beta、Buehler 社）により、P240、 P600、 P1200、 P2400 の粗さの順に手研磨をし、研
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磨クロスと単結晶ダイヤモンドサスペンション（いずれも三啓社）および研磨機により、

#3、#1μm の粗さの順に手研磨をした後、コーベル製研磨クロスと高純度コロイダルア

ルミナ（いずれも三啓社）および研磨機により、#0.05μm の粗さで手研磨をした。 

(ア) 表面の酸化物をあらかじめ取り除くための手段の一つである。 

(イ) 鉄の仕上げ研磨には弱酸性のアキュポリッシュを用いた。 

(ウ) それぞれの粗さで約 1 分 30 秒ずつ研磨したが、表面の凹凸次第で、10 分程度かか

ることもあった。 

06. 研磨後の板と 20 mL のエタノール（純度 99.5%、林純薬工業社）とを 100 mL 用ガラス

ビーカ中に入れ、10 分間の超音波洗浄（UT-206、シャープ社）を行った。板を取り出し

て、付着したエタノールをヘアドライヤーにより蒸発させた後、電子天秤により板の重

量を測定した。 

(ア) エタノールを選択しているのは、板表面の水分が蒸発する際に鉄板が腐食（酸化）

するのを防ぐためである。 

(イ) 洗浄中にビーカと試料が擦れることによって、研磨後の試料に傷がつかないよう

に、最新の注意を払う必要がある。 

(ウ) 重量測定によっても試料の厚さが予測できるが、マイクロメータで再度測ること

を推奨する。 

07. 板厚をマイクロメーター（シンワ測定社）により再度 3 回ずつ測定し、平均値を試料の

厚さとした。以下、円盤型と短冊形で工程が異なる。 

 

3.1.1.1. 円盤型試料の作製法（図 3- 1） 

08. 直径 6 mm の円を打ち抜くことのできる穴あけパンチにより、2 回目の重量測定後の板

を切断し、直径 6 mm、厚さ 0.3 mm の円板を作製した（図 3- 1(A)）。 

(ア) パンチによって、試料の形が少々変形し、端にバリが生じるが、それによる結果へ

の影響は考慮していない。これを改善するには、パンチ後に研磨する手順が良い。 

09. 直径 0.4 mm のニッケルワイヤを 70  mm 程度に切断し、折り返した一部をねじった後

に、ワイヤと試料とをスポット溶接機（PASSPO、スター電器製造社）により溶接した

（図 3- 1(B)）。 

(ア) 必ずしも直径 0.4 mm である必要はない。 

(イ) ワイヤにねじりを加えたのは、曲げ剛性を高めるためである。 

(ウ) Ni ワイヤとしたのは、溶融 LiF-NaF-KF 中で高耐食性を示すためである（第 1 章参

照）。この時点では、LiF-NaF-KF 中でのフッ化水素による耐食性は定かでなかった。 

(エ) 試料と同一のワイヤを用いれば、ワイヤと試料間の異種金属接触腐食を防げ、より

求めたい条件に近づくが、試験途中でのワイヤの溶出により試料が脱落して実験

継続不能になる恐れがある。 

10. ワイヤの接続された試料を 20 mL のエタノールが入った 100 mL ビーカ中に入れ、10 分
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間だけ超音波洗浄した。 

11. エタノール洗浄後の板をビーカから取り出して、付着したエタノールをヘアドライヤー

により蒸発させた後、電子天秤にて重量を測定した（3 回目）。 

(ア) 試験前後の重量変化を求めるのに使う。 

 

 

図 3- 1. 円板型試料の写真（純鉄の例）。左から下にかけてはさしがね（数値は cm）。(A) 穴

あけパンチで切り出した直径 6 mm の円盤と切り出し前の板。(B) スポット溶接により接続

された円板とねじったニッケルワイヤ。円盤側でない端部は、後に腐食試験装置へ取り付け

るために、余裕を持たせた。 

 

3.1.1.2. 短冊型試料の作製法（図 3- 2） 

08. 板の 2 つの長辺の中心、かつ、ある短辺からそれぞれ 5 mm や 10 mm の位置に、ボール

盤（キラ社）と直径 1 mm のドリル刃（イシハシ精工社）により、穴を１つまたは 2 つ

開けた。 

(ア) 2 つ開けると、試料の回転を防ぎやすい。 



86 

 

 

図 3- 2. 短冊型試料（純チタンの例）の写真。左はノギス、中央に試験後試料、右に試験前

試料。試験後は腐食や酸化により変色しているのがわかる。 

 

表 3- 1. 本実験で使用した合金の組成。Bal.は調整元素。-はデータなし。 

[wt%] Fe Cr W C O N Si S Mn P V Ta Ref. 

JLF-1 Bal. 9.00 1.98 0.09 
0.00

19 

0.01

50 
- 

0.00

05 
0.49 

<0.0

03 
0.20 

0.08

3 
[1] 

SUS43

0 
Bal. 

16-

18 
- 

< 

0.12 
- - 

< 

0.75 

< 

0.03 
< 1 

< 

0.04 
- -  

 

[wppm] V Cr Ti C O N Si Al Fe Ref. 

Pure V Bal. 0.0002 0.0006 120 69 116 350 270 47 [2] 

NH2 Bal. 4.00 4.02 50 122 96 245 60 49 [2] 

 

 

3.1.2. JLF-1 鋼試料 

01. JLF-1 鋼（組成を表 3- 1 に示す）はインゴットの状態にあった。そこで、都島製作所に

放電加工と鏡面研磨を依頼し、直径 6 mm、厚さ 0.3 mm の円盤型試料または約 45×10 

mm の短冊型試料を作製した。 

02. 以降の手順は、3.1.1 と同様である。 

 

3.1.3. 純クロム、純タングステン試料 

01. 純クロム（純度 99.99%）、純タングステン（純度 99.9%）は室温で脆性材料である。そ
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こで、都島製作所に放電加工と鏡面研磨を依頼し、直径 6 mm、厚さ 0.3 mm の円盤を作

製した。 

02. 円盤が手元に到着後に、円盤と 20 mL のアセトン（純度 99%）を 100 mL 用ガラスビー

カ中へ入れ、超音波洗浄器により、10 分間の超音波洗浄を行った 

03. アセトンから取り出した板に付着したアセトンをヘアドライヤーにより蒸発させた後、

電子天秤により、円盤の重量を測定した。 

04. 直径 0.4mm のニッケルワイヤを 70 mm 程度に切断し、ワイヤと試料とをスポット溶接

機（PASSPO、スター電器製造社）により溶接した。 

05. ワイヤの接続された試料を 20mL のエタノールが入った 100mL ビーカ中に入れ、10 分

間だけ超音波洗浄した。エタノール洗浄後の試料をビーカから取り出して、エタノール

をヘアドライヤーにより蒸発させた後、電子天秤にて重量を測定した。 

 

 

3.2. LiF-NaF-KF 調整 

01. 水分計露点-55℃(10ppm 相当)未満、酸素濃度 0.01ppm 未満のグローブボックス内にて、

LiF、NaF、および KF 粉（それぞれ純度 99.0、99.0、および 95.0 で、いずれも関東化学

社）をそれぞれ 17.70g、7.09g、35.81g だけ取って、磁性るつぼ（アズワン社）中へ入れ

た。 

(ア) この分量は一般に用いられる FLiNaK の組成 LiF : NaF : KF = 46.5 : 11.5 : 42.0 mol% 

[3]および常温での体積 30mL を満たす。 

(イ) 重量は電子天秤（島津製作所）により測定した。 

02. るつぼごと 300℃になるまでセラミックホットプレート（アズワン社）により昇温し、

300℃を少なくとも 4 時間以上保持した。 

(ア) 温度を 300℃に設定したのは、KF の水和水を脱離させるため、すなわち、それに

必要な温度 250℃ [4]を十分上回るようにするためであり、300℃の保持時間は、多

くの場合 18:00-翌 9:00 の 15 時間とした。 

03. 50mL 収容可能なニッケル製るつぼ（純度 99.7%、東京硝子器械社）あるいは 40mL 収容

可能なグラファイト製るつぼ（純度 99.99%ニラコ社）をセラミックヒータ（有限会社ヤ

スジ）により 550℃に昇温した後、その中に 300℃に加熱ままの粉 3 種を混ぜながら溶

解させ、溶融 LiF-NaF-KF を作製した。原料粉 3 種は、かさ密度が大きく、るつぼ内へ

一度に挿入できないため、複数回に分けて入れた。 

(ア) 粉がこぼれるのを防ぐために、アルミ製の漏斗を使用した。 

(イ) アルミの融点は 660℃であるため、ヒータの一部分がこの温度を上回らないよう注

意する。 

04. 溶融 LiF-NaF-KF を収容したるつぼの重量を電子天秤により測定し、その後常温まで冷

却した。 
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3.3. 腐食試験（酸素・水分） 

 酸素・水分を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食試験は、アルゴンガス中の酸素・水分

濃度が一定となるようなグローブボックス内で行った。 

 

3.3.1. 腐食試験装置 

 図 3- 3.に腐食試験装置を示す。短冊型の試料を使用し、これらを互いに接触しない間隔

を維持したまま、直径 3 mm の酸化アルミニウム棒に取り付けた。この棒を Ultra-Torr

（Swagelok 社）、1/4 インチの SS316 管（Swagelok 社）、およびユニオン（Swagelok 社）へ

接続した。ステンレス管は、ムッフにより垂直な 1/4 インチの SS316 管（Swagelok 社）と接

続し、高さを調整可能にした。セラミックヒータ（有限会社ヤスジ）により、LiF-NaF-KF を

含むグラファイト・ニッケルるつぼを加熱した。ヒータの温度制御は、熱電対（坂口電熱）

と温度コントローラ・サイリスタで行った。 

  

(a)   

(b)  

図 3- 4. 腐食試験部。(a) 外景写真、（b）全体の概略図。 

 

3.3.2. 腐食試験部昇温準備 

01. LiF-NaF-KF を含むグラファイト・ニッケルるつぼをヒータ内へ挿入した。 

(ア) ヒータ内壁と接触させた方が、熱伝達の点で有利である。 

02. ヒータの加熱を開始し、LiF-NaF-KF が溶融するのを確認した。 

(ア) 約 1 時間 30 分で溶融する。 
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3.3.3. 腐食試験の実験手順 

01. 試料を溶融 LiF-NaF-KF へ挿入し、試料同士、および試料とるつぼが接触していないこ

とを確認した。 

02. 規定の時間その状態を維持した。 

03. 規定の時間経過後、試料を溶融 LiF-NaF-KF から引き上げた。 

04. 全ての試料を引き上げた後、ヒータによる加熱を終了し、LiF-NaF-KF を冷却した。 

(ア) 約 2 時間で常温に達する。 

 

 

3.4. 腐食試験（フッ化水素） 

 フッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中での腐食試験は、安全上の観点から、専用の装

置内で行った。 

 

3.4.1. 腐食試験装置 

フッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で材料の腐食試験を行える装置は、フッ化水素

を作製する「フッ化水素製造部」、材料の腐食試験を溶融 LiF-NaF-KF 中で行う「腐食試験

部」、およびフッ化水素を含む気体からフッ化水素を取り除く「回収バブラー」からなる。

フッ化水素は人体に有毒であるため、特定化学物質予防規則[5]（特化則）において、特定第

２類物質に指定されている。本実験で製造するフッ化水素ガス濃度は非常に低く、この規則

が適用されるほどではない。しかし、安全性の観点から、装置自体はこの規則に倣って設計

した。 

 

3.4.1.1. フッ化水素製造部 

フッ化水素の製造は、550℃のアルゴンガス中で次の反応により行った。 

フッ化ニッケルも特化則における、特定第２類物質であるため、粉末が外に漏れださないよ

うにニッケルメッシュで管の端部にフィルターを取り付けた。 

 フッ化水素ガスの LiF-NaF-KF 中への溶解は、水素やトリチウム、フッ化トリチウムガス

の溶解実験結果[6–8]やフッ化水素ガスの LiF-BeF2 への溶解実験結果[9, 10]から、溶解量が

少量であり、次のヘンリーの法則に従って溶解すると考えられている。 

ここで、pHF はフッ化水素ガスの蒸気圧、KH はヘンリー定数で物質に固有の値、cHF は溶融

LiF-NaF-KF 中でのフッ化水素濃度である。本実験では式(3- 2)を踏まえて、アルゴンガス中

のフッ化水素分圧を式(3- 1)で制御することにより、LiF-NaF-KF 中のフッ化水素濃度を制御

した。式(3- 1)の反応が平衡に達した場合の平衡定数は次のように記述される。 

NiF2 + H2 → Ni + 2HF, Δ𝐺 = −28.7 kJ/mol. (3- 1) 

𝑝HF = 𝐾H𝑐HF, (3- 2) 
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ここで、Kpは圧平衡定数、p°は基準圧力（SI 単位系であれば 0.1 MPa など）、𝑝H2
は水素ガス

の分圧である。550℃においては、Kp = 66.4 であり、ほとんどの水素がフッ化水素へ変換さ

れる。式(3- 3)によれば、異なるフッ化水素ガス分圧を達成するためには、反応温度を変更

するか、アルゴンガス中の水素濃度を変更すればよい。反応温度は反応速度にも影響するた

め、本実験では水素濃度を変更することとし、体積分率で 0.98ppm, 10.1ppm, 498ppm, 0.982%

または 0.989%の水素入りアルゴンガス（標準ガス、大陽日酸社）で実験を行った。 

 フッ化水素製造部の構成を図 3- 5 に示す。ガスはマスフローコントローラー（SEC-E40、

HORIBA 社）を通じて流量を制御した。その後、圧力計（PPX-R01N-6M、CKD 社）を経て、

三方弁（Swagelok 社）により流路を分岐させた。流路の片側は、フッ化水素を含まないガス

を流動させるためのもので、常温でフッ化水素腐食に耐性があり、やや柔軟性のあるテフロ

ンチューブとした。もう片側は、NiF2粉の入ったモネル管に 100 mm 程度のカートリッジヒ

ータ（FIREROD、WATLOW 社）と伝熱セメント（サーモン T-99、坂口電熱）が取り付けら

れており、ここでフッ化水素を製造した。最終的に流路を合流させ、腐食試験部へと通じさ

せた。 

 式(3- 1)の反応を起こすためのヒータの加熱系には、安全上の仕組みを加えることとした。

特化則によれば、管理濃度 0.5 ppm を上回る場合には、局所排気装置で風速 0.5 m/s 以上が

必要とされる。そこで、実験装置全体を可能な限り密閉系とした上で、ドラフトチャンバー

（DF-16、ダルトン社）内に設置することとした。また、風速計を設置してドラフトチャン

バーの風速が 0.5 m/s を下回った場合に自動的に加熱が停止するような加熱系を構築した。

図 3- 6 にその詳細を示す。リレーから見て左側が風速の変化を検知して電流を遮断する回

路、右側が温度制御のための回路である。風速計（VA-10H、アイ電子技研社）は風速の値 

m/s を V に変換して送信できる。すなわち、風速計から+0.5V 以上が出力されていれば加熱

を継続でき、+0.5V を下回ったならば加熱を停止させれば良い。これを満たす回路の一つが、

オペアンプ、トランジスタ、リレーの組み合わせである。この回路の動作例を次に示す。 

 

（１）リレー上部の N/O スイッチを押して ON にすると、リレー内のコイルが通電され、

リレー内のスイッチが ON になる。N/O スイッチを離しても、リレー内のスイッチが代用す

るため、通電は継続される。 

（２）リレー下部にはトランジスタが設置されており、ベース－エミッタ間に正の電圧がか

かっていれば、コレクタ－エミッタ間に電流が流れる。しかし、ベース－エミッタ間の正の

電圧が失われると、コレクタ－エミッタ間に電流は流れなくなる。 

（３）オペアンプは、+側と-側の電圧の差を出力する。いま、+側には風速計+端子が接続さ

れ、-側には +0.5 V が常にかかっている。もし、風速による信号が +0.5 V よりも十分大き

𝐾P =
(

𝑝𝐻𝐹

𝑝°
)

2

𝑝H2

𝑝°

, (3- 3) 
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ければ、オペアンプは電圧を出力する。しかし、風速による信号が +0.5 V に等しくなると、

オペアンプは電圧を出力しなくなり、+0.5 V を下回るとオペアンプは負の電圧を出力する。 

（４）いま、ドラフトチャンバーの風速が 0.5 m/s を下回ったとすると、風速計の+端子は

+0.5V 未満を示すので、オペアンプは、正の電圧を出力できなくなる。 

（５）この結果を受けて、トランジスタのベース－エミッタ間の正の電圧は失われ、コレク

タ－エミッタ間の電流は遮断される。 

（６）したがって、リレー内のコイルに電流が流れなくなり、リレー内のスイッチはすべて

OFF になり、温度制御系を流れる電流も遮断され、ヒータの通電加熱が失われる。 

 

ドラフトチャンバーの風速が 0.5 m/s を下回った後に再び 0.5 m/s を上回った場合、温度コン

トローラの値が 600℃以上を示した場合、あるいは加熱を緊急停止するために N/C スイッ

チを ON にした場合でも、再び N/O スイッチを ON にするまで加熱が始まることはない。

これは、ベース－エミッタ間の電圧が正となり、トランジスタが電流を流せる状態になって

も、リレー内のコイルに供給される電流がないためである。+0.5 V になった瞬間に出力が遮

断されるのは理想的な場合であり、実際に風速を変化させてみて正しく動作するか確認す

る。そのために、+0.5 V を作り出す抵抗は可変抵抗が好ましい。 

昇温速度や最高温度は、温度コントローラ（E5CC、オムロン社）とサイリスタ（SSNP-

15F、理化工業社）の組み合わせで制御した。また、100V AC は漏電の際に感電の危険を伴

うので、漏電ブレーカを介して回路を組んだ。 

1.02vol%の水素を含有した Ar ガスを供給して 550℃で 6 時間加熱したところ、生成した

フッ化水素量は 7×10-3 mol であった。この値は、平衡定数から計算された 9×10-3 mol と概

ね一致しており、装置の妥当性が確認できた。 

 

 

図 3- 5. フッ化水素製造部の (a) 全体図 と (b) 概略図。 

 



92 

 

 

図 3- 6. フッ化水素製造部の加熱制御系 

 

3.4.1.2. 腐食試験部 

腐食試験部の概略図を図 3- 7 に示す。腐食試験部で LiF-NaF-KF と接する前のフッ化水素

を含むアルゴンガスや LiF-NaF-KF に直接触れる部分は、ニッケルやニッケル系合金、グラ

ファイトなどを使用した。他の場所にはステンレス鋼を使用した。ステンレス鋼は特段フッ

化水素への耐食性があるわけではない[11]が、本研究では、将来の装置改良による装置の頻

繁な交換が起こり得ることを踏まえて、比較的安価で加工がしやすい SUS304 や SUS316 を

選択した。なお、装置の耐食性を高めるには、フッ化水素や溶融フッ化物塩中の腐食に耐性

のあるニッケル系合金を使用すれば良い。 

ガス流路以外を密閉するために、ふた部となべ部で構成した。接続部は ICF-152 フランジ

を使用し、銅ガスケットを挟んでボルト・ナットで締結した。ふた部もなべ部も材料は

SUS304 とした。 

ふた部は、ICF152 から ICF34 への変換フランジ（ICF152/34 ゼロレングス変換フランジ、

コスモテック社）直径 1/2 インチの穴を 4 つ開け、それぞれに 70 mm の SUS316 管を 4 本溶

接した。この管に後述の Swagelok 製品を取り付けた。電気絶縁のために、ユニオンの間に

テフロン管を使用した。腐食試験試料がるつぼと接して、異種金属接触腐食等を引き起こさ

ないように、試料を LiF-NaF-KF 中で宙吊りに保持できるように固定用の軸を使用した。軸

は最初 SUS304 に純ニッケルを溶接したものを使用していたが、後に電気化学測定のため

に、純銅へ変更された。ガスを LiF-NaF-KF 中へ供給するための管には、純ニッケルや合金

400（モネル）を使用した。LiF-NaF-KF の温度の測定には、インコネル 600 製シースを持つ

熱電対（T35N163H、坂口電熱社）を使用した。試料を固定する軸、ガスを供給する管、お

よび熱電対は、LiF-NaF-KF が溶融してから上下方向に移動できるように、Swagelok 社の

Ultra-TORR で固定した。LiF-NaF-KF を通じたガスは、上部の直径 1/4 インチの出口より HF

回収バブラーへ流出させた。 

なべ部は、周囲にフレキヒータ（頻繁に断線したが、最終的には 1M-2-200、坂口電熱を
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使用）を巻き付け、腐食試験部を加熱できるようにした。LiF-NaF-KF は、50mL の純ニッケ

ル製るつぼ、またはこのるつぼ中に 40 mL のグラファイトるつぼを入れた中に収容した。

加熱の効率を高めるために、ニッケル製るつぼの形状に合わせてなべ部に窪みを作製した。 

電気化学測定を行う際には、試料を作用極、φ0.7 mm の純ニッケルワイヤまたは純プラ

チナワイヤ（純度 99.98%）を疑似参照極、グラファイト棒またはるつぼを対極とした。な

お、対極をニッケルるつぼのみとした場合には、ノイズが大きく、微小電流の測定が困難で

あった。 

(a)  

(b)  (c)  

 

図 3- 7. 腐食試験部。(a) 外景写真、（b）全体の概略図、(c) るつぼを上から見たときの概略

図。 
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3.4.1.3. 回収バブラー 

 回収バブラーの全体図を図 3- 8 に示す。フッ化水素は、水への溶解度が極めて高いとさ

れる。この性質を利用して、ガス中からフッ化水素を取り除くために、ガスを水中へ通過さ

せることとした。腐食試験部の出口から大気開放部まで、管は 1/8 インチのテフロンチュー

ブを使用した。100 mL の PFA（四フッ化エチレン・パーフルオロアルコキシエチレン共重

合樹脂）製三角フラスコを 2 つ用意してイオン交換水で満たした。シリコンゴム製の 4 号

栓（アズワン社）に２箇所 1/8 インチの穴を開け、テフロンチューブを通した。フラスコに

入ったガスは、はじめに水と触れてから、次にテフロンチューブを通じてフラスコから出る

ようにした。フラスコが倒れないように、容器で保持した。２つのフラスコを通じ終わった

ガスは、ドラフトチャンバー内へ放出させた。生成したフッ化水素酸は、中和滴定装置

（COM-1600、平沼産業社）により、0.1 mol/L の水酸化ナトリウム水溶液を使用して中和滴

定した。これにより、腐食試験装置より流出したガス中のフッ化水素量を算出した。 

 

 

図 3- 8. 回収バブラー全体図。 

 

3.4.2. 腐食試験部への試料取り付け 

01. ふた部のガス供給管が、前回の試験で残留した溶融 LiF-NaF-KF のために詰まっている

ことが無いことを、予圧して確認した。 

(ア) 確認を怠ったために、管が詰まっていた場合でも、溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸すこと

で解消され、実験を継続できた例もあった。 

02. 腐食試験部のふた部に差し込んである試料固定軸の穴に、試料を取り付けた。 

(ア) 短冊型試料の場合は、適切な長さの直径 0.4 mm のニッケルワイヤを用意して、試
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料の穴と軸の穴へ通して固定した。 

(イ) 円盤型試料の場合は、スポット溶接したニッケルワイヤの端部を軸の穴へ通して

固定した。このとき、浸漬時に軸の下端部と溶融 LiF-NaF-KFが接触しないように、

下端部と試料のとの距離が約 20 mm になるようにワイヤの長さを調節した。 

03. 軸に固定した試料が、所定の位置で浸漬できるように、軸やワイヤの角度を調節した。

また、軸を最も挿入して試料を最下端まで挿入した場合の位置を調節した。 

(ア) 浸漬した際に試料とるつぼの底面とが接触しないようにするためである。 

(イ) 本実験では、なべ部の大きさにより、98 mm 以内と制約される。試料を最下端まで

挿入した場合の位置が、ふた部の下端から 93 mm になるように軸の挿入長を調節

した。 

(ウ) 一方で、短すぎると、軸がるつぼにぶつかって十分回転できず、試料が溶融 LiF-

NaF-KF に浸らなくなる恐れがある。 

04. 軸と参照極とガス供給管と熱電対が干渉しないように厳密な位置調整を行った。 

(ア) 本実験体系では、この操作が本実験の適切な遂行のために、最も肝要である。これ

らのうち、いずれか同士が接触すると、試料や参照極が曲がりうる。結果、測定が

失敗に終わる事象が多発した。 

(イ) 後の解析で平板半無限拡散の式である Butler-Volmer 式を使用するために、試料が

るつぼの中心に位置するように調整した。 

05. ふた部となべ部を 2 か所ボルト・ナットで固定し、ふた部の Swagelok の開放口をキャ

ップで閉じた。 

06. グローブボックスのパスボックスへ移動し、少なくとも 4 時間以上真空を維持した。 

(ア) LiF-NaF-KF 入りのるつぼを、大気に触れないようになべ部へ装荷するためである。 

 

3.4.3. 腐食試験部昇温準備 

01. Swagelok のキャップをガス供給管端部とガス吐出部とに取り付けた。 

02. LiF-NaF-KFの入ったグラファイトまたは純ニッケルるつぼをなべ部の窪みに装荷した。 

(ア) グラファイトるつぼを使用する場合は、純ニッケルるつぼにはめ込んで使用した。 

03. ICF 銅ガスケットをふた部となべ部の間に挿入し、M6 ボルトによって締結した。 

(ア) このとき、試料、参照極、ガス供給管、および熱電対の位置をずらさないように細

心の注意を払う 

04. グローブボックスからパスボックスを通じて腐食試験部を大気中へ移動し、ボルトのゆ

るみが無いことを確認した後、ドラフトチャンバーの所定の位置に設置した。 

05. ガス供給管の端部に装着した Swagelok のキャップを取り外し、代わりにフッ化水素製

造部と腐食試験部とを 1/8 インチのテフロンチューブで接続した 

06. ガスボンベの元栓とレギュレータとを開け、フッ化水素製造部の三方弁をテフロンチュ

ーブ側にし、マスフローメータの値を 0 から 600 にセットし、圧力計の値が 3.0kPa にな
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るまでガスを充てんして、リークチェックを行った 

(ア) マスフローメータの値 600 は 30 sccm (5×10-7 m3/s)を意味する 

(イ) 3.0kPa は実験でかかる圧力の上限値である 

07. 回収バブラーのフラスコに100 mLのイオン交換水（小型純水製造装置ピュアポート（PP-

201、柴田科学社）により作製）を充填した後、ガス吐出部に装着した Swagelok のキャ

ップを取り外し、代わりに腐食試験部と回収バブラーを 1/8 インチのテフロンチューブ

で接続した。 

08. 断熱材でふた部を覆い、腐食試験部のなべ部と、試料、ガス供給管が導通していないの

を確認した。 

(ア) 電気化学測定の場合は、参照極も導通していないことを確認する。 

09. ドラフトチャンバーに据え付けた風速計を起動し、安全装置が正しく働くことを確認し

た。フッ化水素ガス検出器（Gasman、Crowcon 社）を起動しておいた。また、安全上の

注意喚起を掲示した。 

10. ガスの供給開始から30分が経過した後、ふた部に取り付けたヒータの昇温を開始した。 

(ア) 時間「30 分」はなべ部の容積を 30 sccm のガスが置換するのに必要な時間から決

定した。 

(イ) 約 4 時間経過後には、LiF-NaF-KF が溶融する。 

 

3.4.4. フッ化水素ガスの供給 

01. 熱電対を LiF-NaF-KF がある位置へ下ろし、LiF-NaF-KF が溶融したのを確認した。 

02. ガス供給管を挿入した。 

(ア) LiF-NaF-KF を通過する分だけ、ガス供給圧力が上昇することを確認する。 

(イ) 同時に、回収バブラーにガスが正しく流れていることを確認する。 

03. フッ化水素製造部のヒータを加熱し、フッ化水素ガスの製造を開始した。 

(ア) この直後に試料を浸漬するか、しばらく時間を空けてから試料を浸漬するかは実

験条件により異なる。 

 

3.4.5. 腐食試験の実験手順 

重量変化測定と電気化学測定で手順が異なるので、別々に記載する。 

 

3.4.5.1. 重量変化測定 

試料を溶融 LiF-NaF-KF へ挿入し、ふた部、熱電対、ガス導入管との絶縁を確認した。 

(イ) 腐食電位を測定し続ける場合は、参照極も挿入し、他の部分との絶縁を確認する。 

01. 規定の時間その状態を維持した。 

02. 規定の時間経過後、試料を溶融 LiF-NaF-KF から引き上げた 

(ア) 腐食電位を測定していた場合は、その後試料の位置に直径 0.7 mm のプラチナワイ
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ヤを挿入し、負の電流を数秒流した。電流の制御には、後述のポテンショ・ガルバ

ノスタットおよび関数発生器を使用した。この操作は、クロノポテンショメトリー

と呼ばれる。 

(イ) 電流を流し終わった直後から、プラチナワイヤとニッケル間は一定の電位を示す。

この電位は LiF-NaF-KF を構成するカリウムの酸化還元電位と考えられており[12]、

本研究でもこれに従う。 

 

3.4.5.2. 電気化学測定 

電気化学測定は、測定可能な範囲での酸化還元反応の有無を調べる「サイクリックボルタ

ンメトリー」と、腐食速度を詳細に求める「電位ステップ法」とに分かれる。試料と参照極

間の電位制御には、ポテンショ・ガルバノスタット（HA-151A、北斗電工社）を使用し、関

数発生器（HB-305、北斗電工）によって電位の掃引速度を決定した。電流値と電圧値は、デ

ータロガー（CADAC2、江藤電器社）により記録し、ノートパソコン（MP-XV631、JVC 社）

で読み込んだ。 

 

3.4.5.2.1. サイクリックボルタメトリー 

01. 浸漬電位を 10 分ほど測定し、安定したのを確認した。 

02. 浸漬電位から負方向に電位を掃引し、-400 mV になったら折り返して正方向に掃引した。

+400 mV になったら、再び折り返して負方向に掃引した。いずれも掃引速度は 10 mV/s

としたことが多かった。 

(ア) 区間を±400mV としたのは、水溶液中の知見から、鋼上の酸化膜を還元させて、

鋼そのものの特性を測れると考えたためである。しかし後に、溶融 LiF-NaF-KF 中

と水溶液中では、酸化還元電位が異なるとわかり、現在は物理的意味の無い値とな

っている。とはいえ、腐食電位近傍の挙動を測る際には、この区間で問題ないこと

が多かった。 

(イ) 負方向から始めるのは、初期の段階では腐食が起こっておらず、浴中の不純物の還

元反応が見やすいからである。 

(ウ) 10 mV/s は経験的な値で、多くの類似した実験で使用されている値である。 

03. この操作を 3 回繰り返している間の電流－電位曲線を記録した。 

04. 浸漬電位から電位を負方向に掃引し、おおよそ一定値を示していた負の電流値が、急激

に 2 桁以上上昇するまでこれを継続した。電位の上昇直後に電位を正方向に折り返すと

正の電流を示した。 

(ア) 負の電流の急激な上昇は、LiF-NaF-KF を構成するカリウムイオンの還元1とされて

                                                        
1 古い論文では、リチウムイオンの還元とされていたことがある。本論文では、LiF の生成ギブズエネル

ギーよりも KF の方が高いため、カリウムイオンの反応が寄与していると考えている。 

K+ + 𝑒− ⇆ K (3- 4) 
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おり[12]、本研究でもこれに従う。 

(イ) この操作は、クロノアンペロメトリーと呼ばれる。酸化還元電位を求めるのであれ

ば、上述のクロノポテンショメトリーでも良い。 

(ウ) 電流値が 0 になっている電位を、カリウムの酸化還元電位とした。 

 

3.4.5.2.2. 電位ステップ法 

01. 浸漬電位を 10 分ほど測定し、安定したのを確認した。 

02. 浸漬電位に比べ -400 mV となるように、一気に電位を変更した。その後 10 分経過ごと

に、+40mV ずつ電位を上昇させた。浸漬電位に比べ+400 mV になるまで、この操作を継

続した。 

(ア) もし正方向から始めると、溶解によって表面積が変化するため、電流値を電流密度

に変換する際に値を大きく見積もってしまう恐れがある。 

03. クロノポテンショメトリーやクロノアンペロメトリーにより、カリウムの酸化還元電位

を求めた。 

 

3.4.6. 腐食試験部の冷却と試料の取り出し 

01. 試料、参照極、対極（るつぼでなく挿入した場合）、ガス供給管を引き抜き、熱電対を挿

入して溶融 LiF-NaF-KF の温度を測定した。測定後、熱電対を引き抜いた。 

02. 回収バブラー中のうち、腐食試験部側のイオン交換水を新品に交換し、10 分程維持して

フッ化水素ガスを溶解させた。 

(ア) この時間は、製造しているフッ化水素濃度に依存する。4 時間近くが必要となるこ

ともある。 

03. このイオン交換水中のフッ化水素濃度を中和滴定により求め、フッ化水素生成速度を計

算した。 

04. フッ化水素ガス製造部と腐食試験部の加熱を停止した。 

(ア) ガスの種類を、水素含有アルゴンガスから、純アルゴンガスに変更しておくと、よ

り安全である。 

05. 室温まで冷却後、ガスの供給を停止する。断熱材や M6 ボルト・ナット、1/8 インチのテ

フロンチューブを外して、腐食試験部のふた部となべ部を分離した。 

06. すみやかに、試料を固定用の軸から取り外して、乾燥材の入ったチャック付クリアパッ

クへ封入した。 

 

 

 

K+ + 𝑒− ⇆ K (3- 4) 
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3.5. 分析方法 

純粋な LiF-NaF-KF 中での特性調査のために、材料の「インピーダンスを測定」した。ま

た、腐食前後の試料の最表面や断面を調べるために、「研磨」や「集束イオンビーム」によ

り試料を加工し、「走査型電子顕微鏡」や「透過型電子顕微鏡」にて観察し、「エネルギー分

散型 X 線分析」や「X 線回折法」により元素を特定して組成を分析した。 

 

3.5.1. インピーダンス測定 

 インピーダンス測定は、図 3- 9 に示すような環境で行った。 

01. 200℃で 2 日間真空脱気した LiF、NaF、および KF 粉（純度はそれぞれ 98.0%, 99.0%, お

よび 99.0%、いずれも関東化学社）を混合して 200 g の LiF-NaF-KF 粉を準備した。 

02. 純度 99.999 vol%のアルゴンを 1.3×10-6 m3/s で流動させているグローブボックス中（水

分濃度 20ppm 未満、酸素濃度 0.01ppm 未満）で、500℃±1℃に昇温して LiF-NaF-KF を

溶融させた。 

03. 試料を作用極、純度 99.95%の純ニッケルワイヤを擬似参照極、直径約 3mm、純度

99.9999%のグラッシーカーボンのうち、15 mm 程度を浸漬したものを対極として、溶融

LiF-NaF-KF 中へ浸漬した。電極はすべてポテンショ・ガルバノスタット（VSP、BioLogic

社）へ接続した。 

04. 10 分程度維持して浸漬電位が安定した後に、±10 mV の間で試料の電位を変動させた。

電位変動の周波数を 10 kHz から 1 mHz にかけて変え、位が一つ下がるごとに 6 点ずつ

データを取得した。測定時間の合計は約 4 時間であった。 

(ア) 延性材料は、円盤型、円盤型、短冊形の順に測定した。塑性材料は、円盤型を 2 回

測定した。 

(イ) 今回は時間と予算上の関係で、同じ種類の材料は、同じ溶融 LiF-NaF-KF 中で測定

した。この場合、直前まで測定していた影響が少々出てくるため、測定ごとに溶融

LiF-NaF-KF を新調することが本来は望ましい。 

05. 試料、純ニッケルワイヤ、グラッシーカーボンを引き上げて室温まで冷却した。グロー

ブボックスから取り出した後、すみやかに、試料を乾燥材の入ったチャック付クリアパ

ックへ封入した 

06. 得られた電流－電位の関係は、ポテンショ・ガルバノスタット内で変換され、ソフトウ

ェア（EC-Lab ver. 11.30、BioLogic 社）内でインピーダンスの形で表示された。 

07. 同ソフトウェア内で等価回路を推定した。 
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図 3- 9. インピーダンス測定装置の概略図。 

 

3.5.2. 断面研磨 

試料の研磨は、方向として表面研磨と断面研磨があり、本研究では、表面研磨は手研磨ま

たは機械研磨、断面研磨は手研磨またはクロスセクションポリッシャーによる加工で行っ

た。表面研磨は腐食前に行い、その方法はすでに 3.1. 試料加工で述べた通りである。そこ

で、ここでは、腐食後の分析のための断面研磨について述べる。 

 研磨方法の一つは、試料が加工面と垂直になるように立てながら樹脂へ埋め、樹脂ごと研

磨する方法である。LiF-NaF-KF が堆積した状態での樹脂埋めでは、冷間埋め込み樹脂

（SpecifixResin と Specifix 20 curing agent 、いずれも Struers 社）を組み合わせて試料ととも

にビニル管へ充填して 1 日乾燥させた。LiF-NaF-KF を洗浄した後の樹脂埋めでは、加熱加

圧埋め込み樹脂（フェノリックパウダー、三啓社、または PhenoCure、Buehler 社）を試料と

ともに、埋込機（プレシドン、三啓社）で固定した。成形後、サンドペーパー（PRESI 社）

および研磨機（Grinder Polisher beta、Buehler 社）により、P240、 P600、 P1200、 P2400 の

粗さの順に手研磨をし、研磨クロスと単結晶ダイヤモンドサスペンション（いずれも三啓社）

および研磨機により、#3、#1μm の粗さの順に手研磨をした。その後、研磨機に取り付けた

コーベル製研磨クロスの上で、純鉄や JLF-1 鋼にはアキュポリシュ（三啓社）を、純タング

ステンにはコロイダルシリカ（三啓社）を使用して、#0.05μm の粗さでバフ研磨をした。 

 研磨方法のもう一つは、試料の端部をアルゴンイオンでスパッタして面を出す方法であ

る。これには、クロスセクションポリッシャー（ib-09010CP、日本電子社）を使用した。加

速電圧は、4kV とし、平均イオン電流 120 μA 程で 12 時間スパッタを行った。 

 

3.5.3. 走査型電子顕微鏡 

 腐食後試料の最表面や断面をマイクロスケールで観察するために、走査型電子顕微鏡

（SEM、JSM-5600、日本電子社、または、NB5000、日立ハイテク社）を使用した。加速電

圧は 20 kV を基本としたが、LiF-NaF-KF が堆積しているような場合は、5 kV まで低下させ

て測定したものもある。測定に使用した倍率は、35, 350, 1,000, 3,000, 10,000 および 30,000



101 

 

である。 

LiF-NaF-KF は、導電性が低く、そのまま測定するとチャージアップを引き起こして像が

乱れる。そこで、観察したい位置以外を極力カーボンテープ等の導電性の良いもので覆うと、

チャージアップを引き起こさないようになることがある。 

真空で撮像する過程において、LiF-NaF-KF からは含有フッ化水素や水分が脱離するため、

短時間の真空引きでは、電子を放出するためのタングステンフィラメントへこれらの不純

物が付着し、フィラメントを焼き切ってしまう。経験上、直径 6 mm の試料に堆積した LiF-

NaF-KF であれば、フィラメントを点ける前に、8 時間以上は真空引きを継続したほうが良

い。 

 

3.5.4. 透過型電子顕微鏡 

 腐食後試料の最表面近傍をナノスケールで分析するために、透過型電子顕微鏡（TEM、

JEOL-2800、日本電子社）を使用した。試料を薄膜状に加工するためには、集束イオンビー

ム加工（FIB 加工、NB5000 に付属）を用いた。加速電圧は 200 kV とし、倍率は主に 100,000

倍を使用した。図 3- 10 に加工手順を示す。加工位置にタングステンと炭素を堆積させ、そ

の他の部分をガリウムビームにより荒く削って、台形型の立体を切り出した。さらにタング

ステンを堆積させ、ガリウムイオンビームを正確に照射し、最も薄い部分が 200 nm 程度に

までなるまで薄膜化した。 

 

 

図 3- 10. FIB 加工手順。 

 

3.5.5. エネルギー分散型X 線分析 

 SEM や TEM の観察と並行して、エネルギー分散型 X 線分析（EDX、JEOL-2300、日本電

子社）により元素分析を行った。加速電圧は 20kV とした。 
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3.5.6. X 線回折法 

 化合物の結晶構造の同定は、X 線回折法（XRD、RINT-2200VK、リガク社）により行った。

純銅をアノードとし、銅の Kα 線を使用した。また、純銅の単結晶でできたモノクロメータ

を検出器の手前に取り付けた。測定したい材質を踏まえて、15°< 2θ< 90°の範囲で測定

した。 
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第 4 章 結果 

この章では、本研究で得た結果を述べる。水分やフッ化水素などを添加した場合としなか

った場合の溶融 LiF-NaF-KF中における腐食について調査した。はじめに純金属の腐食機構

について、次に合金の腐食機構について、最後に腐食低減法を適用した合金の腐食機構の変

化について述べる。なお、材料同士の比較は主に次章で述べる。 

 

4.1. 純金属 

本研究で対象としている核融合炉構造材料 JLF-1 鋼や NH2 合金は、主に鉄、クロム、タ

ングステン、バナジウム、チタンを含む。これら純金属の腐食の調査により、合金の複雑な

腐食機構を要素分割することを試みた。また、腐食の程度を比較するために、溶融 LiF-NaF-

KF中で耐食性が高いことで知られるニッケルについても調査した。いま、純金属を M で表

せば、その腐食機構は次のように書ける。 

この価数 z が如何になるかは、金属の種類に依存しており、中には複数の価数で溶融 LiF-

NaF-KF中で安定に存在できる金属も報告されている。 

 

  

M → M𝑧+ + 𝑧𝑒−. (4- 1) 
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4.1.1. 純ニッケル 

 純ニッケルを含む物質は、溶融 LiF-NaF-KF中で耐食性が高い材料として知られる。本研

究では、腐食速度を比較する際の基準とするために、他の材料と同様の腐食試験を行った。

また、フッ化水素が添加された溶融 LiF-NaF-KF中での耐食性は未知であったため、新たに

データを取得した。 

図 4- 1 に研磨後の表面 SEM 像を示す。以下ではこれと比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 2 に 500℃の LiF-NaF-KF中でのインピーダンス測定の結果を示す。時定数は 1 つ観

察された。先行研究にあるように[1]、電気二重層の存在を意味する単純化されたランドル

ズ回路に由来すると考えられる。図 4- 3 に試験後の最表面の様子を示す。最表面には LiF-

NaF-KFが付着していたが、イオン交換水中での超音波洗浄中に完全に脱落した。インピー

ダンス試験後の最表面は、局所的な腐食痕の増加はやや見られたものの、先行研究[2–4]同

様に均一腐食に近かった。1つの時定数と均一腐食を踏まえて推定した等価回路を図 4- 4に、

フィッティング結果を表 4- 1 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由来であ

る[5]と考えた。低周波側で見られるフィッティングからのずれについては原因不明であり、

今後更なる検討が必要である。Rct,1に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が (3.110±0.004)

×103 Ω·cm2、2 回目が (1.616±0.003)×103 Ω·cm2であった。 

1.65 kPaでフッ化水素を添加した 522±4℃の溶融 LiF-NaF-KF中へ 100 時間浸漬での腐食

減量は 0.023 mg/cm2 であったので、この浸漬時間内での反応機構における腐食速度は 0.02

±0.03 mm/year と推定された。誤差は、浸漬面積が予定の半分程度になってしまったことを

加味した。図 4- 5 に腐食後の表面 SEM 像を示す。結晶粒界が鮮明になるのは、フッ化水素

を添加していない溶融 LiF-NaF-KF中の腐食によっても見られる[2, 3]。粒内と粒界は比較的

はっきりと区別できたので、粒界腐食が支配的であると示唆された。また、粒内には筋状と

ブロック状の 2 通りの腐食痕が確認された。これらの痕は結晶の方位を意味し、結晶の中で

も比較的不安定な位置にある原子とフッ化水素が反応しやすいことを示唆する。 

以上のように、溶融 LiF-NaF-KF中でのフッ化水素による純ニッケルの腐食速度・形態を

求めた。表 4- 2 にその結果をまとめた。フッ化水素存在下でも耐食性に優れることが特長

の一つと言える。 
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図 4- 1. 研磨後の純ニッケルの表面 SEM 像。 

 

 

 

 

図 4- 2. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純ニッケルのナイキスト線図とボード線図。

点は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果である。

また、青と赤は円盤型試料、緑は短冊型試料の結果であり、同じ浴で青、赤、緑の順に測定し

た。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 3. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純ニッケル。(a) 試験後の

写真、(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM像、(c)洗浄後の表面 SEM像。 
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図 4- 4. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純ニッケルで推定された等価回路。 

 

 

表 4- 1. 純ニッケルの等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red Green 

Rsol Ω 0.41±0.27  0.32±0.29 0.45±0.35 

Q -* (2.403±0.003)×10-3 (3.691± 0.008)×10-3 (12.47±0.006) ×10-3 

n - 0.59±0.50 0.50±0.55 0.55±0.50 

Rct Ω (5.500± 0.007)×103 (2.857±0.006)×103 (0.872±0.060)×103 

LH H (4.5±13.7) ×10-6 (4.4±13.9)×10-6 (1.65±0.15)×10-6 
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図 4- 5. 1.65 kPa でフッ化水素を溶解させている 520℃程度の溶融 LiF-NaF-KF 中に 100時間

浸漬した純ニッケルの表面 SEM 像。 

 

 

表 4- 2. 純ニッケルの腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 0.02±0.03 mm/year 100 時間浸漬 HF分圧 1.65 kPa 

腐食形態 均一腐食 

粒界腐食 

浸漬初期 

100 時間浸漬 

（添加なし） 

HF分圧 1.65 kPa 

腐食反応 （未解明） 100 時間浸漬 HF分圧 1.65 kPa 
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4.1.2. 純鉄 

 鉄は JLF-1 鋼の主要元素である。腐食速度については複数報告があるため、純鉄は純ニッ

ケルよりも腐食しやすいことが分かってきたものの、腐食機構の解明には至っていなかっ

た。本研究では、酸素やフッ化水素が添加された溶融 LiF-NaF-KF中での腐食速度について、

新たにデータを取得して、腐食機構をモデル化した。 

図 4- 6 に研磨後の表面 SEM 像を示す。以下ではこれと比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 7 に 500℃の LiF-NaF-KF中でのインピーダンス測定の結果を示す。時定数は 2 つ観

察された。高周波領域のものは、先行研究にあるように[1]、電気二重層の存在を意味する単

純化されたランドルズ回路に由来し、特に、結晶粒内の腐食を意味すると考えられる。一方

で、低周波部分のものに関しては、次の粒界腐食を意味すると考えられる。図 4- 8 にインピ

ーダンス測定後の表面 SEM 像を示す。先行研究で報告された[3]ように、粒界腐食が顕著で

あった。他にも粒内では孔食が見られた。時定数と粒界腐食を踏まえて推定した等価回路を

図 4- 9 に、フィッティング結果を表 4- 3 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の実験体

系由来である[5]と考えた。Rct,1,に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が(1.88±0.04)×102 

Ω·cm2、2 回目が 66.2±0.3 Ω·cm2であった。一方で、Rct,2に表面積を乗じた値は、円盤型の 1

回目が 5.6±2.3 Ω·cm2、2 回目が 61.3±0.4 Ω·cm2であった。表面観察によれば、結晶粒内の方

が、粒界よりも腐食速度が遅かったので、前者が粒内の、後者が粒界の耐食性を表すと考え

られる。しかし、2 回目の結果においては、この等価回路によるフィッティング精度が悪く

他のパラメータの正確な特定ができなかったので、別の腐食機構も生じていることが示唆

される。 

 図 4- 10 に酸素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で浸漬した際の腐食速度を示す。

腐食速度は時間が経過するにつれ遅くなったが、最初の浸漬から時間が経過した後に浸漬

を始めた場合の腐食速度が最も速かった。このことから、純鉄の腐食は浸漬直後が最も激し

いが、時間経過とともに耐食性が向上していくことがわかる。図 4- 11 に腐食後の表面 SEM

像を示す。浸漬時間の増加とともに、粒界腐食が顕著になった。このことから、時間経過後

は粒界に腐食が集中することがわかる。イオン交換水中での超音波洗浄後の表面では、EDX

により鉄のピークのみが観察されたので、LiF-NaF-KF に由来する物質はすべてイオン交換

水中へ移行したと考えられる。 

図 4- 12 に 0.26 kPa でフッ化水素を溶解させた場合の浸漬電位の時間変化を示す。浸漬電

位は、-0.27 V vs quasi-Ni を記録した 5 時間後から、時間にほぼ比例して増加した。この浸

漬電位の増加は、付録に示すように、 

のイオンの価数変化が支配的であるために生じると考えられる。このときの各種濃度は、次

のように推定できる（記号や導出の詳細は、付録を参照されたい）。 

Fe2+ → Fe3+ + 𝑒−. (4- 2) 

𝐶Fe2+ = 𝑣0𝑡 exp (−
𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
), (4- 3) 
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これらの時間変化を図 4- 13 に示す。50 時間程度までは、Fe2+が支配的である。しかし、50

時間以降は Fe3+が支配的となり、300 時間経過後には 99 mol%以上が Fe3+となると推定され

る。図 4- 12 で、30 から 50 時間付近の勾配が 5 から 30 時間よりも緩やかになるのは、この

イオン種の違いが原因と考えられる。50 時間浸漬後の腐食減量は 8.38 mg/cm2 であったの

で、この浸漬時間内での反応機構における腐食速度は、1.58 mm/year と推定された。図 4- 14

に 50 時間浸漬後の表面 SEM 像を示す。結晶粒界がはっきりと現れており、腐食形態は粒

界腐食であった。 

 図 4- 15 に異なる濃度のフッ化水素を溶解させた場合の電位－電流密度曲線を示す。アノ

ード側、カソード側ともに、限界電流が測定された。アノード側に限界電流が生じた原因と

しては、金属の溶出を阻害する層（腐食生成物等）の形成が考えられる。このことは、図 4- 

9 の等価回路において腐食生成物が形成されていた可能性を示唆する。カソード側に限界電

流が生じた原因としては、後述のように、フッ化水素の拡散が考えられる。腐食電流密度、

カソード限界電流密度、アノード限界電流密度は、フッ化水素濃度が増えるにつれて増加し

た。限界電流を想定したバトラー・ボルマー式により、これら曲線をフィッティングした結

果を表 4- 4 に示し、電流密度と溶存フッ化水素濃度との関係を図 4- 16 に示す。フッ化水素

分圧は、ヘンリーの法則により、溶存フッ化水素濃度へ換算した。それぞれの電流密度につ

いて、 

が成立するものとしてフィッティングを行い、表 4- 5 を得た。試料の浸漬時間は合計して 4

時間程度であるから、この腐食電流密度 icorは腐食速度 v [mm/year]の中でも浸漬初期のもの

に該当し、フッ化水素濃度との関係は次の通りである。 

ここで、MFe ( = 55.845 g/mol ) は鉄の原子量、Y は 1 年間の秒数 [s]、zFeは溶出価数 [-]、お

よび ρFeは鉄の密度 [g/m3]である。また、アノード限界電流密度よりも、カソード限界電流

密度が小さかったことから、全体の反応はカソード側の反応に律速されたと考えられる。さ

らに、カソード限界電流密度の大きさが、溶存フッ化水素濃度に比例したことから、ネルン

ストの拡散層モデルに従い、フッ化水素の拡散がカソード反応の律速過程であったと考え

られる。このとき、フッ化水素の物質輸送係数 kMは、次のように求まった。 

さらに、フッ化水素の拡散における最表面での溶出速度はフッ化水素濃度の 1 乗に比例し

たので、腐食速度 v も、 

𝐶Fe3+ = 𝑣0𝑡 (1 − exp (−
𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
)). (4- 4) 

𝑖 = 𝑘(𝐶HF)𝑛 (4- 5) 

𝑣 =
𝑖cor𝑀𝐹𝑒𝑌

𝑧Fe𝐹𝜌𝐹𝑒

× 103 =
6√𝐶HF𝑀Fe𝑌

2𝐹𝜌Fe

× 103 (4- 6) 

𝑘M =
𝐷HF

𝛿N

=
|𝑖𝐿𝐶|

𝑧𝐹𝐶HF

= 4.7 × 10−7 m/s. (4- 7) 
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の関係にあると考えられる。重量減少との関係は次の通りであるから、 

フッ化水素と純鉄の反応速度定数は、次のように近似できる。 

実験では液相のフッ化水素濃度と気相のフッ化水素分圧にヘンリーの法則が成立している

として、50 時間浸漬の結果を代入すると、500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中での反応速度定数は、 

と求まった。図 4- 17 にイオン交換水での超音波洗浄後の表面 SEM 像を示す。粒界腐食が

顕著であったが、フッ化水素濃度が低下するにつれ、粒界と粒内との区別はつきにくくなっ

た。いずれも、EDX では鉄のピークのみが観察されたことから、LiF-NaF-KF に由来する物

質はすべてイオン交換水中へ移行したと考えられる。 

 以上のように、酸素やフッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で純鉄の腐食速度・形態・

反応を求めた。表 4- 6 にその結果をまとめた。添加物によらず粒界腐食が顕著であること

が特徴であった。本実験により、溶融フッ化物塩中のフッ化水素が材料腐食に及ぼす影響が

初めて定量的に説明された。 

 

  

𝑣 = 𝑘HF𝐶HF  [
mol

m3s
], (4- 8) 

𝑣 = −
1

𝑀Fe𝑉

𝑑𝑚

𝑑𝑡
 [

mol

m3s
]. (4- 9) 

𝑘HF = −
1

𝑀Fe𝑉𝐶HF

Δ𝑚

𝑡
 [

mol

m3s
], (4- 10) 

𝑘HF = 3.16 × 10−5 [s−1], (4- 11) 
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図 4- 6. 研磨後の純鉄の表面 SEM 像。 

 

 

 

 

図 4- 7. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純鉄のナイキスト線図とボード線図。点は実

験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果である。また、

青と赤は円盤型試料、緑は短冊型試料の結果であり、同じ浴で青、赤、緑の順に測定した。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 8. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純鉄。(a) 試験後の写真、

(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM 像、(c)洗浄後の表面 SEM像。 
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図 4- 9. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純鉄で推定された等価回路。 

 

 

表 4- 3. 純鉄の等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red Green 

Rsol Ω 0.64±0.44 0.6±1 0.40±0.73 

Q1 -* (7.24±0.43)×10-2 (3.196±0.074)×103 8.79×10-2 

n1 - 0.84±0.53 0.5±1 0.51±0.65 

Rct,1 Ω (3.321±0.063)×102 1.17×102±0.5 (2.4±3.3)×102 

Q2 -* (2.4±2.2)×10-2 3×10-2 ± 1 2±2169 

n2 - 0.71±0.81 1±0.5 0.6±1 

Rct,2 Ω 9.9±4.1 (1.084±0.006)×102 0.02±4 

LH H (1.7±16.2)×10-6 2.2×10-6 ± 1 (2.5±22.0)×10-6 

 

 

 

図 4- 10. 酸素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純鉄の腐食速度（HF 0.26 

kPa の値は参考値）。 
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(a)  (b)  

(c)  (d)  

図 4- 11. 酸素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純鉄の表面 SEM 像。浸

漬時間は、(a) 33時間、(b)265.5時間、(c)298.5時間、(d)33時間（265時間から 298.5時間） 

 

 

 

図 4- 12. 0.26 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純鉄の

浸漬電位の変化。 
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図 4- 13. 0.26 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ純鉄を浸漬した際

の鉄イオンの濃度推定。実線は実験時間（50時間）内、点線は実験時間外を表す。 

 

 

 

図 4- 14. 0.26 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 50時間浸漬された

純鉄の表面 SEM 像。 
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図 4- 15. フッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純鉄の分極曲線。

点は実験結果であり、黒実線は各実験結果に対して、限界電流を想定したバトラー・ボルマ

ー式でフィッティングした結果。点の色の違いはフッ化水素分圧の違いであり、詳細は表 4- 

4を参照。 

 

 

表 4- 4. 図 4- 15のフィッティング結果。icor は腐食電流密度、iLAはアノード限界電流密度、

iLC はカソード限界電流密度、α はアノード側の電荷移動係数、β はカソード側の電荷移動係

数である。8.59 Pa のデータから iLCが得られなかったのは、カソード側のデータ点数が不足

していたためと考えられる。 

Color 
HF pressure 

[Pa] 

icor 

[A/m2] 

iLA 

[A/m2] 

iLC 

[A/m2] 
α β 

▶ 2.46×103 19±8 440±20 -127±8 0.8±0.1 0.9±0.3 

▶ 2.16×102 6±4 270±20 -15±3 1±0.2 1±1 

▶ 1.09×102 6±7 210±9 -6±2 0.9±0.1 0.3±0.6 

▶ 8.59 0.1±0.4 90±20 (No converge) 0.8±0.6 0.2±4 
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図 4- 16. フッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純鉄の icorr、iLA、

および iLC。点は表 4- 4 で示されている値であり、黒実線は各実験結果に対して i = k (CHF)nを

フィッティングした結果。点の色の違いは電流密度の種類の違いであり、詳細は表 4- 5 を参

照。 

 

 

表 4- 5. 図 4- 16のフィッティング結果。反応の次数 nからおおよその腐食機構を推定したも

のをModelとして示している。 

Color 
Current 

density 
A n Model 

● icor 6±1 0.45±0.07 𝑖cor = 6√𝐶HF 

▶ iLa 230±20 0.24±0.03 𝑖La = 230 √𝐶HF
4

 

◀ iLc -11±2 0.91±0.05 𝑖Lc = −11𝐶HF 
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(a)  (b)  

(c)  (d)  

図 4- 17. フッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬して、分極曲線を測定し

た後の純鉄の表面 SEM 像。フッ化水素濃度は、(a) 2.40×103 Pa、(b) 2.16×102 Pa、(c) 1.09×102 

Pa、(d) 8.59 Pa。 

 

表 4- 6. 純鉄の腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 0.11±0.46 mm/year 

7.0±8.2 mm/year 

7.0±4.6 mm/year 

1.58 mm/year 

22±9 mm/year 

浸漬初期 

浸漬初期 

浸漬初期 

50 時間浸漬 

浸漬初期 

HF分圧 8.59 Pa 

HF分圧 0.11 kPa 

HF分圧 0.22 kPa 

HF分圧 0.26 kPa 

HF分圧 2.46 kPa 

腐食形態 粒界腐食 

粒界腐食 

粒界腐食 

浸漬初期 

浸漬初期 

100 時間浸漬 

（添加なし） 

HF 添加 

酸素添加 

腐食反応 Fe2+の生成 

HF拡散律速 

浸漬後 50 時間まで 

浸漬初期 

HF分圧 0.26 kPa 

HF 添加 
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4.1.3. 純クロム 

 クロムは JLF-1 鋼や NH2 合金の主要添加元素である。純クロムは純ニッケルよりも腐食

速度が大きい。腐食機構については既存の熱力学的計算だけでは説明できない部分がある。

本研究では、フッ化水素が添加された溶融 LiF-NaF-KF中での腐食反応について、新たにデ

ータを取得した。 

図 4- 18 に研磨後の表面 SEM 像を示す。表面に少々窪みができているのは、クロムが室

温で脆性材料であり、加工が難しかったためである。以下ではこれと比較して腐食形態を考

察する。 

図 4- 19 に 500℃の LiF-NaF-KF中でのインピーダンス測定の結果を示す。高周波領域・中

周波領域では、先行研究にあるように[1]、電気二重層の存在を意味する単純化されたラン

ドルズ回路の様を示した。一方で、低周波領域ではブロッキングを意味する[5]容量成分が

確認された。先行研究[6, 7]からは、最表面での複塩 K2NaCrF6の形成が示唆される。K2NaCrF6

のバンドギャップは 4.262 eV であり[8]、一般的な酸化物 Cr2O3も 2.434 eV である[9]から、

最表面のこれら腐食生成物が絶縁性を発揮した可能性が高い。図 4- 20 にインピーダンス測

定後の表面 SEM 像を示す。洗浄前の表面には、純クロムとは異なる層が堆積していた。洗

浄後の表面では、純クロムのみが観察されたので、この堆積層はイオン交換水中へ移行した

と分かる。また、先行研究で報告された[3, 10, 11]ように、孔食が顕著であった。孔食の中に

は四角の辺を持つものが多く、異なる孔食の辺々同士が同じ方向を向いていた。このことか

ら、腐食の起こりやすい結晶方位の存在が示唆される。腐食生成物を踏まえて推定した等価

回路を図 4- 21 に、フィッティング結果を表 4- 7 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の

実験体系由来である[5]と考えた。Rct,2に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が 53.5 ± 0.5 

Ω·cm2、2 回目が 168.2±0.8 Ω·cm2であった。この等価回路においては、孔食の影響を含めて

いないので、今後の取り扱いが課題である。 

 図 4- 22 に 2.69 kPa のフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で得た電流密度

－電位曲線を示す。電流密度の正負は、1.44 V と 1.48 V の間で変化した。先行研究[12]によ

ると、溶融 LiF-NaF-KF 中でクロムが関与する電位としては、 

が知られている。このことから、1.44 V と 1.48 V の間の正負の変化は、式(4- 12)のクロムの

溶解と考えられる。一方、1.56 V と 1.60 V の間の正負の変化の原因は不明であるが、後述

のタングステンの結果からニッケルの溶解電位が近く、ニッケルワイヤの溶解が影響した

と推定される。1.35 V から 1.55 V にかけて電流密度は大きく振動した。このため、バトラ

ー・ボルマー式を用いたフィッティングが困難であった。測定時の電流値の最大値を腐食速

度へ換算すると、純鉄の 1000 倍近くに至った。電流密度－電位曲線取得後に試料が溶解し

きったため、最表面を観察することはできなかったが、電流密度が振幅したのは、最表面に

Cr2+ + 2𝑒− ⇆ Cr, 1.459 V vs K+/K, (4- 12) 

Cr3+ + 3𝑒− ⇆ Cr, 1.393 V vs K+/K, (4- 13) 

Cr3+ + 𝑒− ⇆ Cr2+, 1.260 V vs K+/K. (4- 14) 
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孔食が生じる際に局部の電流密度が増大したためと考えられる。図 4- 23 に 0.42 kPa のフッ

化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で得たサイクリックボルタンメトリーの結果

を示す。一度アノード側の溶解を経験した 2 周目以降のカソード側への掃引では、初回カソ

ード側に掃引した際には見られなかった 0.93 V と 1.08 V 付近のピークが測定された。この

ことから、これらのピークは溶出してイオン化していたクロムの還元であるとわかる。先行

研究の酸化還元電位と比較して、今回の還元におけるピーク位置の 1.08 V は基質の溶解反

応(4- 12)または(4- 13)であり、0.93 V はイオンの価数変化反応(4- 14)に対応すると考えられ

る。よって、3 価のクロムが生成し、3 価のクロムを含む K2NaCrF6が腐食生成物として形成

していたことが示唆される。 

 以上のように、溶融 LiF-NaF-KF中でのフッ化水素による純クロムの反応速度・形態・反

応を明らかにした。表 4- 8 にその結果をまとめた。腐食形態として、孔食が生じるのが特徴

であった。 
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図 4- 18. 研磨後の純クロムの表面 SEM 像。 

 

 

 

 

図 4- 19. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純クロムのナイキスト線図とボード線図。点

は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果である。ま

た、青と赤は円盤型試料で、同じ浴で青、赤の順に測定した。 
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(a)  

(b)   

(c)  

図 4- 20. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純クロム。(a) 試験後の写

真、(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM 像、(c) 洗浄後の表面 SEM像。(b)で

観察しているのはCrというよりも LiF-NaF-KF や腐食生成物と考えられる。 
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図 4- 21. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純クロムで推定された等価回路。 

 

 

表 4- 7. 純クロムの等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red 

Rsol Ω 0.65±0.35 0.89±0.31 

Q -* (8.68±0.18)×10-3 (8.68±0.06)×10-3 

N - 0.66±0.52 0.66±0.51 

Rct Ω 95.2± 0.9 (2.97± 0.15)×102 

LH H (2.4±14.8)×10-6 (2.4±14.8)×10-6 

CB F 3.95± 0.13 0.741± 0.006 
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(a) (b)  

図 4- 22. 2.69 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純クロ

ムの分極曲線。(a) 縦軸線形スケール、(b) 縦軸対数スケール。 

 

 

 

図 4- 23. 0.42 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純クロ

ムのサイクリックボルタメトリー。 

 

 

表 4- 8. 純クロムの腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 最大で純鉄の 1000 倍 浸漬初期 HF分圧 2.69 kPa 

腐食形態 孔食 

孔食の疑い 

浸漬初期 

浸漬初期 

（添加なし） 

HF分圧 2.69 kPa 

腐食反応 Cr3+ (K2NaCrF6) 生成 浸漬初期 HF分圧 2.69 kPa 
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4.1.4. 純タングステン 

 タングステンは JLF-1 鋼の添加元素の一つである。純タングステンについては腐食速度、

反応、および機構のデータが乏しい。本研究では、フッ化水素が添加された場合とされなか

った場合の溶融 LiF-NaF-KF中での腐食反応について、新たにデータを取得した。 

図 4- 24 に研磨後の表面 SEM 像を示す。左右方向の線は、研磨痕である。以下ではこれ

と比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 25 に 500℃の LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定の結果を示す。時定数は 1 つ

観察された。先行研究にあるように[1]、単純化されたランドルズ回路の様を示した。図 4- 

26 にインピーダンス測定後の最表面を示す。洗浄前の表面には、純タングステンとは異な

る層が堆積していた。洗浄後の表面では、純タングステンのみが観察されたので、この堆積

層はイオン交換水中へ移行したと分かる。洗浄後の表面では、均一腐食の様相を呈していた。

単純な Randles 回路に基づいて推定した等価回路を図 4- 27 に、フィッティング結果を表 4- 

9 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由来である[5]と考えた。Rctに表面積

を乗じた値は、円盤型の1回目が(1.394±0.001)×103 Ω·cm2、2回目が (2.383±0.001)×103 Ω·cm2

であった。 

 図 4- 28 に 0.39 kPa でフッ化水素を添加した場合の浸漬電位の時間変化を示す。浸漬電位

は、1.77 V vs K+/K を記録した 40 時間後から、時間に無関係に一定値を示した。この浸漬電

位は、付録で示されるように基質からの溶出が支配的であることを意味する。純タングステ

ンの反応としては次が知られている[13]。 

さらに、生成した[WF8]3-は、フッ化水素が豊富にある環境で、 

のように反応して、気体である WF6や H2を生成しうる。WF6は溶融 LiF-NaF-KF 中へ、あ

る程度は溶解するとされる[13]。図 4- 29に浸漬後の表面の SEM像とEDX分析結果を示す。

超音波洗浄前の表面には、タングステン以外にニッケルも検出された。図 4- 30 に浸漬後表

面の XRD 分析結果を示す。純タングステンと LiF-NaF-KF の他に、KF・(H2O)2、Li2WO4、

KNaWO2F4、Ni、Ni17W3が検出された。KF・(H2O)2は、表面に堆積していた LiF-NaF-KF中

の KFが、XRD 測定前・測定中に大気曝露によって潮解したために生成したと考えられる。

Li2WO4 と KNaWO2F4 は大気曝露によって酸素と反応して生成したと考えられるが、

KNaWO2F4 に関しては腐食中にすでにフッ化物の複塩 KxWFy が形成されており、これが起

点となって生成した可能性がある。Ni と Ni17W3については次の通りである。 

図 4- 31 に浸漬後の断面 SEM 像と EDX 結果を示す。図 4- 29 と合わせて考えると、タング

ステン表面には、直径 1 μm 程度のニッケルを含む粒が生成していたことが分かる。この粒

が生じた原因としては、試料を固定するためのニッケルワイヤとの異種金属接触腐食が挙

げられる。171 時間浸漬後の腐食減量は 2.83 mg/cm2であったので、この浸漬時間内での反

応機構における腐食速度は、0.0394 mm/year と推定された。 

W + 8F− → [WF8]3− + 5𝑒−. (4- 15) 

3[WF8]3− + 2W + 6HF ⇆ 3[WF6]3− + WF6 + 3H2, (4- 16) 
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図 4- 32 に 0.69 kPa または 0.39 kPa でフッ化水素を添加した場合の電流－電位曲線を示

す。アノード側、カソード側ともに、限界電流が測定された。浸漬後すみやかに分極曲線を

取得した場合に、電流値の正負が変化したのは、1.80 V 付近であった。一方、171 時間の浸

漬では、さらに 1.58 V 付近でも正負が変化した。1.60 V 付近から電流値はいったん減少し

た後、再び上昇した。限界電流を想定したバトラー・ボルマー式により、これら曲線をフィ

ッティングした結果を表 4- 10 に示す。ただし、腐食電流密度に及ぼすフィッティングの誤

差が大きくなりすぎることから、α や β は慣習的な値である 0.5 を使用した[14]。浸漬直後

と 171 時間経過後の腐食電流密度は、それぞれ 0.1± 0.8 A/m2および 0.4±0.2 A/m2であった。

いずれも同じ HF分圧における純鉄の腐食電流密度よりも 1 桁以上小さく、この浸漬時間内

での反応機構における腐食速度は、それぞれ 0.1±0.5 mm/year および 0.2±0.1 mm/year と推定

された。長時間浸漬の有無によらず腐食電流密度が同程度であったことから、浸漬初期と

171 時間経過後の腐食機構は同一であると考えられる。一方で、浸漬電位は 40 時間経過後

まで向上し続けたことから、浸漬直後の分極により表面の酸化物等の脱落や腐食生成物の

形成が促進されたことを示唆する。アノード側に限界電流が生じた原因としては、金属の溶

出を阻害する層（腐食生成物等）の形成が考えられる。このことは、図 4- 27 の等価回路に

おいて腐食生成物が形成されていた可能性を示唆する。図 4- 33 に浸漬後すみやかに分極曲

線を取得した場合の表面 SEM 像を示す。局部腐食はあまり見られず、均一腐食の様相を示

した。図 4- 34 に 171 時間浸漬を継続した後に分極を行った場合の表面 SEM 像を示す。超

音波洗浄前は、LiF-NaF-KF に由来する腐食生成物の体積が認められた。超音波洗浄後の表

面には、局部腐食はあまり見られず、全面腐食の様相を示した。また、EDX によりタング

ステンのみが検出された。図 4- 35 にこの XRD 分析結果を示す。Ni と Ni17W3は検出されな

かった。これらのことから、1.58 V 付近で電流値の正負が変化したのは、表面に成長してい

たニッケルを含む粒が溶解したためと考えられる。また、1.80 V 付近で電流値の正負が変化

したのは、タングステンの溶解のためと考えられる。このことから、タングステンはニッケ

ルよりも貴であることがわかる。 

 以上のように、フッ化水素を添加した場合としなかった場合について、溶融 LiF-NaF-KF

中での純タングステンの腐食速度・形態・反応を明らかにした。表 4- 11 にその結果をまと

めた。ニッケルよりも貴な溶解電位を示したことから、溶融 LiF-NaF-KF 中でのタングステ

ンの耐食性の高さが明らかとなった。 
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図 4- 24. 研磨後の純タングステンの表面 SEM像。 

 

 

 

 

図 4- 25. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純タングステンのナイキスト線図とボード

線図。点は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果で

ある。また、青と赤は円盤型試料で、同じ浴で青、赤の順に測定した。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 26. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純タングステン。(a) 試験

後の写真、(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM像、(c) 洗浄後の表面 SEM像。 

 

  



130 

 

 

図 4- 27. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純タングステンで推定された等価回路。 

 

 

表 4- 9. 純タングステンの等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red 

Rsol Ω 0.64±0.26 0.80±0.25 

Q -* (3.125±0.006)×10-3 (2.040±0.003)×10-3 

N - 0.69±0.50 0.72±0.50 

Rct Ω (2.466±0.002)×103 (4.214±0.002)×103 

LH H (1.2±13.6)×10-6 (2.3±13.5)×10-6 

 

 

 

 

図 4- 28. 0.39 kPa でフッ化水素を添加している 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬

された純タングステンの浸漬電位の変化。 
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(a)  (b)  

(c)W  Ni  

図 4- 29. 0.39 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬され

た純タングステンの表面。(a) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM像、(b) 洗浄後

の表面 SEM 像、(c) EDX によるタングステンとニッケルの元素分析。 

 

 

図 4- 30. 0.39 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬され

た純タングステン上で行った XRD による組成分析。 
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(a)  

(b) W  Ni  

図 4- 31. 0.39 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬され

た純タングステンの (a) 断面 SEM 像と (b) EDXによるタングステンとニッケルの元素分析。 
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図 4- 32. フッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純タングステンの

分極曲線。点は実験結果であり、実線は各実験結果に対して、限界電流を想定したバトラー・

ボルマー式でフィッティングした結果。緑は HF 分圧 0.69 kPa で浸漬直後、青は HF 分圧 0.39 

kPa で 171時間経過後。 

 

 

表 4- 10. 図 4- 15のフィッティング結果。icorr は腐食電流密度、iLAはアノード限界電流密度、

iLC はカソード限界電流密度、α はアノード側の電荷移動係数、β はカソード側の電荷移動係

数である。iLa, iLcについては、アノード側、カソード側の端部から 3点の平均値とし、α, βは

慣習的な 0.5 [14]を使用した。 

Color 
HF pressure 

[Pa] 

icor 

[A/m2] 

iLA 

[A/m2] 

iLC 

[A/m2] 
α β 

▶ 6.87×102 0.1±0.8 125 -7.7 0.5 0.5 

▶ 3.94×102 0.4±0.2 27 -7.7 0.5 0.5 
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図 4- 33. 0.69 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬して、分極曲

線を測定し、超音波洗浄した後の純タングステンの表面 SEM 像。 

 

 

(a)  (b)  

図 4- 34. 0.39 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬し、

分極曲線を測定した後の純タングステンの最表面。(a) イオン交換水中での超音波洗浄前、(b)

洗浄後。 

 

 



135 

 

 

図 4- 35. 0.39 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 171 時間浸漬され

た後、分極させた純タングステン上で行った元素分析。 

 

 

 

表 4- 11. 純タングステンの腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 0.0394 mm/year 

0.2±0.1 mm/year 

0.1±0.5 mm/year 

171 時間浸漬 

浸漬初期 

浸漬初期 

HF分圧 0.39kPa 

HF分圧 0.39kPa 

HF分圧 0.69kPa 

腐食形態 均一腐食 

均一腐食 

浸漬初期 

171 時間浸漬 

（添加なし） 

HF分圧 0.69 

腐食反応 [WF6]3-や[WF8]3-生成 

 

ニッケルよりも貴 

40 時間から 

171 時間まで同一 

HF分圧 0.39kPa 

 

HF分圧 0.39kPa 
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4.1.5. 純バナジウム 

バナジウムは NH2 合金の主要元素である。純バナジウムについても腐食速度、反応、お

よび機構のデータ数は、溶融フッ化物塩というより広い枠組みであっても数件に限られて

いる。本研究では、フッ化水素が添加された場合とされなかった場合の溶融 LiF-NaF-KF中

での腐食反応について、新たにデータを取得した。 

図 4- 36 に研磨後およびエッチング後の表面 SEM 像を示す。研磨後のものに見られる左

下から右上にかけての筋は、研磨痕である。また、一部にみられる孔は、研磨中に形成され

たと考えられる。これは、バナジウムは硬度が低く、容易に表面が変形しうるからである。

エッチング後には、粒径 10 μm から 40 μm 程度の結晶粒が観察された。以下ではこれらと

比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 37 に 500℃の LiF-NaF-KF中でのインピーダンス測定の結果を示す。高周波領域・中

周波領域では、単純化されたランドルズ回路を示した。低周波領域ではブロッキングを意味

する[5]容量成分も確認された。この詳細は明らかでないが、クロムにおける腐食生成物か

らの類推で複塩 KVF4等が形成された可能性がある。図 4- 38 にインピーダンス測定後の表

面 SEM 像を示す。5 μm 程度の領域は純バナジウムの結晶粒界よりもやや小さく、均一腐食

に近い腐食だったと考えられる。溶融 LiF-BeF2 を用いた先行研究に見られたような孔食は

確認できなかった。ブロッキングと均一腐食を踏まえて推定した等価回路を図 4- 39 に、フ

ィッティング結果を表 4- 12 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由来である

[5]と考えた。Rct,1に表面積を乗じた値は、円盤型の 1回目が 48.2±1.3 Ω·cm2、2 回目が 92.1±0.4 

Ω·cm2であった。しかしながら、フィッティングの誤差がかなり大きく、すべての腐食機構

を反映できていないと考えられ、腐食反応の同定を含めた今後のより詳細な調査が求めら

れる。 

図 4- 40 に 0.96 kPa でフッ化水素を添加した場合の電流―電位曲線を示す。アノード側、

カソード側ともに、限界電流が測定された。限界電流を想定したバトラー・ボルマー式によ

り、これら曲線をフィッティングした結果を表 4- 13 に示す。フィッティングによる誤差の

影響を調べるため、電荷移動係数をフィッティングから求めた場合と、慣習的に 0.5 とした

場合[14]との結果を示している。0.5 を使用した方が、腐食電流密度がより正確に求まった。

試料の浸漬時間は合計して 5 時間程度であったから、この腐食電流密度 5±11 A/m2は腐食速

度の中でも浸漬初期のものに該当し、この浸漬時間内での反応機構においては 3±6 mm/year

と推定された。図 4- 41 に分極曲線取得後の表面 SEM 像を示す。10 μm 程の領域がはっきり

と区別できたことから、粒界腐食が顕著であったとわかる。 

以上のように、溶融 LiF-NaF-KF中での純バナジウムの腐食速度・形態について明らかに

した。表 4- 14 にその結果をまとめた。フッ化水素腐食においては粒界腐食が顕著であり、

この抑制方法が、ブランケットでの使用において重要である。また、腐食反応の同定が今後

の課題である。 

 



137 

 

(a)  (b)  

図 4- 36. (a) 研磨直後 (b) エッチング後の純バナジウムの最表面。 

 

 

 

 

図 4- 37. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純バナジウムのナイキスト線図とボード線

図。点は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果であ

る。また、青と赤は円盤型試料で、同じ浴で青、赤の順に測定した。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 38. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純バナジウム。(a) 試験後

の様子。(b) イオン交換水中での超音波洗浄前、(c)洗浄後。 
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図 4- 39. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純バナジウムで推定された等価回路。 

 

 

表 4- 12. 純バナジウムの等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red 

Rsol Ω 1.2±6.4 1.34±0.28 

Q1 -* 2.9×10-2±2050 (5.70±0.07)×10-3 

n1 - 0.885±1 0.85±0.52 

Rct,1 Ω 85.6±2.4 (1.628±0.006)×102 

LH H (2.14±0)×10-22 (6.7±139.3)×10-7 

CB F 0.89±274 8.6±0.6 

 

 

  



140 

 

 

図 4- 40. 0.96 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された純バナ

ジウムの分極曲線。点は実験結果であり、実線は実験結果に対して、限界電流を想定したバ

トラー・ボルマー式でフィッティングした結果。 

 

 

表 4- 13. 図 4- 40のフィッティング結果。pHFはHF ガス分圧、icor は腐食電流密度、iLAはア

ノード限界電流密度、iLC はカソード限界電流密度、α はアノード側の電荷移動係数、β はカ

ソード側の電荷移動係数、E0は腐食電位である。*は電荷移動係数を 0.5 [14]とした場合。 

Symbol 
pHF 

[Pa] 

icor 

[A/m2] 

iLA 

[A/m2] 

iLC 

[A/m2] 
α β 

E0 

[V vs K+/K] 

▶ 9.60×102 4±23 20±50 -220±20 0.2±2 0.6±0.4 2.1±0.2 

* 9.60×102 5±11 20±30 -230±20 0.5 0.5 2.1±0.1 

 

 

 

図 4- 41. 0.96 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で分極させた純バナ

ジウムの最表面。 
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表 4- 14. 純バナジウムの腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 3±6 mm/year 浸漬初期 HF分圧 0.96kPa 

腐食形態 均一腐食 

粒界腐食 

浸漬初期 

浸漬初期 

（添加なし） 

HF分圧 0.69 

腐食反応 （未解明）   
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4.1.6. 純チタン 

チタンは NH2 合金の添加元素の一つである。純チタンについては電解析出の観点から溶

融 LiF-NaF-KF中での溶存形態についての知見はあるが、腐食データについてのデータはな

い。本研究では、フッ化水素が添加された場合とされなかった場合の溶融 LiF-NaF-KF 中で

の腐食反応について、新たにデータを取得した。 

図 4- 42 に研磨後の表面 SEM 像を示す。左上から右下にかけての筋は、研磨痕である。

以下ではこれと比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 43 に 500℃の LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定の結果を示す。時定数は 1 つ

確認された。単純化されたランドルズ回路を示した。図 4- 44 にインピーダンス測定後の最

表面を示す。局部腐食はあまり見られず、均一腐食に近い様相を示した。このことから、単

純な Randles 回路で推定した等価回路を図 4- 45 に、フィッティング結果を表 4- 15 に示す。

低周波領域においては、フィッティングが正しく行えなかったため、50 mHz 以上のデータ

のみを使用した。この原因は誘導性成分によるものであるが、後述のように最表面のチタン

フッ化物の形成により生じたと考えられる。LH はニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由

来である[5]と考えた。Rct,1に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が 16.3±3.9 Ω·cm2、2 回

目が 14.7±1.4 Ω·cm2であった。 

次に、100 時間浸漬後の腐食減量は 78 mg/cm2であったので、この浸漬時間内での反応機

構における腐食速度は、15 mm/year と推定された。図 4- 46 にこのときの浸漬電位の変化を

示す。時間経過ごとにモネルに対して、浸漬後から 70 時間までは-0.9 V、70 から 90 時間ま

では-0.5 V、90 時間後は 0.0 V を指し示した。モネルに対する電位を先行研究のカリウムの

酸化還元電位[12]と比較すると、-0.9V 付近は、 

-0.5V 付近は、 

であったと考えられる。また、0.0V 付近における反応の解釈は 2 通りある。1 つ目は、次の

チタンイオンの価数交換である。 

この場合は、今後時間経過とともに電位は上昇していくものと考えられる。2 つ目は、最終

的に参照極として使用したモネルの電位と一緒になったという解釈である。この場合は、モ

ネル配管上に[TiF6]2-を含む物質が堆積して、チタン試料上とモネル上で同じ平衡反応が起

こっていたと考えられる。40 時間付近に見られる電位の一時的な上昇後の緩やかな下降は、

孔食発生時の挙動に類似している。このことから、最表面に形成されつつあった腐食生成物

が部分的に脱落したと考えられる。 

図 4- 48 に 4.22 kPa でフッ化水素を溶解させた場合の電流―電位曲線を示す。+2V 付近で

完全に試料が溶解したため、カソード方向への掃引は行えなかった。+0.2 V 付近で 2 桁近

く電流値が変化した。この原因としては、式(4- 19)が支配的になったことや、大気中で試料

Ti3+ + 3𝑒− ⇆ Ti, 0.342 V vs K+/K,  (4- 17) 

Ti4+ + 4𝑒− ⇆ Ti, 0.777 V vs K+/K, (4- 18) 

Ti4+ + 𝑒− ⇆ Ti3+, 2.082 V vs K+/K. (4- 19) 
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を作製していたためにチタン最表面に予め形成されていた酸化チタンの脱落などが考えら

れる。 

 以上のように、主にフッ化水素を添加しなかった場合の溶融 LiF-NaF-KF 中での純チタン

の腐食機構を明らかにした。表 4- 16 にその結果をまとめた。フッ化水素等の不純物酸化剤

の添加が無い場合でも、腐食しやすいとわかっていたクロムなどの他の材料と比べて、チタ

ンはさらに腐食しやすい（または不純物等の酸化剤と速やかに反応する）ことが特徴である。

フッ化水素含有時における腐食機構の解明については、今後の課題であり、溶解速度が速い

ことに注意が必要である。 
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図 4- 42. 研磨直後の純チタンの最表面。 

 

 

 

 

図 4- 43. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純チタンのナイキスト線図とボード線図。点

は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果である。ま

た、青と赤は円盤型試料、緑は短冊型試料の結果であり、同じ浴で青、赤、緑の順に測定し

た。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 44. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の純チタン。(a) 試験後の様

子。(b) イオン交換水中での超音波洗浄前、(c)洗浄後。 
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図 4- 45. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した純チタンで推定された等価回路。ただし、

低周波側の挙動はこの等価回路では表現できていない。 

 

 

表 4- 15. 純チタンの等価回路のフィッティング結果 

Components Unit Blue Red Green 

Rsol Ω 0.98±0.32 1.20±0.30 0.91±0.31 

Q -* (6.8±1.2)×10-2 (5.43±0.43)×10-2 (2.97±0.34)×10-2 

n - 0.75±0.58 0.83±0.63 0.83±0.58 

Rct Ω 28.9±6.9 26.1±2.5 41.4±4.5 

LH H (2.0±14.4)×10-6 (2.0±14.1)×10-6 (2.3±14.3)×10-6 
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図 4- 46. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 100時間浸漬された純チタンの浸漬電位の変化。 

 

 

 

図 4- 47. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 100 時間浸漬した純チタンの最表面。 
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図 4- 48. 4.22 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

純チタンの分極曲線。+2 V付近で完全に試料が溶解した。 

 

 

表 4- 16. 純チタンの腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 15 mm/year 浸漬初期 （添加なし） 

腐食形態 均一腐食 浸漬初期 （添加なし） 

腐食反応 Ti3+生成 

Ti4+生成 

浸漬から 70 時間 

70 時間から 90 時間 

（添加なし） 

（添加なし） 
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4.2. 合金 

溶融塩中の合金の腐食に共通する機構として、局部電池型腐食、すなわち異種金属接触腐

食が広く考えられてきた。つまり、ミクロな合金の腐食は、純金属の腐食の重ね合わせで表

現されることが多い。前節では、JLF-1 鋼と NH2 合金に含まれる合金元素純金属について

腐食試験を行い、それぞれの腐食機構を明らかにしてきた。本節では、それら結果を踏まえ、

合金に特有の腐食機構の解明を目指す。 

 

4.2.1. JLF-1鋼 

JLF-1 鋼は低放射化材料の一種であり、核融合炉構造材料として期待される材料である。

高純度 LiF-NaF-KF中の腐食速度が極めて小さいことが知られている。本研究では、核融合

炉環境で混入が推定される溶存水分や溶存フッ化水素による腐食について新たにデータを

取得した。 

図 4- 49 に研磨後の表面 SEM 像を示す。左下から右上にかけての線は研磨痕である。以

下ではこれと比較して腐食形態を考察する。 

図 4- 50 に 500℃の LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定の結果を示す。高周波領域で

は、単純化されたランドルズ回路の様を示した。中周波領域・低周波領域の挙動は、純鉄の

場合と類似した。図 4- 51 にインピーダンス測定後の表面 SEM 像を示す。洗浄前の表面に

は、堆積物が確認された。EDX から、洗浄前には、JLF-1 鋼の成分以外に LiF-NaF-KFの成

分も測定されたが、洗浄後は測定されなかった。このことから、この堆積物はイオン交換水

中へ移行したと分かる。クロムの腐食との類推と後述の H2O や HF 添加の結果を踏まえる

と、この堆積物中における複塩 K2NaCrF6等の形成が考えられる。洗浄後の表面には線状の

腐食痕が観察され、後述のラス境界の腐食に起因すると考えられる。図 4- 52 にインピーダ

ンス測定後の断面 STEM 像を示す。先行研究にあるように[15]、500 nm 程度の幅を持つラ

ス境界と、ラス境界上に M23C6（類似の F82H 鋼における M の内訳：Cr 52 wt%, Fe 30 wt%, 

W 15 wt%, V 2 wt%, Ta 1wt%）析出物が観察された。TEM により腐食後の表面に生成してい

た物質を調べたところ、アモルファス構造を意味する円環が観察された。また、EDX によ

ると、この部分に鉄と酸素が多く含まれていた。これらのことから、最表面にはアモルファ

スの酸化鉄が形成されていたことが分かる。腐食が進行していた箇所はおおよそ 500 nm程

度の幅を持っていた。この端部がラス境界の位置とほとんど一致していたことから、ラス境

界の腐食によるラスの一部の脱落が腐食機構と考えられる。ラス境界の腐食が、粒内よりも

速い原因の一つは、M23C6析出物中のクロムの溶解と考えられる。表面からバルク方向にか

けての EDX によると、表面に近いほど鉄やクロム濃度が低かった一方で、タングステン濃

度は高かった。このことは、タングステンの溶融 LiF-NaF-KF 中での耐食性が、クロムや鉄

に比べて高いことを反映していると考えられる。さらに、豊富にタングステンを含む結晶粒

側がカソード、豊富にクロムを含む結晶粒界がアノードとなって局部電池型の腐食が生じ

ていたことも考えられる。粒界腐食と腐食生成物を踏まえて推定した等価回路を図 4- 53に、
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フィッティング結果を表 4- 17 に示す。LHはニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由来であ

る[5]と考えた。全般としてフィッティングが正しく収束しなかったので、他の腐食機構の

考慮が必要であるとわかった。Rct,1 に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が

(1.253±0.008)×102 Ω·cm2、2 回目が 60.56±0.56 Ω·cm2であった。一方で、Rct,2については適切

なフィッティングが行えなかった。これらのことから、ラス境界の腐食モデルは通常の粒界

腐食モデルとは異なることが示唆された。 

0.1 kPa で水分を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で 97 時間浸漬した場合の腐食減量は 54 

mg/cm2 であったので、この浸漬時間内での反応機構における腐食速度は 6.0 mm/year と推

定された。図 4- 54 に浸漬後の表面 SEM 像を示す。 (b)の反射電子像では、暗い部分と明る

い部分とが観察された。図 4- 55 に EDX 元素分析結果を示す。反射電子像で暗い部分には

F, K, Na が多く含まれ、明るい部分には K, Cr, O（ただし、Cr の Lα 線とピークは近いため、

誤検知の可能性もある）, F, Fe が多く含まれていた。このことから、暗い部分は LiF-NaF-KF

そのものか溶融 LiF-NaF-KF と隣接する腐食生成物で、明るい部分は JLF-1 鋼そのものか、

JLF-1 鋼と隣接する酸化物を含む層と考えられる。図 4- 56 に XRD 組成分析を示す。JLF-1

鋼を構成する純金属(Fe, Cr, W)と LiF-NaF-KFを構成するフッ化物(LiF, NaF)のピークは測定

されたが、KFのピークは測定されなかった。Cr が豊富な箇所で K, O, F も豊富であったこ

とを踏まえて、その他のピークを検討したところ、K3[CrO4], K2NaCrF6, Fe2O3, Fe3O4といっ

た化合物が推定された。図 4- 57 に超音波洗浄後の表面 SEM 像と EDX 元素分析を示す。超

音波洗浄により、腐食生成物の一部はイオン交換水中へ移行したが、腐食生成物の一部は依

然として最表面に存在した。この腐食生成物には Cr, K, O が多く含まれた。図 4- 56 の XRD

組成分析と合わせて考えると、洗浄後に K2NaCrF6はイオン交換水中へ移行したが、K3[CrO4]

は表面で安定に存在したことが分かる。洗浄後の JLF-1 鋼の最表面では、旧オーステナイト

粒（40 μm 程度）の内部には多くの凹凸（2 μm を下回る程度）が見られ、旧オーステナイト

粒界もはっきり分かる程度には腐食していた。図 4- 58 に断面 STEM 像と EDX 元素分析を

示す。粒に比べ、旧オーステナイト粒界やラス境界での腐食が顕著であった。表面からの腐

食痕の深さが等しかったことから、旧オーステナイト粒界とラス境界とは同程度に腐食し

たことがわかる。旧オーステナイト粒界近傍では、M23C6析出物が溶解しているのが確認で

き、この析出物が腐食に寄与したと考えられる。 

Fe2O3や Fe3O4の発生は、JLF-1 鋼の主要元素である鉄と溶存水分との反応で理解できる。

500℃では、 

このように、熱力学的には Fe3O4の方がより安定であるため、Fe3O4が多く生成していたと

考えられる。他方で、K3[CrO4]や K2NaCrF6 については、まず、溶存水分と JLF-1 鋼中のク

2

3
Fe + H2O →

1

3
Fe2O3 + H2, Δ𝐺 = −0.618 kJ/mol, (4- 20) 

3

4
Fe + H2O →

1

4
Fe3O4 + H2, Δ𝐺 = −10.057 kJ/mol. (4- 21) 
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ロムとが反応して水素発生を起こし、 

副次的に生成した F-と JLF-1 鋼中のクロムとが反応したとすれば理解できる。 

全体の反応は次の通りである。 

クロムについては、M23C6析出物中に多く含まれるため、この析出物が起点となって腐食が

進行したと考えられる。K3[CrO4]の生成ギブズエネルギーは知られているものの、K2NaCrF6

の生成ギブズエネルギーがわからないため、(4- 24)の反応の自発性は検証できなかった。し

かし、K2NaCrF6 は純クロムを腐食させたときに生成した物質[6, 7]であるため、(4- 24)の反

応は妥当と考えられる。以上を踏まえて、図 4- 59 に溶存水分による溶融 LiF-NaF-KF 中で

の JLF-1 鋼の腐食のモデル案を図示した。 

0.14 kPa でフッ化水素を溶解させた溶融 LiF-NaF-KF中で 196 時間浸漬した場合の腐食減

量は 8.1 mg/cm2 であったことから、この浸漬時間内での反応機構における腐食速度は 0.46 

mm/year と推定された。図 4- 60 にこのときの浸漬電位の時間変化を示す。浸漬初期の電位

は、試験前に大気に曝露されていたことを考慮して、次のような平衡反応に支配されていた

と考えられる。 

その後 20 時間付近からの電位の上昇は、次のような金属最表面の酸化物のフッ化が完了し

た結果と考えられる。 

25 時間経過後は、純鉄の場合と同様に短調増加の傾向にあった。このため、支配的腐食機

構も同様と考えられる。すなわち、この浸漬電位の増加は、付録で示されるように、 

のイオンの価数変化が支配的であるために生じると考えられる。このときの各種濃度は、次

のように推定できる（記号や導出の詳細は、付録を参照されたい）。 

この時間変化を図 4- 61 に示す。160 時間程度までは、Fe2+が支配的である。しかし、160 時

間以降はFe3+が支配的となり、800時間経過後には98 mol%以上がFe3+となると推定される。

図 4- 62 に表面 SEM 像を示す。洗浄前の SEM 像は、チャージアップが酷く、不規則なコン

トラストを生んだ。EDX によると、JLF-1 鋼由来の Fe, Cr, W、LiF-NaF-KF 由来の Na, K, F

Cr + 3KF + 4H2O + 3e− → K3CrO4 + 4H2 + 3F−, (4- 22) 

Cr + NaF + 2KF + 3F− → K2NaCrF6 + 3e−. (4- 23) 

Cr + NaF + 5KF + 4H2O → K3CrO4 + K2NaCrF6 + 4H2. (4- 24) 

Cr𝑥O𝑦 + 2𝑦e− → 𝑥Cr + 𝑦O2−, (4- 25) 

Fe𝑥O𝑦 + 2𝑦e− → 𝑥Fe + 𝑦O2−. (4- 26) 

Cr2O3 + 6HF → 2CrF3 + 3H2O, Δ𝐺 = +13.223 kJ/mol, (4- 27) 

Fe3O4 + 8HF → 2FeF2 + FeF3 + 4H2O, Δ𝐺 = −3.857 kJ/mol. (4- 28) 

Fe2+ → Fe3+ + 𝑒−, (4- 29) 

𝐶Fe2+ = 𝑣0𝑡 exp (−
𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
), (4- 30) 

𝐶Fe3+ = 𝑣0𝑡 (1 − exp (−
𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
)). (4- 31) 
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のほかに、C が多く検出された。この C はグラファイトるつぼに由来していると考えられ

る。図 4- 63 の XRD 組成分析によると、JLF-1 鋼を構成する Fe や Cr の他に、LiF-NaF-KF

を構成する LiF と NaF が確認でき、KF は水和した KF(H2O)2の形で確認できた。これは、

XRD や SEM 撮像のため大気中へ曝露したことにより、KF が潮解したことが原因である。

目視により、測定前後で腐食生成物が湿っていくのを確認した。W のピークは認められな

かった。他の物質としては、K2NaMF6 (M=Fe, Cr, W, V)が認められた。これらのピークは類

似しており、本実験結果から判断はできなかった。W が検出されなかったのは、腐食生成

物の層が十分厚かったためと考えられる。K2NaMF6の生成は、(4- 24)と同様に考えられる。

今回は、フッ化水素が過剰であったので次の通りである。 

図 4- 62 によると、洗浄後の JLF-1 鋼の表面は、溶存水分による腐食の場合と同じく、旧オ

ーステナイト粒の内部には多くの凹凸が見られ、粒界もはっきり分かる程度には腐食して

いた。EDX によると、JLF-1 鋼の元来の組成を保っていた。図 4- 63 の XRD 組成分析から

は、Fe, Cr, W 以外は検出されなかったので、超音波洗浄により腐食生成物はイオン交換水

中へ移行したと分かった。水分を含む環境での浸漬試験結果と合わせて考えると、K2NaMF6

型の腐食生成物は水中へ移行しやすいことが示唆される。図 4- 64 に断面 SEM 像を示す。

表面近傍の断面方向の凹凸は最大で 9um 程度であった。さらに、旧オーステナイト粒の粒

界のみならず粒内にも幅 1um,深さ 3um程度の窪みができていた。図 4- 65に断面方向の EDX

組成分析を示す。あらゆる位置で JLF-1 鋼元来の組成を保たれており、溶融塩の侵入や特定

成分の欠乏は認められなかった。図 4- 66 に断面 STEM 像と EDX 元素分析を示す。旧オー

ステナイト粒界がラス境界よりも選択的に腐食されているのが確認できた。さらに、旧オー

ステナイト粒界近傍のラス境界に存在していた M23C6 析出物が、中心から境界に沿って溶

出しているのが確認できた。図 4- 67 に 0.60 kPa のフッ化水素を添加場合の電位－電流密度

曲線を示す。限界電流を想定したバトラー・ボルマー式により、これら曲線をフィッティン

グした結果を表 4- 18 に示す。ただし、腐食電流密度に及ぼすフィッティングの誤差が大き

くなりすぎることから、α や β は慣習的な値である 0.5 を使用した[14]。試料の浸漬時間は

合計して 5 時間程度であったことから、この腐食電流密度 11±2 A/m2は腐食速度の中でも浸

漬初期のものに該当し、腐食速度は 13±2 mm/year と推定された。純鉄の場合と同様に、ア

ノード側に限界電流が生じた原因としては、金属の溶出を阻害する層（腐食生成物等）の形

成が考えられる。このことは、図 4- 53 の等価回路において腐食生成物が形成されていた可

能性を示唆する。カソード側に限界電流が生じた原因としては、フッ化水素の拡散が考えら

れる。図 4- 68 に表面 SEM 像を示す。粒界腐食が顕著であったが、腐食時間が短かったた

め、旧オーステナイト粒界とラス粒界の明確な境界は見えなかった。以上を踏まえて、図 4- 

69 に溶存フッ化水素による溶融 LiF-NaF-KF 中での JLF-1 鋼の腐食のモデル案を図示した。 

 以上のことから、溶存水分や溶存フッ化水素による溶融 LiF-NaF-KF 中での JLF-1 鋼の腐

食反応・形態・速度が明らかになった。表 4- 19 にその結果をまとめた。いずれの腐食の場

2M + 2NaF + 4KF + 6HF → 2K2NaMF6 + 3H2. (4- 32) 
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合も、旧オーステナイト粒界やラス境界が腐食しやすく、M23C6析出物が溶解している様子

が観察できた。よって、JLF-1 鋼を核融合炉環境で使用するためには、これら粒界腐食や

M23C6析出物溶出の低減が重要と考えられる。 

 

 

図 4- 49. 研磨後の JLF-1 の表面 SEM 像。 

 

 

 

図 4- 50. 純粋な 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した JLF-1鋼のナイキスト線図とボード

線図。点は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果で

ある。また、青と赤は円盤型試料、緑は短冊型試料の結果であり、同じ浴で青、赤、緑の順に

測定した。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 51. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の JLF-1 鋼における (a) 試

験後の写真。(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM像、(c)洗浄後の表面 SEM像。

(b)で観察しているのは JLF-1鋼というよりも LiF-NaF-KF や腐食生成物と考えられる。 

 

 

(a) (b)  

図 4- 52. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の JLF-1 鋼を FIB 加工で切

り出した後の (a) 断面 TEM像と (b) 最表面近傍からの EDX元素分析。 
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図 4- 53. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した JLF-1鋼で推定された等価回路。 

 

 

表 4- 17. JLF-1鋼の等価回路のフィッティング結果。誤差が 0のものはフィッティングに失

敗した可能性がある。短冊形試料においては、ブロッキングが現れる低周波側まで試験しな

かったため、ブロッキングのフィッティングは行わなかった。 

Components Unit Blue Red Green 

Rsol Ω 0.4±1 0.51±1 0.35±0.44 

Q1 -* 10×10-2±250 3.6×10-2±1 0.12±0.11 

n1 - 0.6921±1 0.59±0.88 0.56± 0.60 

Rct,1 Ω (2.215±1.4)×102 (1.07±0.01)×102 87±91 

Q2 -* 0.162±0 7.15×1011±0  0.13±1.6 

n2 - 0.41±0.5 0.99±0.5 1±1 

Rct,2 Ω 1.87×10-36 8.99×105±0 0.43±7.3 

LH H 1.73×10-6 1.39×10-6±1 (2.2±14.9)×10-6 

CB F 4.6×10-16±0 44.89± 0.02 - 
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(a)  (b)  

(c)  (d)  

図 4- 54. 0.1 kPa で水分を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 97 時間浸漬された JLF-1

鋼の表面 SEM像。 (a) 洗浄前、(b)洗浄前だが腐食生成物（暗部）が一部脱落したもの、(c)

洗浄後、(d)洗浄後だが腐食生成物（暗部）が一部残ったもの。 
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反射電子像  

Fe  Cr   

W  Na   

K  O   

図 4- 55. 0.1 kPa で水分を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 97 時間浸漬された JLF-1

鋼の表面 SEM 像と EDX元素分析（超音波洗浄前）。 
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図 4- 56. 0.1 kPa で水分を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 97 時間浸漬された JLF-1

鋼の最表面における腐食生成物の組成。実線の縦軸は左、また、青線が洗浄前で、赤線が洗浄

後。点の縦軸は右、それぞれの点は文献値に基づく理論的なピーク位置と高さを表す。 
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2 次電子像  F  

Fe  Cr  

W  Na  

K  O  

図 4- 57. 0.1 kPa で水分を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 97 時間浸漬された JLF-1

鋼の表面 SEM 像と EDX元素分析（超音波洗浄後）。EDXのエネルギー分解能では、FのKα

線のピークと Feの Lα線とを区別できないことに注意。 
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(a)  (b)   

(c)  

(d) Fe  Cr  

W  C  

図 4- 58. 0.1 kPa で水分を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 97 時間浸漬された JLF-1

鋼の FIB 加工後の (a) 断面 SEM 像、(b) 旧オーステナイト粒界近傍（緑点線）を拡大した断

面 STEM 像、(c) そのラス境界近傍（青点線）を拡大した断面 STEM 像、および(d) (c)の位

置における鉄、クロム、タングステン、炭素の EDX元素分析。炭素は FIB 加工に使用したも

ので、材料中の空隙を意味し、×印は同じ位置を表す。 
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図 4- 59. 水分が溶存する溶融 LiF-NaF-KF 中での JLF-1鋼の腐食のモデル案。 
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図 4- 60. 0.14 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸

漬された JLF-1鋼の浸漬電位の変化。 

 

 

 

図 4- 61. 0.14 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ JLF-1鋼を

浸漬した際の鉄イオンの濃度推定。実線は実験時間（196時間）内、点線は実験時間外を表す。 
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(a)  (b)  

図 4- 62. 0.14 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸

漬された JLF-1鋼の最表面。(a) イオン交換水中での超音波洗浄前、(b)洗浄後。 

 

 

 

図 4- 63. 0.14 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸

漬された JLF-1 鋼の最表面における腐食生成物の組成。実線の縦軸は左、また、青線が洗浄

前で、赤線が洗浄後。点の縦軸は右、それぞれの点は文献値に基づく理論的なピーク位置と

高さを表す。 
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図 4- 64. 0.14 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸

漬された JLF-1鋼の表面近傍の断面。 

 

2 次電子像  

Fe  Cr  

W  

図 4- 65. 0.14 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸漬され
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た JLF-1鋼の表面から断面方向の EDX元素分析。 

(a) (b)  

(c)  

(d) Fe  Cr   

W  C  

図 4- 66. 0.14 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 196 時間浸漬され

た JLF-1 鋼の FIB 加工後の (a) 断面 SEM 像、(b) 旧オーステナイト粒界近傍（緑点線）を

拡大した断面 STEM 像、(c) そのラス境界近傍（青点線）を拡大した断面 STEM 像、および

(d) (c)の位置における鉄、クロム、タングステン、炭素の EDX元素分析。炭素は FIB 加工に

使用したもので、材料中の空隙を意味し、×印は同じ位置を表す。 
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図 4- 67. 0.60 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

JLF-1鋼の分極曲線。 

 

 

表 4- 18. 図 4- 67のフィッティング結果。icorr は腐食電流密度、iLAはアノード限界電流密度、

iLC はカソード限界電流密度であり、α はアノード側の電荷移動係数、β はカソード側の電荷

移動係数で、いずれも 0.5 [14]とした。 

Color 
HF pressure 

[Pa] 

icor 

[A/m2] 

iLA 

[A/m2] 

iLC 

[A/m2] 
α β 

▶ 6.01×102 11±2 294±4 -18±2 0.5 0.5 

 

 

 

図 4- 68. 0.60 kPa でフッ化水素を溶解させている 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

JLF-1鋼の分極曲線測定後に洗浄した最表面。 
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図 4- 69. フッ化水素が溶存する溶融 LiF-NaF-KF 中での JLF-1鋼の腐食のモデル案。 

 

 

表 4- 19. JLF-1鋼の腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 6.0 mm/year 

0.46 mm/year 

13±2 mm/year 

97 時間浸漬 

196 時間浸漬 

浸漬初期 

H2O 分圧 0.1 kPa 

HF分圧 0.14 kPa 

HF分圧 0.60 kPa 

腐食形態 ラス境界腐食 

ラス境界腐食 

ラス境界腐食 

＋旧オーステナイト粒界腐食 

（何らかの）境界腐食 

浸漬初期 

97 時間浸漬 

196 時間浸漬 

 

浸漬初期 

（添加なし） 

H2O 分圧 0.1 kPa 

HF分圧 0.14 kPa 

 

HF分圧 0.60 kPa 

腐食反応 K3[CrO4], K2NaCrF6, Fe2O3, 

Fe3O4生成、M23C6溶解 

K2NaCrF6生成、M23C6溶解 

97 時間浸漬 

 

196 時間浸漬 

H2O 分圧 0.1 kPa 

 

HF分圧 0.14 kPa 
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4.2.2. SUS430 

SUS430鋼は、鉄とクロムのみを含むフェライト鋼であるが、核融合炉構造材料ではない。

上述の通り、JLF-1 鋼の腐食機構は複雑であり、また、ラスが微小であるためにラス内と境

界での腐食の違いの識別が困難であった。一方で、HF腐食においては、粒界腐食が大きく

生じることが示唆されてきた。そこで本研究では、ラスを含まないフェライト鋼に着目し、

主に粒界と粒内の腐食の違いを調査するために、溶存フッ化水素による腐食試験を行った。 

図 4- 70 に受け取りままの最表面の様相を示す。受け取りままの状態でほぼ鏡面研磨を済

ませた状態に近かった。以下ではこれと比較して腐食形態を考察する。 

4.57 kPa でフッ化水素を添加した 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 6 時間浸漬した場合の腐

食減量は 15±1 mg/cm2であったことから、この浸漬時間内での反応機構における腐食速度は

28±1 mm/year と推定された。図 4- 71 に 6 時間浸漬後に洗浄した表面 SEM 像を示す。10 μm

程度の結晶粒と考えられる領域がはっきりと識別できたことから、結晶粒界の腐食が進行

していたことがわかる。図 4- 72 に 1.51 kPa でフッ化水素を添加した 550℃の溶融 LiF-NaF-

KF中で取得した分極曲線を示す。対極であるるつぼには純ニッケルを使用し、アノード方

向へ掃引してから、自然電位へ戻し、カソード方向へ掃引した。腐食電位は、掃引前に比べ

掃引後の方が貴であった。この原因としては、最表面に皮膜を形成していた酸化物等の脱落

や表面近傍の溶液中に鉄やクロムのイオンが豊富に存在したことなどが考えられる。この

ように腐食電位が異なったために、Tafel 外挿法により腐食速度を求めることは困難であっ

た。腐食速度を求めるためには、電位の掃引を適切に行う必要があり、例えば、電位ステッ

プ法や、カソード方向へ最初に掃引してから連続してアノード方向へ掃引するなどが考え

られる。図 4- 73 に測定後の表面 SEM 像を示す。10 μm 程度の領域がさらに細分化され、3 

μm 程度に至っていた。分極により局部腐食が加速されたものと考えられる。 

以上のことから、溶存フッ化水素による溶融 LiF-NaF-KF 中での SUS430 の腐食速度・形

態を明らかにした。表 4- 20 にその結果をまとめた。目論見通り粒界と粒内がはっきりと識

別できていたことから、SUS430 を用いて腐食低減法の評価を行うことに決めた。 
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図 4- 70. 受け取りままの SUS430 の表面 SEM 像。 

 

 

 

図 4- 71. 4.57 kPa でフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ 6 時間浸漬

された SUS430 の洗浄後の表面 SEM 像。 
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図 4- 72. 1.51 kPa でフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

SUS430 の分極曲線。 

 

 

 

図 4- 73. 1.51 kPa でフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬して、

分極曲線を測定した後の SUS430 の表面 SEM像。 

 

 

表 4- 20. SUS430 の腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 28±1 mm/year 6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食形態 粒界腐食 6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食反応 （未解明）   
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4.2.3. NH2合金 

NH2 合金は低放射化材料の一種であり、核融合炉構造材料として期待される材料である。

しかしながら、溶融フッ化物塩中での腐食機構に関するデータは全くない。本研究では、フ

ッ化水素が溶存している場合としていない場合の腐食について新たにデータを取得した。 

図 4- 74 に研磨後およびエッチング後の表面 SEM を示す。左下から右上にかけての線は

研磨痕である。また、一部にみられる孔は、研磨中に形成されたと考えられる。これは、純

バナジウム同様に、NH2 合金も硬度が低く、容易に表面が変形しうるからである。エッチ

ング後には、粒径 10 μm から 40 μm 程度の結晶粒が観察された。以下ではこれらと比較し

て腐食形態を考察する。 

図 4- 75 に 500℃の LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定の結果を示す。高周波領域で

は、単純化されたランドルズ回路の様を示した。低周波領域ではブロッキングを意味する[5]

容量成分も確認された。クロムやバナジウム、チタンの腐食における複塩生成反応の類推か

ら、ブロッキングを生じさせた腐食生成物としては KVF4 や K2NaCrF6、K2TiF6 等が考えら

れる。図 4- 76 にインピーダンス測定後の表面 SEM 像を示す。腐食形態は均一腐食と考え

られる。ブロッキングと均一腐食を踏まえて推定した等価回路を図 4- 77 に、フィッティン

グ結果を表 4- 21 に示す。LH はニッケルワイヤの撚り線等の実験体系由来である[5]と考え

た。Rct,1に表面積を乗じた値は、円盤型の 1 回目が 29.0±0.4 Ω·cm2、2 回目が 21.6±1.8 Ω·cm2

であった。 

図 4- 40 に 0.57 kPa でフッ化水素を溶解させた場合の電流―電位曲線を示す。1.15 V 近傍

に電流値のピークが測定された。また、1.41V 付近で、電流値が負から正へと転じた。式(4- 

13)によれば、1.4V 付近はクロムが溶解する電位である[12]から、クロムの溶出が支配的で

あったと考えられる。限界電流を想定したバトラー・ボルマー式により、これら曲線をフィ

ッティングした結果を表 4- 22 に示す。ただし、腐食電流密度に及ぼすフィッティングの誤

差が大きくなりすぎることから、α や β は慣習的な値である 0.5 を使用した[14]。試料の浸

漬時間は合計して 4 時間程度であったことから、この腐食電流密度 90±90 A/m2は腐食速度

の中でも浸漬初期のものに該当し、腐食速度は 51±51 mm/year と推定された。この結果につ

いては、誤差が大きく、正確な腐食速度の導出は困難であったと言える。図 4- 41 に分極曲

線取得後の表面 SEM 像を示す。粒界腐食が顕著であり、この特徴は純バナジウムと類似し

た。また、一部 1 μm 程の孔食も生じており、この特徴は純クロムと類似した。 

以上のように、フッ化水素が溶存している場合としていない場合について、溶融 LiF-NaF-

KF中での NH2 合金の腐食速度・形態を明らかにした。表 4- 23 にその結果をまとめた。核

融合炉中での使用のためには、粒界腐食の低減が必要である。 
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(a)  (b)  

図 4- 74. (a)研磨後 (b)エッチング後の NH2合金の表面 SEM 像。 

 

 

 

 

図 4- 75. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した NH2 合金のナイキスト線図とボード線図。

点は実験値で破線はそれらを結んだ線、実線は等価回路によるフィッティング結果である。

また、青と赤は円盤型試料で、同じ浴で青、赤の順に測定した。 
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(a)  

(b)  (c)  

図 4- 76. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でのインピーダンス測定後の NH2 合金。(a) 試験後の

写真。(b) イオン交換水中での超音波洗浄前の表面 SEM 像、(c) 洗浄後の表面 SEM 像。(b)

で観察しているのは LiF-NaF-KF と考えられる。 

 

 

  



174 

 

 

図 4- 77. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬した NH2合金で推定された等価回路。 

 

 

表 4- 21. NH2合金の等価回路のフィッティング結果。ただし、誤差が 0や大きいものはフィ

ッティングに失敗している可能性がある。 

Components Unit Blue Red 

Rsol Ω 1.09±0.29 1.0±6.2 

Q -* (1.71±0.07)× 10-2 3.7× 10-3±7.1× 103 

n - 0.83±0.56 0.8±1 

Rct Ω 51.4± 0.6 38.3±3.3 

LH H (1.89±14.1)×10-6 1.0×10-23±0 

CB F 7.69±0.69 1±72 
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図 4- 78. 0.57 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された NH2合

金の分極曲線。点は実験結果であり、実線は実験結果に対して、限界電流を想定したバトラ

ー・ボルマー式でフィッティングした結果。電位が増加する際、電流密度の正負は 1.41 Vを

境に負から正へ変化した。 

 

 

表 4- 22. 図 4- 78のフィッティング結果。pHFはHF ガス分圧、icor は腐食電流密度、iLAはア
ノード限界電流密度、iLC はカソード限界電流密度、α はアノード側の電荷移動係数、β はカ
ソード側の電荷移動係数、E0 は腐食電位である。フィッティングの収束の問題から、αとβ
は 0.5 [14]とし、E0は 1.41 V とした。 

Symbol 
pHF 

[Pa] 

icor 

[A/m2] 

iLA 

[A/m2] 

iLC 

[A/m2] 
α β 

E0 

[V vs K+/K] 

▶ 5.71×102 90±90 100±100 -460±70 0.5 0.5 1.41 

 

 

 

図 4- 79. 0.57 kPa でフッ化水素を添加した 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で分極させた NH2

合金の表面 SEM 像。 



176 

 

表 4- 23. NH2合金の腐食機構まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 51±51 mm/year 浸漬初期 HF分圧 0.57 kPa 

腐食形態 均一腐食 

粒界腐食 

浸漬初期 

浸漬初期 

（添加なし） 

HF分圧 0.57 kPa 

腐食反応 （未解明）   
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4.3. 腐食低減法 

純鉄の項で述べたように、溶融 LiF-NaF-KF 中のフッ化水素の拡散は、フッ化水素腐食の

律速過程となり得る。この拡散の阻害（表 4- 5 によれば溶存フッ化水素濃度の低減と同義

である）は、腐食低減に貢献すると推定できる。本研究では、ブランケット中での構造材料

の使用を踏まえ、フッ化水素のその場除去法として、チタン微粒子の添加とチタン流電陽極

について調査した。SUS430 の項で述べたように、粒界と粒内の腐食形態を区別しやすいよ

うに、防食される材料として SUS430 を選定した。 

 

4.3.1. SUS430（チタン微粒子添加） 

 チタン微粒子は、溶融塩の実効的な水素溶解度を向上できる[16, 17]ため、溶融塩中への

添加が見込まれる。本研究では、この微粒子が不純物除去にも貢献することを期待して、

SUS430 の腐食に及ぼす影響を調査した。 

直径 μm オーダーのチタン微粒子（μTi）が添加されている 550℃の LiF-NaF-KF中にフッ

化水素を添加しながら、SUS430 の腐食試験を行った。図 4- 80 に 6 時間浸漬後の腐食減量

とこの反応機構における腐食速度を示す。フッ化水素を導入した場合、μTi を添加した（B）

と（C）の腐食減量は、添加しなかった（A）よりも 1/10 程小さかった。このことから、μTi

がフッ化水素と反応し、μTi の添加により腐食速度が 1/10 程低下することが示された。μTi

を添加した（B）や（C）の腐食減量は、フッ化水素を導入しなかった（O）の腐食減量と誤

差の範囲内で一致した。図 4- 81 にそれらの表面 SEM 像を示す。浸漬前（Z）の表面と比較

して、フッ化水素を導入しなかった（O）の表面には、大きさ 1 μm 程の孔食と直径 5 μm 程

の粒界の腐食が見られた。フッ化水素を導入した（A）の表面では、この粒界腐食がさらに

顕著であった。μTi を添加した（C）の表面は、（A）ほど粒界腐食が激しくなく、（B）の表

面は（C）と（A）の両方の特徴を有していた。このことから、腐食速度は速い順に、（A）

＞（B）＞（C）であったと考えられ、0.50 wt%の μTi の添加は、0.25 wt%の添加よりも、腐

食低減効果を発揮することが期待できる。 

直径 nm オーダーのチタン微粒子（nTi）が添加されている 550℃の LiF-NaF-KF中にフッ

化水素を添加しながら、SUS430 の腐食試験を行った。図 4- 82 に 6 時間浸漬後の腐食減量

とこの反応機構における腐食速度を示す。フッ化水素を導入した場合、nTi を添加した（B）

と（C）の腐食減量は、添加しなかった（A）よりも 1/3 程小さかった。このことから、nTi

も HF と反応し、nTi の添加により SUS430 の腐食速度が 1/3 程低下することが示された。

図 4- 83 にそれらの表面 SEM 像を示す。浸漬前（Z）とフッ化水素を導入しなかった（O）、

およびフッ化水素を導入した（A）の表面は、図 4- 81 と同じものである。nTi を添加した

（E）の表面には、大きさ 5 μm ほどの突起が複数認められた。この大きさが、（O）に見ら

れる結晶粒の大きさに類似していたことから、これらの突起は激しい粒界腐食の結果生じ

たと考えられる。（D）の表面は（E）と（A）の両方の特徴を有していた。このことから、

腐食速度は速い順に、（A）＞（D）＞（E）であったと考えられる。したがって、0.50 wt%
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の nTi の添加は、0.25 wt%の添加によりも腐食低減効果を発揮すると期待できる。 

μTi と nTi で腐食速度の低減率は異なった。表面の腐食のみに着目すると、腐食速度は速

い順に、（A）Ti を添加しなかった＞（D）0.25 wt%の nTi を添加した＞（E）0.50 wt%の nTi

を添加した＞（B）0.25 wt%の μTi を添加した＞（C）0.50 wt%の μTi を添加したであったと

考えられる。腐食速度の低下率が異なった原因は、微粒子の大きさの違いのためと考えられ

る。チタンが溶融 LiF-NaF-KF中の不純物（LiF-NaF-KF調整時に混入した水など）と反応す

る確率は、チタンが溶融 LiF-NaF-KF と接する表面積が大きいほど大きくなる。同じ重量を

添加する場合に nTi の方が μTi よりも全微粒子の表面積の総和が大きい。よって、nTi の一

部は、フッ化水素腐食試験前にすでにフッ化水素以外の不純物酸化剤と反応してすでに酸

化してしまい、フッ化水素と反応できなくなっていた可能性が高い。 

以上の結果を表 4- 24 にまとめた。μTi や nTi を LiF-NaF-KF中に添加しておくことによ

り、チタンとフッ化水素は十分速く反応し、フッ化水素による SUS430 の腐食を低減でき

ることが分かった。さらに、添加量次第でフッ化水素を導入しなかった程度にまで腐食を

低減できることも分かった。核融合炉での使用においては、運転前にチタン微粒子を他の

不純物酸化剤と反応させないことが重要である。 

 

 

  



179 

 

 

図 4- 80. 4.57 kPa（=4×10-7 mol/s に相当）のフッ化水素を溶解させて、直径が μmオーダーの

チタン粒子（μTi）を添加してある溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬した SUS430 の腐食減量

と腐食速度。エラーバーは測定誤差を表す。 

 

 

 

図 4- 81. 4.57 kPa（=4×10-7 mol/s に相当）のフッ化水素を溶解させて、直径が μmオーダーの

チタン粒子を添加してある溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬した SUS430の表面 SEM 像。 
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図 4- 82. 4.57 kPa（=4×10-7 mol/s に相当）のフッ化水素を溶解させて、直径が nmオーダーの

チタン粒子（μTi）を添加してある溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬した SUS430 の腐食減量

と腐食速度。エラーバーは測定誤差を表す。 

 

 

 

図 4- 83. 4.57 kPa（=4×10-7 mol/s に相当）のフッ化水素を溶解させて、直径が μmオーダーの

チタン粒子を添加してある 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬した SUS430 の表面

SEM像。 
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表 4- 24. チタン微粒子添加の効果まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 0.5 wt%の μTi 添加で 

SUS430 の腐食速度が 1/10 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食形態 チタン微粒子添加量増加に 

伴い SUS430 の腐食低減 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食反応 チタン微粒子と HFの反応を 

確認 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 
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4.3.2. SUS430（チタン流電陽極） 

 流電陽極法はカソード防食の一種として知られ、腐食から保護したい材料にそれよりも

卑な金属を電気的に接触させる方法である。卑な金属（流電陽極）としては、ベリリウム[18]

やアルミニウム[19]が知られている。本研究では、溶融 LiF-NaF-KF 中で腐食しやすい、す

なわち不純物酸化剤と速やかに反応することが期待されるチタンに着目し、流電陽極とし

ての適性調査を行った。 

図 4- 84 に SUS430、純チタン、および SUS430 と純チタンの接触物の浸漬電位の変化を

示す。8 分ほど経過すると、すべての浸漬電位は安定した。電位は高い順に、SUS430＞接触

物＞純チタンであった。このことから、SUS430 と純チタンが接触すると、SUS430 から見

ると電位が低下した一方で、純チタンから見ると電位が上昇したことがわかる。これにより、

異種金属の接触で金属の電位を操作できることを確認した。 

 図 4- 85 に SUS430 単独、SUS430 と純チタンを電気的に絶縁したもの、および SUS430 と

純チタンを電気的に接触したものの外見と模式図を再掲する。図 4- 86 にこれらを 6 時間浸

漬した際の SUS430 の腐食減量およびこの反応機構における腐食速度を示す。純チタンを使

用しなかった（A）に比べ、純チタンを使用した（B）と（C）の腐食減量は低下していた。

このことから、電気的接触の有無によらず純チタンが溶融 LiF-NaF-KF 中に存在することに

より、SUS430 のフッ化水素による腐食が低減されたことがわかる。図 4- 87 に純チタンの

腐食減量およびこの反応機構における腐食速度を示す。SUS430 と電気的に接触していた（C）

方が、絶縁していた（B）よりも、腐食減量が大きかった。このことから、電気的接触によ

り純チタンの腐食が促進されたことがわかる。図 4- 88 に SUS430 の表面 SEM 像を示す。

浸漬前（Z）とフッ化水素を導入した（A）の表面は、図 4- 81 と同じものである。純チタン

と電気的に接触した（C）表面には、大きさ 1 μm 程度のチタンを含む物質が堆積していた。

また、堆積していない部分の表面は、浸漬前の状態に近く、粒界腐食は認められなかった。

純チタンと電気的に接触しなかった（B）表面には、純チタンを使用しなかった（A）と同

様に、直径 5 μm 程度の粒界の腐食が見られた。このことから、腐食速度は速い順に、（A）

＞（B）＞（C）であったと考えられる。 したがって、純チタンの存在が SUS430 の腐食速

度を低下させること、および電気的接触がある場合には SUS430 の粒界腐食が低減されつつ

純チタンの腐食速度が増加することがわかった。 

 電気的接触がない場合に、フッ化水素の拡散が律速であったとするなら、腐食速度は材料

に依存しないため、両者の腐食速度は等しくなるはずである。しかし、SUS430の約 8 mm/year

に対し、純チタンは 35 mm/year であったので、純チタンの腐食速度は SUS430 よりも約 4

倍大きかった。第 5 章の比較によれば、SUS430 のフッ化水素腐食の律速過程は HF の拡散

であると考えられる。これらのことから、純チタンがフッ化水素腐食によらず自発的に溶解

したことが示唆される。チタンには安定な価数が複数あるため、一度の溶解でイオン化した

2 価や 3 価のチタンであっても、更なる酸化によってフッ化水素を還元できる状況にあった

と考えられる。電気的接触があった場合には、チタンにとって電位が上昇していたので、次
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の Butler-Volmer 式に従って、腐食量が大きくなったと考えられる。 

ここで、i は電流密度（腐食速度に相当）、i0は交換電流密度、z はイオン化時の価数、αは

電荷移動係数、F はファラデー定数、R は気体定数、T は反応温度、E は電位、E eq は平衡

電位である。一方、SUS430 にとっては電位が低下していたので、Butler-Volmer 式に従えば、

腐食量が低下するはずであった。しかし、本実験では誤差が大きく、腐食速度からはその効

果を判定できなかった。代わりに、粒界腐食が低減できたことから、電気的接触による電位

の低下により、SUS430 元来の粒界腐食や孔食の発生電位を下回ったことが示唆される。 

 以上の結果を表 4- 25 にまとめた。チタンの犠牲により目的の腐食速度低減は達成される

が、流電陽極としては自発的な溶解が無視できない可能性があると分かった。核融合炉での

使用に向けては、自発的溶解の原因究明が必要である。 

 

 

 

 

図 4- 84. 4.57 kPa のフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

SUS430、純チタン、および SUS430 と純チタンの接触物の浸漬電位の変化。 

 

𝑖 = 𝑖0 (𝑒
𝑧𝛼𝐹
𝑅𝑇

(𝐸−𝐸eq) − 𝑒−
𝑧(1−𝛼)𝐹

𝑅𝑇
(𝐸−𝐸eq)), (4- 33) 
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図 4- 85. 4.57 kPa のフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ浸漬された

（A）SUS430 単独、（B）SUS430 と純チタンを電気的に絶縁したもの、および（C）SUS430

と純チタンを電気的に接触したものの外見および模式図。 

 

 

 

図 4- 86. 4.57 kPa のフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬

した（A）SUS430 単独、（B）SUS430 と純チタンを電気的に絶縁したもの、および（C）SUS430

と純チタンを電気的に接触したものにおける、SUS430 の腐食減量と腐食速度。エラーバーは

測定誤差を表す。 
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図 4- 87. 4.57 kPa のフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬

した（A）SUS430 単独、（B）SUS430 と純チタンを電気的に絶縁したもの、および（C）SUS430

と純チタンを電気的に接触したものにおける、純チタンの腐食減量と腐食速度。エラーバー

は測定誤差を表す。 

 

 

図 4- 88. 4.57 kPa のフッ化水素を溶解させている 550℃の溶融 LiF-NaF-KF 中へ６時間浸漬

した（A）SUS430 単独、（B）SUS430 と純チタンを電気的に絶縁したもの、（C）SUS430 と

純チタンを電気的に接触したもの、および（Z）浸漬前の SUS430 の表面 SEM 像。 
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表 4- 25. チタン流電陽極の効果まとめ 
 

結果 条件 

腐食速度 SUS430 との同時浸漬で 

SUS430 の腐食速度が 1/3 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食形態 SUS430 との電気的接触で 

SUS430 の粒界腐食低減 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

腐食反応 SUS430 との接触により 

SUS430 の電位が低下 

6 時間浸漬 HF分圧 4.57 kPa 

 

 

 

  



187 

 

References 

[1] Y. X. Xu et al., “Electrochemical Studies of the Corrosion of Pure Fe, Ni and Cr in Molten 

(Li,Na,K)F,” High Temperature Materials and Processes, 33 (3) (2014) 269–276, 

https://doi.org/10.1515/htmp-2013-0071. 

[2] L. C. Olson et al., “Materials corrosion in molten LiF–NaF–KF salt,” Journal of Fluorine 

Chemistry, 130 (1) (2009) 67–73, https://doi.org/https://doi.org/10.1016/j.jfluchem.2008.05.008. 

[3] K. J. Chan et al., “Carburization effects on the corrosion of Cr, Fe, Ni, W, and Mo in fluoride-salt 

cooled high temperature reactor (FHR) coolant,” Annals of Nuclear Energy, 120. 279–285, 2018, 

https://doi.org/10.1016/j.anucene.2018.05.013. 

[4] C. S. Sona et al., “High temperature corrosion studies in molten salt-FLiNaK,” Corrosion 

Engineering, Science and Technology, 49 (4) (2014) 287–295, 

https://doi.org/10.1179/1743278213Y.0000000135. 

[5] 板垣昌幸, 電気化学インピーダンス法 第二版 原理・測定・解析. 丸善出版, 2011. 

[6] J. Qiu et al., “Speciation study of chromium corrosion product in molten LiF-NaF-KF salt,” 

Nuclear Science and Techniques, 26 (6) (2015) 1–4, https://doi.org/10.13538/j.1001-

8042/nst.26.060602. 

[7] L. C. Olson et al., “Impact of Corrosion Test Container Material in Molten Fluorides,” Journal of 

Solar Energy Engineering, Transactions of the ASME, 137 (6) (2015), 

https://doi.org/10.1115/1.4031682. 

[8] W. Massa et al., “Sind Fluorelpasolithe fehlgeordnet? Strukturbestimmungen an Einkristallen von 

K2 Na Cr F6, Rb2 Na Fe F6 und Rb2 K Fe F6,” Revue de Chimie Minerale, 23 (1986) 508–519. 

[9] A. H. Hill et al., “Crystallographic and magnetic studies of mesoporous eskolaite, Cr2 O3,” 

Microporous and Mesoporous Materials, 130 (2010) 280–286. 

[10] W. Xue et al., “Effects of silicon carbide on the corrosion of metallic materials in molten LiF-

NaF-KF salt,” Corrosion Science, 143. 157–165, 2018, 

https://doi.org/10.1016/j.corsci.2018.08.023. 

[11] J. Qiu et al., “Compatibility of container materials with Cr in molten FLiNaK salt,” Journal of 

Fluorine Chemistry, 168. 69–74, 2014, https://doi.org/10.1016/j.jfluchem.2014.09.010. 

[12] The Electrochemical Society of Japan, Handbook of Electrochemistry (in Japanese), 6th ed. 

Maruzen Publishing, 2013. 

[13] S. E. Eklund et al., “Tungsten Fluorides:  Syntheses and Electrochemical Characterization in the 

FLINAK Molten Salt Eutectic,” Inorganic Chemistry, 40 (4) (2001) 715–722, 

https://doi.org/10.1021/ic000491o. 

[14] A. J. Bard and L. R. Faulkner, Electrochemical Methods: Fundamentals and Applications, 2nd 

Edition. John Wiley & Sons, Inc., 2000. 

[15] Y. Li et al., “Mechanical properties and microstructures of China low activation martensitic steel 

compared with JLF-1,” Journal of Nuclear Materials, 367-370 A (SPEC. ISS.) (2007) 117–121, 

https://doi.org/10.1016/j.jnucmat.2007.03.012. 

[16] A. Sagara et al., “Helical reactor design FFHR-d1 and c1 for steady-state DEMO,” Fusion 

Engineering and Design, 89 (9–10) (2014) 2114–2120, 

https://doi.org/10.1016/j.fusengdes.2014.02.076. 

[17] J. Yagi et al., “Hydrogen solubility in FLiNaK mixed with titanium powder,” Fusion Engineering 

and Design, 98–99 (2015) 1907–1910, https://doi.org/10.1016/j.fusengdes.2015.06.124. 

[18] P. Calderoni et al., “Control of molten salt corrosion of fusion structural materials by metallic 

beryllium,” Journal of Nuclear Materials, 386–388 (C) (2009) 1102–1106, 

https://doi.org/10.1016/j.jnucmat.2008.12.292. 

[19] J. D. Stempien, “Tritium Transport, Corrosion, and Fuel Performance Modeling in the FHR,” 

(2015) 1–306. 
 
 



188 

 

第 5 章 考察 

第 4 章では、溶融 LiF-NaF-KF 中での材料の腐食挙動について個別に結果を述べた。この

章では、得られた結果の横のつながりに焦点を当て、ブランケット設計への応用を試みる。 

 

5.1. 各材料の腐食の比較 

 図 5- 1に溶融 LiF-NaF-KF中でインピーダンス測定により得た各材料の電荷移動抵抗の大

きさを示す。溶融 LiF-NaF-KF に初めて浸漬したときの電荷移動抵抗は、大きい順に純ニッ

ケル＞純タングステン＞純鉄>JLF-1 鋼＞純クロム＞純バナジウム＞NH2 合金＞純チタンで

あった。その後、試料を入れ替えて再び浸漬したときの電荷移動抵抗は、大きい順に純タン

グステン＞純ニッケル＞純クロム＞純バナジウム＞JLF-1 鋼＞純鉄＞NH2 合金＞純チタン

であった。これらのことから、純タングステンと純ニッケルは他の材料よりも耐食性が高く、

逆に、純チタンは最も耐食性が低く、次いで NH2 合金が低いことがわかった。1 回目と 2 回

目の浸漬で腐食速度が入れ替わった純鉄、JLF-1 鋼、純クロム、純バナジウムについては、

耐食性の優劣をつけることが難しかった。 

 図 5- 2 にインピーダンス試験前後の表面を示す。純鉄と JLF-1 鋼は粒界腐食で、特に JLF-

1 鋼はラス境界の腐食であった。純タングステンと NH2 合金、純バナジウム、純チタン、

純ニッケルは均一腐食であった。純クロムは孔食であった。 

図 5- 3に溶融 LiF-NaF-KF中での溶存フッ化水素濃度に対する各材料の全面腐食速度を示

す。材料によって浸漬時間が異なり、最長でも 200 時間近くであるため、比較的浸漬初期の

腐食機構における腐食速度であることに注意が必要である。この腐食速度を求めた際の各

材料の腐食機構については当該結果を参照されたい。純鉄については、分極測定の 4 点か

ら、腐食速度とフッ化水素濃度との関係を表す直線を得た。重量変化で得た 1 点もこの直線

上に乗ったことから、分極測定と重量変化は同じ腐食機構における腐食速度を測定してい

たと考えられる。純鉄の結果をもとにすると、JLF-1 鋼と SUS430 は同程度の腐食速度を示

した。このことから、JLF-1 鋼や SUS430 のような鉄を主成分とする合金の腐食は、ほとん

どが鉄の溶解に支配されていると考えられる。また、これらの腐食における律速過程は、純

鉄の腐食における律速過程と等しい、すなわち、フッ化水素の拡散であったと考えられる。

また、純鉄同様に、浸漬初期は Fe2+で溶解し、時間経過後に Fe3+が支配的になると考えられ

る。他方で、純ニッケルと純タングステンは、純鉄よりも 1 桁以上低い腐食速度を示した。

このことから、これらの腐食における律速過程は、フッ化水素の拡散とは異なると考えられ

る。純クロムと NH2 合金は、誤差が大きく評価が難しかった。純クロムは、孔食等の局部

腐食が全面腐食速度の誤差に影響したと考えられる。純バナジウムは、純鉄と同程度の腐食

速度を示したため、フッ化水素の拡散が腐食の律速過程であった可能性がある。NH2 合金

は、純バナジウムに比べ、クロムやチタンが添加されている分、腐食速度が大きかった可能
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性がある一方で、鋼と純鉄の関係同様に純バナジウムと同程度の腐食速度であった可能性

もあり、さらなる調査が必要である。 

図 5- 4 にフッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で腐食させた各材料の表面を示す。試

験条件は第 4 章に詳しい。試験終了後に試料を取り出せなかった純クロムと純チタンの結

果は掲載できなかった。異なる試験条件で行ったものの結果であるため、直接的な比較は困

難である。しかしながら、傾向として、主に鉄を含む JLF-1 鋼と純鉄、SUS430 は粒界腐食、

主にバナジウムを含む NH2 合金と純バナジウムも粒界腐食、純ニッケルも粒界腐食であっ

た。ただ純タングステンのみが、均一腐食であった。このことから、純タングステンの HF

による腐食への耐性の高さが示唆される。 

図 5- 2 と図 5- 4 とを比較すると、HF による腐食においては粒界がより鮮明に観察でき

た。図 5- 5 に、JLF-1 鋼の旧オーステナイト粒界とラス境界の断面(S)TEM 像を示す。色の

濃淡の違いは、結晶方位の差を表す。旧オーステナイト粒界周辺は、ラス境界周辺よりも色

の濃淡の違いがはっきりと観察できたので、旧オーステナイト粒界はラス境界よりも結晶

方位の差が大きい。このことから、HF は溶融 LiF-NaF-KF 中で、高傾角粒界の腐食を引き

起こしやすいと示唆される。 
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図 5- 1. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中で得た各材料の電荷移動抵抗の大きさ。試料 1 と 2 はこ

の順に同じ浴で測定。 

 

 

 

図 5- 2. 不純物を意図的に添加していない 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中でインピーダンス測

定を行う前後の各材料の腐食前（点線より左）と腐食後（点線より右）の表面。 
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図 5- 3. 500℃から 550℃の間で維持された溶融 LiF-NaF-KF 中での溶存フッ化水素濃度に対

する全面腐食速度。■は重量変化の結果、●は分極測定の結果、および青実線は純鉄に対す

るフィッティング結果。比較的浸漬初期の腐食機構における腐食速度であることに注意が必

要である。腐食速度を求めた際の各材料の腐食機構については当該結果を参照されたい。 

 

 

 

図 5- 4. フッ化水素濃度を添加した 500℃から 550℃の間で維持された溶融 LiF-NaF-KFへ浸

漬された材料の腐食前（点線より左）と腐食後（点線より右）の表面。JLF-1, SUS430, 純ニ

ッケルは重量変化測定後、純鉄、純タングステン、NH2 合金、純バナジウムは電気化学測定

後。 
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(a)   

(b)   

図 5- 5. JLF-1 鋼の (a) 旧オーステナイト粒界の断面(S)TEM像、(b) ラス境界の断面 STEM

像。矢印が粒界・境界部分を意味する。 
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5.2. 腐食生成物 

溶融 LiF-NaF-KF 中での溶存 H2O による金属 M の腐食過程としては、まず次の反応で僅

かに HF が生成し、 

次に、その HF が M を腐食して M のフッ化物が生成する機構が考えられてきた[1]。 

式(5- 2)のギブズエネルギー変化は、M としてニッケルやタングステン等を除けば負である

ため、自発的な進行を認めうる。しかし、式(5- 1)については、ギブズエネルギー変化が正

であるため、金属 M を十分腐食させるような HF が生じるとは考えにくい。 

図 5- 7 に、フッ化物と酸化物の生成ギブズエネルギーを示す。H2O を添加したアルゴン

ガス雰囲気での JLF-1 鋼の腐食試験においては、FexOy, K3[CrO4]および K2NaCrF6 が確認さ

れた。このうち FexOy は、熱力学計算による安定性を踏まえると、Fe3O4 であった可能性が

高い。K3[CrO4]については、KCrO2の方がより安定ではあるものの、この種の複塩が十分生

成しうるといえる。K2NaCrF6 については、生成ギブズエネルギーのデータが存在しなかっ

た。同腐食試験において、K2NaCrF6 は検出されたが、CrF2 等の単塩は検出されなかったこ

とから、K2NaCrF6 の生成ギブズエネルギーは、CrF2 よりも低いと推定される。以上の考察

から、溶融 LiF-NaF-KF 中での金属 M の溶存 H2O 腐食に関して、次のような反応の一般化

が考えられる。 

これら半反応式を組み合わせた全体の反応式は次の通りである。 

K2NaMF6については、熱力学データが存在していない。そのため、式(5- 5)の妥当性を評

価できない。しかし、類似の複塩K𝑥MFyについては、本研究で使用したチタンについて、熱

力学データが存在する。そこで、式(5- 5)の類似の反応について、次のように熱力学計算を

行った。773K におけるギブズエネルギー変化も記載している。 

ギブズエネルギー変化が負であることから、これら反応が自発的に進行しうることがわか

る。しかし、複塩K𝑥MFyは次のように単塩の方がより安定である。 

したがって、金属 M の腐食過程としては、次のようなものが考えられる。 

さらに、XRD 測定で検出されなかったフッ化物の単塩については、溶融 LiF-NaF-KF 中へ移

行したものと考えられる。また、検出されたフッ化物の複塩K2NaMF6を踏まえると、溶融

LiF-NaF-KF 中での溶存 H2O による金属 M の腐食は、次のような 2 段階の反応であると考

えられる。 

2KF + H2O → K2O + 2HF, Δ𝐺 = +377 kJ/mol @773K, (5- 1) 

M + 𝑧HF → MF𝑧 + H2. (5- 2) 

M + 3KF + 4H2O + 3e− → K3MO4 + 4H2 + 3F−, (5- 3) 

M + NaF + 2KF + 3F− → K2NaMF6 + 3e−. (5- 4) 

2M + NaF + (𝑧 − 1)KF + 𝑦H2O → K𝑥MO𝑦 + K(𝑧−1−𝑥)NaMF𝑧 + 𝑦H2. (5- 5) 

3Ti + 6KF + 4H2O(g) → 2K2TiO3 + K2TiF6 + 6H2(g), Δ𝐺 = −1481 kJ/mol. (5- 6) 

3K2TiF6 + Ti → 6KF + 4TiF3, Δ𝐺 = −431 kJ/mol @773K. (5- 7) 

(𝑥𝑣 + 𝑦)M + 𝑥𝑢KF + 𝑥𝑤H2O → 𝑥K𝑢M𝑣O𝑤 + 𝑦MF𝑧 + 𝑥𝑤H2, (𝑥𝑢 = 𝑦𝑧). (5- 8) 
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溶融 LiF-NaF-KF 中での溶存 HF による金属 M の腐食過程としては、フッ化物の複塩

K2NaMF6を踏まえると、次のようなものが考えられる。 

H2O の場合と同様に、複塩K2NaMF6に関しては、単塩の方がより安定であるから、 

したがって、溶融 LiF-NaF-KF 中での溶存 HF による金属 M の腐食過程は、式(5- 10)と式(5- 

11)との 2 段階の反応であると考えられる。HF が溶存している溶融 LiF-NaF-KF 中で取得し

た分極曲線では、限界電流が測定された。純鉄の結果をもとにした考察のように、カソード

限界電流は、HF または H+の拡散に起因すると考えられる。一方で、アノード限界電流が生

じた原因としては、ここで述べた腐食生成物が考えられる。複塩の生成や複塩から単塩への

移行が律速過程であるため、これらの限界電流を生じさせたと考えられる。現時点で得られ

ている分極曲線を見ると、腐食電流値よりもアノード限界電流値の方が大きい。すなわち、

これらの腐食生成物が直接腐食の低減に役立っているわけではない。しかし、この最表面に

生成する物質の種類を制御できれば、腐食速度の低減に繋がることが期待できる。 

 

 

(a) (b)  

図 5- 6. Fe, Cr, W, Li, Na, K, および Ni のフッ化物 (a) と酸化物 (b) の生成ギブズエネルギ

ー（エリンガム図）。各元素において最も安定な単塩と複塩のみを記載している。凡例の順序

は、773K における生成ギブズエネルギーの順序に対応している。 

 

 

  

2M + NaF + (𝑧 − 1)KF + 𝑦H2O → K𝑥MO𝑦 + K(𝑧−1−𝑥)NaMF𝑧 + 𝑦H2, (5- 5) 

K(𝑧−1−𝑥)NaMF𝑧 → NaF + (𝑧 − 1 − x)KF + MF𝑥. (5- 9) 

2M + 2NaF + 4KF + 6HF → 2K2NaMF6 + 3H2. (5- 10) 

K(𝑧−1−𝑥)NaMF𝑧 → NaF + (𝑧 − 1 − x)KF + MF𝑥. (5- 11) 
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5.3. 溶融 LiF-NaF-KF ブランケットのデザイン 

 図 5- 7 に溶存フッ化水素濃度に対する腐食しろの厚さを示す。縦軸に使われている腐食

しろとは、予め腐食すると推定される分だけ、材料を分厚くしておくという考え方である。

横軸のフッ化水素濃度は、トリチウム管理の観点から制約を受ける。溶存トリチウム濃度が

高いほど、燃料トリチウムの回収には有利である。反対に、溶存トリチウム濃度が低いほど、

構造材料を介したトリチウム透過は少なく済む。特に、トリチウム透過を抑制する観点から、

溶存トリチウム濃度は 1 ppm 以下とすることが目標とされてきた[2, 3]。図 5- 7 には、その

すべてが TF の形態をとる場合に 1 ppm に相当する箇所に印がつけられている。いま、ブラ

ンケットを 2 年間運用する1ことを考えると、必要な腐食しろ厚さは鉄鋼材料で 5 mm、純タ

ングステンで 1 mm 未満である。 

 ブランケットの壁（特に第一壁）を分厚くすると、壁の表裏での温度の違いにより生じる

熱応力に耐えられなくなる懸念がある。また、本来増殖材や増倍材に衝突するはずだった中

性子が損失してしまうので、トリチウム増殖率（Tritium Breeding Ratio; TBR）にも不利であ

る。このうち、熱応力については、付録で評価している。壁の厚さの最適設計は今後の課題

であるが、現時点では腐食しろを含む壁の厚さは少ないほうが好ましいと言える。よって、

腐食しろの低減には、トリチウムの形態を TF から変更して溶存 TF 濃度を低減（溶融塩の

改質）したり、構造材料に防食機構を施す（構造材料の改質）ことが有効と考えられる。 

 

 

図 5- 7. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中での溶存フッ化水素濃度に対する腐食しろの厚さ。点は

実験結果、青実線は純鉄に対するフィッティング結果であり、点線は 2 年間浸漬した際に腐

食する厚さ。エラーバーはフィッティングによる標準誤差に表面の凹凸を加えたもの。 

 

                                                        
1 材料損傷の観点から、原型炉のブランケットは 2 年間で交換することが検討されてきた。 
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5.3.1 腐食低減のための溶融塩の改質 

溶融塩中の実効的水素溶解度の向上のための水素吸蔵微粒子として、溶融塩中への純チ

タン微粒子の添加が提案され[4]、これに関する研究が進められてきた。溶融 LiF-NaF-KF へ

の純チタン微粒子添加により、溶融塩の実効的水素溶解度は、5 桁以上向上する[5]。この溶

解度の向上により、配管材料からの水素透過が抑制できる[6]。 

この純チタン微粒子に対し、別の利用可能性が指摘された[7]。すなわち、純チタン微粒子

が溶融 LiF-NaF-KF 中の不純物と反応することで、不純物のトラップサイトになることが提

唱された。筆者はそこから更に考察を進め、ブランケット中で生成した TF を除去する腐食

抑制剤としての純チタン微粒子の使用可能性に至った。図 5- 8 は、熱力学計算ソフト HSC 

Chemistry 10およびMALT-2より計算された、金属フッ化物の生成ギブスエネルギーである。

チタンのフッ化物 TiF3 および K2TiF6 の生成ギブズエネルギーは、溶融塩を構成する LiF、

NaF、および KF よりも高い。このため、溶融 LiF-NaF-KF 中のチタンは、溶融塩とは反応せ

ず、金属として安定に存在すると考えられる。一方で、TiF3の生成ギブズエネルギーは、TF

（HF と生成ギブズエネルギーは数 kJ しか異ならない）よりも低い。このことから、チタン

とフッ化水素とは、次のように反応することが考えられる。 

ただし、式(5- 14)は溶融 LiF-NaF-KF 中のように KF が存在する場合の反応である。さらに、

TiF3 の生成ギブズエネルギーは、RAFM 鋼の構成元素のフッ化物 FeF2 や CrF2 よりも低い。

よって、溶融塩中のフッ化チタンの存在が、RAFM 鋼の腐食を促進することはないと考え

られる。以上のことから、TF が配管材料へ到達する前に、TF とチタンを反応させることが

できれば、配管材料の腐食が低減できると予測した。 

第 4 章から、溶融 LiF-NaF-KF 中へ純チタン微粒子を添加することにより、SUS430 板の

HF による腐食速度を低下できることが示された。添加量や形態の最適化については今後の

課題であるが、最も低下性能が高かった 0.5wt%の μTi 添加により、腐食速度は 1/10 程度に

まで低下できた。図 5- 4 に基づいて、SUS430 の腐食速度が純鉄のものとほぼ等しいと考え

ると、腐食速度が 1/10 になったということは、溶存 HF 濃度も 1/10 程度に低減できたこと

を意味する。図 5- 7 より、腐食速度の目標 0.1 mm/year を達成するためには、溶存 TF 濃度

を 5×10-2 mol/m3以下にする必要がある。しかし、チタン微粒子により TF の一部を T2へ変

換できるなら、溶存フッ化水素濃度は、その 10 倍である 5×10-1 mol/m3まで許容できる。 

溶存フッ化水素濃度が5×10-1 mol/m3のときの純チタン微粒子の水素吸蔵について考える。

フッ化水素の形態ではチタンへ吸蔵されないと考えると、溶存フッ化水素濃度𝐶HF/MSは

5×10-2 mol/m3 であり、還元されたフッ化水素により生じた溶存水素濃度 𝐶H2
 は 4.5×10-1 

mol/m3となるはずである。チタン含有溶融 LiF-NaF-KF 中の水素は、チタンまたは LiF-NaF-

Ti + 2TF → TiF2 + T2, (5- 12) 

Ti + 3TF → TiF3 +
3

2
T2, (5- 13) 

Ti + 4TF + 2KF → K2TiF6 + 2T2, (5- 14) 
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KF に分配されるので、 

ここで、𝐶H2/Tiはチタンの水素吸蔵濃度 [molH/m3]、𝐶H2/MSは溶融 LiF-NaF-KF の水素吸蔵濃

度 [molH/m3] である。第 1 項は、溶融 LiF-NaF-KF 中のチタンへの水素の溶解がジーベルツ

則に従うとするなら、 

ここで、𝐶Tiはチタン微粒子の濃度 [molTi/m3]、𝛾H/Tiはチタンの水素溶解度 [molH/molTi]、

KS はジーベルツ定数 [molH/molTi/Pa0.5]、𝑝H2
は水素分圧 [Pa] である。773 K 近傍の 798 K

において、5 kPa の水素分圧におけるチタンの水素溶解度は 0.078 molH/molTi であった[5]か

ら、 

一方第 2 項は、溶融 LiF-NaF-KF への水素の溶解はヘンリー則に従うので、 

ここで、𝐾Hは溶融 LiF-NaF-KF 中での水素のヘンリー定数 [molH/m3/Pa] である。よって、式(5- 

15)は次のように書き換えられる。 

これを解いて、 

773 K において、KH = 5.92×10-3 mol/(m3Pa) [8]であり、本実験で使用した CTi = 0.5 wt% = 2.11×102 

mol/m3を用いると、チタンに吸蔵される水素濃度は、 

チタンは最高で TiH2まで（チタン量の 2 倍の水素量まで）吸収できる[9]ので、チタン添加濃度

CTi に対する今回の水素の吸蔵量は 1/500 と極めて少ないと言える。よって、TF と反応して一

部のチタンが消費された場合でも、従来提案されている水素吸蔵微粒子としての純チタン

の役割は、余剰に存在する純チタン微粒子により果たすことができると考えられる。さらに、 

であるため、ほとんどの水素はチタン微粒子へ吸蔵されると考えられる。なお、溶融塩中の

水素総量について、 

であるため、溶融 LiF-NaF-KF からの水素透過は十分抑制できる範囲になると考えられる。 

 水素回収については今後の課題であると言える。なぜなら、チタン量に対して吸蔵される

𝐶H2
= 𝐶H2/Ti + 𝐶H2/MS. (5- 15) 

𝐶H2/Ti = 𝐶Ti𝛾H/Ti = 𝐶Ti𝐾S√𝑝H2
. (5- 16) 

𝐾S = 1.1 × 10−3 molH/molTi/Pa0.5. (5- 17) 

𝐶H2/MS = 𝐾H𝑝H2
. (5- 18) 

𝐶H2
= 𝐶H2/Ti +

𝐾H

𝐶Ti
2 𝐾S

2 𝐶H2/Ti
2 . (5- 19) 

𝐶H2/Ti =

−1 + √1 + 4
𝐾H

𝐶Ti
2 𝐾S

2 𝐶H2

2
𝐾H

𝐶Ti
2 𝐾S

2

. 
(5- 20) 

𝐶H2/Ti = 4.3 × 10−1 molH/m3. (5- 21) 

𝐶H2/Ti

𝐶H2

= 0.955, (5- 22) 

𝐶H2/MS + 𝐶HF/MS = 7.0 × 10−2 molH/m3 = 0.045 wppm (< 1 wppm). (5- 23) 
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水素量が極めて少ないためである。もし、TiH2に至るほど吸蔵できるのであれば、チタン含

有溶融 LiF-NaF-KF を 500℃から 1000℃へ昇温するだけで、TiH0.4となる[9]ため、容易に水

素回収が可能である。このとき、磁場による金属チタン微粒子の選択加熱を行う[10]ことで、

より低コストに水素をチタンから放出できる。しかしながら、今回のように、チタンへの水

素吸蔵量が極めて少ない場合のチタンからの水素回収方法については、現時点で検討が不

十分である。 

以上のことから、構造材料として JLF-1 鋼と冷却・増殖材料として溶融 LiF-NaF-KF との

組み合わせによる溶融塩ブランケットにおいて、純チタン微粒子の添加は、トリチウム透過

および TF 腐食低減の両方に有効に機能することが示唆された。今後の課題としては、水素

吸蔵と腐食低減の両立に関する実証実験やフッ化したチタンの再利用方法の検討、溶存 TF

濃度が 5×10-1 mol/m3に制御された環境でのトリチウム回収実験などが挙げられる。 

 

 

 

図 5- 8. 溶融フッ化物塩や構造材料元素のフッ化物、チタンおよび TF の生成ギブズエネルギ

ー。TF は活量を 1 とした場合。ハイライト部の領域のフッ化物は、鉄やクロムのフッ化物よ

りも低いため、構造材料を腐食しない。また、ハイライト部の領域の金属は、リチウム、ナト

リウム、およびカリウムのフッ化物よりも高いため、塩を分解しない。 
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5.3.2 腐食低減のための構造材料の改質 

 核融合炉構造材料として考えられてきた JLF-1 鋼は、機械特性・照射特性等において、す

でに良好なデータが存在する[11–13]。耐食性材料への改善としては、Fe-9Cr-2W からの組成

の変更も考えられるが、そのためには、新しい機械特性・照射特性のデータ等を蓄積する必

要があるため、本研究の範疇を超えてしまう。そこで、本研究では、JLF-1 鋼と別の金属を

共存させることによる腐食抑制法についてのみ検討した。 

 第 4 章では、SUS430 板とそれよりも卑な金属である純チタン板が溶融 LiF-NaF-KF 中に

同時に存在する場合に、SUS430のHFによる腐食速度が 1/3程度低下することが示された。

腐食速度低減に関しては、使用したチタン量が少ないにも関わらず、微粒子添加の効果の方

が大きかった。これは、溶融塩中を自由に動き回れる分、微粒子の方が構造材料へ拡散中の

溶存HFと反応しやすかったことを意味し、さらに SUS430のHFによる腐食の律速過程が、

溶存 HF の拡散であることを示唆すると考えられる。したがって、腐食速度低減という観点

からは、微粒子添加の方に軍配が上がる。しかしながら、第４章では、これらが電気的に接

触していれば SUS430 の粒界腐食が低減できることも示された。JLF-1 鋼の HF による腐食

形態は旧オーステナイト粒界の選択的腐食であった。よって、純チタン板と JLF-1 鋼との電

気的接触による、粒界腐食の抑制が期待できると考える。 

 図 5- 7 に挙げられるように、純タングステンの腐食速度は、鉄系材料よりも 1 桁小さい。

この長所を活かすため、ブランケット流路におけるタングステンの使用が考えられる。タン

グステンは脆性材料であって、構造材料としての使用は難しいので、被覆としての使用を検

討した。低放射化フェライト鋼へのタングステンの被覆や接合としては、主にプラズマ対向

壁として使用するために、真空プラズマ溶射[14–16]、化学蒸着[17]、爆発接合[18]、拡散接

合[19]、ロウ付け接合[20]などの手法が開発されてきており、実用化が見込まれる。一方で、

タングステンは、燃料増殖材や中性子増倍材と本来衝突するはずだった中性子と相互作用

するため、その存在がブランケットのトリチウム増殖率（Tritium Breeding Ratio; TBR）に影

響を及ぼす。タングステンは、最も生じやすい(n,2n)反応により TBR を増加させる[21]一方

で、中性子の吸収により TBR を低下させる[21, 22]。よって、タングステン被覆については、

TBR の観点からも検討が必要である。なお付録 C には、その計算の一例を示した。 
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5.4. 流動が腐食に及ぼす影響の予測 

 本実験は静置場での試験であるため、流動が腐食に及ぼす影響については言及できない

が、静置場と同じ結果が得られる流動条件については言及できる。 

溶融 LiF-NaF-KF 中の純鉄の腐食から、フッ化水素の物質輸送係数 kM は次のように求ま

った。 

溶融 LiF-NaF-KF 中でのフッ化水素の拡散速度は求められていないので、ネルンストの拡散

層厚さを見積もることができない。そこで、フッ化水素の拡散速度が、Li+, Na+, K+, F-や Cr0, 

Cr2+, Cr3+の自己拡散速度[23, 24]と桁では変わらないと仮定して、 

とおくと、ネルンストの拡散層厚さは次の通りである。 

 一方で、流体力学において、乱流時の壁面近傍には粘性底層という壁面に接した粘性応力

により支配される領域が形成される[25]。粘性底層の厚さ y は、次の通りである。 

ここで、νは動粘性係数 [m2/s]、𝑢∗は摩擦速度[m/s]、および δLは粘性底層厚さの最大値 [m] 

である。円管を考えると、摩擦速度は管摩擦係数λと次の関係にある。 

ここで、Umは管断面内の平均速度 [m/s] であり、管内中心の流速 Uc [m/s] と次の関係にあ

る。 

式(5- 27)へ式(5- 28)と式(5- 29)を代入して、 

また、管摩擦係数は、プラントル・カルマンの公式から、次の関係を満たす。 

ここで、レイノルズ数 Re は、 

ただし、ρは密度 [kg/m3]、μ は粘性定数 [Pa∙s]、および L は代表長さ [m] である。ここま

での円管の乱流速度についての議論が、平板上でも成り立つと考える。このとき、平板から

𝑘M =
𝐷HF

𝛿N

=
|𝑖𝐿𝐶|

𝑧𝐹𝐶HF

= 4.7 × 10−7 m/s. (5- 24) 

𝐷HF ≅ 1 × 10−9 [m2/s], (5- 25) 

𝛿N ≅ 2 × 10−3 [m]. (5- 26) 

0 ≤ 𝑦 <
5𝜈

𝑢∗

(≡ 𝛿L) [m]. (5- 27) 

𝜆 = 8 (
𝑢∗

𝑈m

)
2

 . (5- 28) 

𝑈m = 𝑈c − 3.75𝑢∗ . (5- 29) 

𝛿L =

5𝜈 (√8
𝜆

+ 3.75)

𝑈c

 [m]. 
(5- 30) 

1

√𝜆 
= 2.0 log(𝑅𝑒√𝜆) − 0.8 . (5- 31) 

𝑅𝑒 =
𝜌𝑈𝐿

𝜇
. (5- 32) 
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十分離れた位置での流速 U∞は、 

に相当する。 

図 5- 9 に式(5- 26)によるネルンスト境界層厚さと式(5- 30)による粘性底層厚さとの比較を

示す。壁方向への流速は、粘性底層の内側では極めて小さく、外側では攪拌により非常に速

いと考えられる。よって、粘性底層の方がネルンスト拡散層厚さよりも薄い場合、腐食の律

速過程は流体の運動に支配されると考えられる。逆に、ネルンスト拡散層厚さ方が薄い場合、

法線方向の速度は濃度勾配、すなわち拡散に支配され、腐食の律速過程も拡散になると考え

られる。 

ブランケット内の流体においては、熱伝達向上の観点から乱流が好ましい。そこで、確実

に乱流である Re = 105のときを例に考える。このとき、ネルンスト拡散層厚さと速度境界層

の厚さは、流速が 0.0891 m/s のときに入れ替わる。よって、粘性底層が厚い低流速（流速が

0.0891 m/s を下回るとき）において、鉄鋼材料の腐食速度はフッ化水素の拡散律速である図

5- 3 で示される値になると推定できる。一方で、流速 0.0891 m/s を上回るときは、フッ化水

素の拡散律速にならないため、流動が腐食に及ぼす影響の解明が必要である。流速が急激に

低下する部分は、一般に浸食作用も大きくなるため、浸食に着目した試験も必要である。 

 

 

図 5- 9. レイノルズ数に対する速度境界層の厚さと流速の関係。実線は式(5- 30)を表す。本研

究で得たネルンスト拡散層の厚さ（式(5- 27)の 2×10-3 m）は、一点鎖線で示してある。 

 

 

  

𝑈∞ = 𝑈c, (5- 33) 



202 

 

5.5. 磁場下での流動が腐食に及ぼす影響の予測 

 核融合炉で主流となっている設計案は、磁場閉じ込め型であり、数テスラに至る超伝導磁

石によって核融合プラズマを閉じ込める。この磁場はブランケット内部にも十分浸透する

ため、溶融塩ブランケットの成立には、磁場中で溶融塩が流動した場合の構造材料や機能材

料の腐食挙動の解明も必要である。この点は、溶融塩原子炉と大きく異なる。 

 磁場により流体（溶融塩）や配管壁（金属）の電位分布は変化する。壁の電位が変化する

と、腐食速度が影響を受けるため、電磁気学をもとにした詳しい解析を行う。マクスウェル

方程式から導出を始めるが、数式の詳細な変形は、報告[26]に詳しい。 

 ブランケットにおいて、磁場は一様で時間変化が無いとする。マクスウェル方程式のうち、

次の 3 式を使用する。 

ここで、∇×はベクトル場の回転、∇∙はベクトル場の発散、E は電場、B は磁束密度、μ は

透磁率、i は電流密度であり、変位電流は無視した。また、電荷保存については、オームの

法則とローレンツ力を考え、 

ここで、σは導電率、v は流速である。流体中に誘起する電流が、核融合炉磁場へ及ぼす影

響は無視できるほど小さく、壁は静止しているので、系内の電位および電流密度分布を求め

るための基礎方程式は、 

ただし、ϕmsは流体中のポテンシャル、ϕwは配管壁中のポテンシャルである。 

 図 5- 10 に示すように、今回は計算の都合上内径 a, 外径 b の円筒管を考え、流体は流速 v

で管軸中心に軸対称かつ紙面垂直方向に流れ、この流れに直交するように空間的に無限に

一様な磁束密度 B が印加されているとする。図 5- 11 に電位分布のモデルを示す。このとき、

各電流密度は次のようにかける。 

ただし、電流密度の発散や管壁外への漏洩は無いものとして、 

τは過電圧が小さい場合に分極抵抗と同等と考えられ、 

∇ × 𝑬 = 0, (5- 34) 

∇ ×
1

𝜇
𝑩 = 𝒊, (5- 35) 

∇ ∙ 𝑩 = 0. (5- 36) 

𝒊 = 𝜎(𝑬 + 𝒗 × 𝑩), (5- 37) 

∇2𝜙ms = 𝑩 ∙ (∇ × 𝒗), (5- 38) 

∇2𝜙w = 0. (5- 39) 

𝑖1 = −𝜎ms∇𝜙ms(𝑟)|𝑟=𝑎, (5- 40) 

𝑖2 =
1

𝜏
(𝜙ms(𝑎) − 𝜙w(𝑎) + 𝜙N), (5- 41) 

𝑖3 = −𝜎w∇𝜙w(𝑟)|𝑟=𝑎 . (5- 42) 

𝑖1 = 𝑖2 = 𝑖3, (5- 43) 

0 = −𝜎w∇𝜙w(𝑟)|𝑟=𝑏 .  
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ここで、R は気体定数、T は温度、i0は交換電流密度、z は溶出価数、F はファラデー定数で

ある。また、ϕNはネルンストの式で規定される電位とする。 

ここで、E0は標準電極電位、aOは酸化体の活量、aRは還元体の活量である。 

 これらを踏まえて、式(5- 38)と式(5- 39)を解くと次の通りである2。 

ただし、𝑣̅𝑎は平均流速、 

θは磁場に対する角度であり、Z は次のように定義される。 

 式(5- 46)を踏まえると、磁場による溶融塩中の電位変動を与える項 Vbは、 

円管内径を代表長さとして、レイノルズ数 Re で書き換えれば、 

ここで、粘性係数 μ と密度 ρ については[27]、 

ブランケット流路は 0.01 から 0.1 m 程度の幅が予想されるため、a も高々0.1 m 程度であ

る。𝑣̅𝑎と B はそれぞれ 1 m/s と 10 T のオーダーが見込まれる。Z についてはまず、括弧内

第 1 項について考える。σms = 1.80×102 Ω-1m-1（溶融 LiF-NaF-KF の場合[28]）であり、本実

験でフッ化トリチウム濃度が 1 ppm のとき、i0 ~ 10 A/m2となった3ことから、τ = 3.3 × 10-3 

Ωm2と推定される。a ~ 0.1 m とすれば、Z の括弧内第 1 項は、6 程度と見積もられる。一方

                                                        
2 報告[26]における計算間違いは修正してある。 

3 本論文では、交換電流密度が腐食電流密度とほとんど変わらないと考えている。 

𝜏 =
𝑅𝑇

𝑖0𝑧𝐹
. (5- 44) 

𝜙N = 𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑧𝐹
ln

𝑎O

𝑎R

. (5- 45) 

𝜙ms(𝑎) = 𝑎𝑣̅𝑎𝐵
1

1 + 𝑍
sin 𝜃 + 𝜙°ms, (5- 46) 

𝜙w(𝑎) = 𝑎𝑣̅𝑎𝐵
𝑍

1 + 𝑍

𝜎ms

𝜎w

𝑏2 + 𝑎2

𝑏2 − 𝑎2
sin 𝜃 + 𝜙°ms + 𝜙N, (5- 47) 

𝜙w(𝑏) = 𝑎𝑣̅𝑎𝐵
𝑍

1 + 𝑍

𝜎ms

𝜎w

2𝑏𝑎

𝑏2 − 𝑎2
sin 𝜃 + 𝜙°ms + 𝜙N. (5- 48) 

𝑣̅𝑎 =
1

𝜋𝑎2
∫ 2𝜋𝑟𝑣(𝑟)𝑑𝑟

𝑎

0

, (5- 49) 

𝑍 = (
𝜏𝜎ms

𝑎
+

𝜎ms

𝜎w

𝑏2 + 𝑎2

𝑏2 − 𝑎2
)

−1

. (5- 50) 

𝑉b = 𝑎𝑣̅𝑎𝐵
1

1 + 𝑍
sin 𝜃. (5- 51) 

𝑉b =
𝜇𝐵

2𝜌

1

1 + 𝑍
sin 𝜃 𝑅𝑒. (5- 52) 

𝜇 = 2.49 × 10(−5+
1944

𝑇
) = 8.15 × 10−3 [kg/(m ∙ s)], (5- 53) 

𝜌 = 2579.3 − 0.6237𝑇 = 2097 [kg/m3]. (5- 54) 
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で、σw ~ 1 × 106 Ω-1m-1（一般的なステンレス鋼）や σw ~ 2 × 107 Ω-1m-1（純タングステン）で

あるため、タングステン被覆の有無によらず、Z の括弧内第 2 項は 10-4 ~ 10-5のオーダーと

なる。したがって、0 < Z < 0.2 と見込まれる。磁場に対する角度が π/2 と 3π/2 のとき、式(5- 

52)はそれぞれ最大と最小をとるので、このときの値について吟味する。すなわち、 

表 5- 1 に 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中の標準電極電位を示す。溶融 LiF-NaF-KF の電位変動

による懸念は、LiF-NaF-KF の分解によるフッ素ガスの発生である。しかしながら、フッ素

発生の標準電極電位は求められていない。実験データの存在するのは、カリウムが析出する

電位よりも 3.79 V 貴な電位までである。このことから、+ 3.79 V まではフッ素は発生しない

と考えられる。よって、円管の場合には、3.79 V を式(5- 55)へ代入して得た Re = 2.33 × 105

未満の流動条件が必要である。ただし、3.79 V の変化は極めて大きく、式(5- 44)の近似が成

立しない可能性があるため、この値は多くの誤差を含む可能性があり、注意が必要である。 

 一方で、金属は電位向上によって腐食速度が増加しうる。先程同様に考えれば、 

図 5- 12 に示すようなブランケット流路について考えると、Vbが最大となるのは、a ~ 0.12 m

および b ~ 0.13 m のときである。このとき、 

一般的に Re < 107であるため、壁の電位変動は 53 mV 未満である。まず、溶解反応の種類

については、表 5- 1 を踏まえると 0.1 V 以上で変化するため、この電位変動によって変化は

ないと考えられる。次に、腐食速度について考える。JLF-1 鋼の腐食速度は、本研究の結果

から、純鉄のものと等しかった。純鉄の腐食速度と電位変動の関係を表す限界電流を想定し

たバトラー・ボルマー式において、金属の溶出に関するのはアノード側であるから、電位変

動による電流密度の変化は、本研究の結果を用いて次のように書ける。 

ここで、icor は腐食電流密度 [A/m2]、iLA はアノード限界電流密度 [A/m2]、α1 は電荷移動係

数 [-]、z1は溶出時の価数 [-]、F はファラデー定数 [C/mol]、R は気体定数 [J/K/mol]、T は

溶融塩の温度 [K]、CHF はフッ化水素濃度 [mol/m3]である。フッ化トリチウム濃度が 1ppm

のときは、CHF = 5×10-2 mol/m3 に相当するので、773 K における 53 mV の電位変動による電

流密度の変化は、 

したがって、無磁場と比べ最大 2.2 倍の腐食速度になることが想定される。 

 以上のことから、磁場が流動する溶融 LiF-NaF-KF と接する金属の腐食に及ぼす影響は未

Max|𝑉b| = 1.62 × 10−5𝑅𝑒. (5- 55) 

𝑉b =
𝜇𝐵

2𝜌

𝑍

1 + 𝑍

𝜎ms

𝜎w

𝑏2 + 𝑎2

𝑏2 − 𝑎2
sin 𝜃 𝑅𝑒. (5- 56) 

|𝑉b| = 5.3 × 10−9𝑅𝑒. (5- 57) 

𝑖 =
exp

𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

𝑉b

1
𝑖cor

+
1

𝑖LA
exp

𝛼1𝑧1𝐹
𝑅𝑇

𝑉b

=
exp

0.5 × 2𝐹
𝑅𝑇

𝑉b

1

6√𝐶HF

+
1

230 √𝐶HF
4

exp
0.5 × 2𝐹

𝑅𝑇
𝑉b

. (5- 58) 

𝑖

𝑖cor

= 2.2. (5- 59) 
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解明であるものの、無磁場のときよりも減肉が加速されると推定される。この評価の妥当性

を調査する実験が今後の課題である。 

 

 

 

 

表 5- 1. 500℃の溶融 LiF-NaF-KF 中の標準電極電位[29]。 

 

電極系 E°x (K) / V E°x (Ni) / V 

K(I) / K(0) 0.00 -2.14 

Ti(III) / Ti (0) 0.342 -1.798 

Ti(IV) / Ti(0) 0.777 -1.363 

Cr(III) / Cr(II) 1.260 -0.880 

Cr(III) / Cr(0) 1.393 -0.747 

Cr(II) / Cr(0) 1.459 -0.681 

Fe(II) / Fe(0) 1.750 -0.390 

Fe(III) / Fe(II) 1.940 -0.200 

Ti(IV) / Ti(III) 2.082 -0.058 

Pt (II) / Pt (0) ? 3.79 1.65 

 

 

 

 

図 5- 10. 配管断面と座標系[26]。 
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図 5- 11. 境界面における電位モデル[26]。 

 

 

 

 

図 5- 12. プラズマに隣接するブランケットの小半径方向断面図の例。F は第一壁、S は溶融

LiF-NaF-KF、J は JLF-1 鋼、M は中性子増倍剤を含む溶融塩流路、Bは放射線の遮蔽体。 
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5.6. 溶融 LiF-BeF2中での腐食の予測 

 本研究で得られた溶融 LiF-NaF-KF 中の腐食機構の一部は、他の溶融フッ化物塩中の腐食

でも同様と考えられる。ここでは、最も研究されてきた溶融フッ化物塩である溶融 LiF-BeF2

中の腐食機構について、本研究結果から推測する。 

溶融 LiF-NaF-KF 中の純鉄や鋼の腐食は、フッ化水素の拡散に律速された。溶融 LiF-BeF2

は溶融 LiF-NaF-KF と化学的性質が類似しているため、溶融 LiF-BeF2中での純鉄や鋼の腐食

も、フッ化水素の拡散に律速されると推測される。また、溶融 LiF-BeF2 においては自己拡

散係数が Li+, Be2+, および F-で数倍異なるものの、溶融 LiF-NaF-KF のものと桁では変わら

ない[23]。よって、溶融 LiF-BeF2中においても、本研究で得た浸漬初期の腐食電流密度（icor）

とフッ化水素濃度（CHF）との関係 𝑖cor = 6√𝐶HF がそのまま適用できると考えられる。さら

に、この関係に基づいている流動場や磁場下における腐食挙動の考察についても、溶融 LiF-

BeF2と溶融 LiF-NaF-KF との化学的性質が類似しているために、そのまま適用できると考え

られる。 

一方で、溶融 LiF-NaF-KF 中の純タングステンと純ニッケルの腐食は、フッ化水素の拡散

によっては律速されなかった。最表面の腐食生成物の化学種が腐食速度に影響した可能性

が考えられるため、個別に腐食速度・形態・反応の解明が必要である。 

 腐食低減法のうち、Ti 微粒子については、TiF3の生成ギブズエネルギーが BeF2よりも高

いため、溶融 LiF-BeF2 中でも適用できると考えられる。一方で、Ti 流電陽極については、

溶融 LiF-BeF2中における Ti の浸漬電位や溶解速度の確認が必要である。 
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第 6 章 結論 

この章では、第 5 章までに述べてきた内容を総括する。 

核融合炉の溶融塩ブランケットの設計において、溶融塩中の不純物酸化剤（水分やフッ化

トリチウム）による構造材料の腐食は、ブランケットの成立性に大きく影響する問題と認識

されてきていた。本研究では、溶融 LiF-NaF-KF 中のフッ化水素による腐食について、腐食

速度・形態・反応の解明と、その腐食抑制法の開発を目的とした。 

溶融 LiF-NaF-KF とフッ化水素を使用できる電気化学測定装置を開発し、核融合炉構造材

料の一つである低放射化フェライト鋼の JLF-1 鋼（組成：Fe-9Cr-2W）、低放射化バナジウム

合金の NH2 合金（組成：V-4Cr-4Ti）を水分やフッ化水素を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中で

腐食させた。さらに、これらの腐食機構を詳細に調べるために、構成元素純金属である鉄、

クロム、タングステン、バナジウム、およびチタンに加え、比較対象として純ニッケルや工

業材料である SUS430（組成：Fe-17Cr）も腐食させた。 

フッ化水素を添加していない溶融 LiF-NaF-KF 中においての耐食性は、純タングステンが

最高で純ニッケルに匹敵し、JLF-1 鋼、純鉄、純クロム、および純バナジウムが同程度で純

ニッケルと比較すると低く、次いで NH2 で、さらに純チタンが最低であった（W ≅ Ni > 

JLF-1 ≅ Fe ≅ Cr ≅ V > NH2 > Ti）。一般に溶融塩中での腐食は、材料表面へ到達した溶融

塩内部の不純物酸化剤（H2O や HF など）に起因するとされるので、耐食性の最も低かった

純チタンについては、これら不純物酸化剤の除去元素としての適正が示唆された。 

水分を添加した溶融 LiF-NaF-KF 中において、JLF-1 鋼の腐食原因の一つは、マルテンサ

イトラス境界におけるクロム富化 M23C6析出物（M は Cr、Fe、W 等）の溶解であった。最

表面に腐食生成物 FexOy、K3[CrO4]、および K2NaCrF6が生成しており、これらの生成反応と

しては、𝑥Fe + 𝑦H2O → Fe𝑥O𝑦 + 𝑦H2 とCr + NaF + 5KF + 4H2O → K3CrO4 + K2NaCrF6 + 4H2

が考えられた。 

フッ化水素含有溶融 LiF-NaF-KF 中において、純鉄、JLF-1 鋼、および SUS430 の浸漬初

期の腐食電流密度（icor）とフッ化水素濃度（CHF）との関係は、𝑖cor = 6√𝐶HFであった。これ

により、溶融塩中の溶存フッ化水素濃度に対する材料の腐食速度の関係の定量的な説明に

世界で初めて成功した。フッ化水素腐食の律速過程には、固液界面におけるフッ化水素（ま

たは水素イオン）の拡散が関係しており、合金の組成は無関係であった。純タングステンや

純ニッケルは純鉄の 10 分の 1 未満腐食速度を示した。純クロムの腐食速度は安定しなかっ

たが、測定中に最大で純鉄の 1000 倍速い腐食速度を示した。JLF-1 鋼の腐食原因の一つは、

旧オーステナイト粒界における M23C6 析出物の溶解であった。最表面に腐食生成物

K2NaCrF6が生成しており、この生成反応としては、2Cr + 2NaF + 4KF + 6HF → 2K2NaCrF6 +

3H2が考えられた。 

水分による腐食形態は、NH2、純タングステン、純バナジウム、純チタン、および純ニッ
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ケルは均一腐食、JLF-1 鋼はマルテンサイトラス境界の腐食、純鉄は粒界腐食、そして純ク

ロムは孔食であった。JLF-1 鋼については、ラス境界（低傾角粒界）と旧オーステナイト粒

界（高傾角粒界）の腐食は同程度であった。一方で、フッ化水素による腐食形態は、JLF-1

鋼、純鉄、SUS430、NH2、純鉄、純バナジウム、および純ニッケルの腐食形態は粒界または

境界腐食、純タングステンのみが均一腐食であった。JLF-1 鋼については、旧オーステナイ

ト粒界がラス境界よりも選択的に腐食した。以上より、フッ化水素は水分よりも局部腐食を

引き起こしやすいと分かった。 

腐食制御の観点からは、局部腐食よりも均一腐食の方が好ましい。本研究では、フッ化水

素の方が水分よりも局部腐食が深刻であったことから、ブランケットで生成したフッ化水

素のその場除去法の確立がより重要であると判断した。フッ化水素含有 LiF-NaF-KF 腐食実

験の結果から、JLF-1 鋼の腐食速度を構造材料としての許容範囲である 0.1 mm/year 以下に

するためには、LiF-NaF-KF 中のフッ化水素同位体濃度を 5 × 10-2 mol/m3（0.03 ppm に相当）

未満にすれば良い。一方で、先行研究によれば、トリチウム透過抑制と燃料回収の両方が成

り立つトリチウム濃度は 1 ppm 程度とされてきた。よって、生成されたほとんどのトリチ

ウムがフッ化トリチウムの形態を取るようなフッ化トリチウム濃度が高い際にも、腐食速

度が許容範囲を超えず、腐食形態が均一腐食に近づく腐食抑制法の開発が必要である。本研

究では、不純物酸化剤の除去元素としての適正が示唆された純チタンと、フッ化水素への耐

食性の高かった純タングステンに着目し、腐食抑制法として、チタン微粒子混合、チタン流

電陽極、およびタングステン被覆を提言した。 

チタンを使用する前者 2 つについては原理実証実験を行った。SUS430 のフッ化水素腐食

速度は、LiF-NaF-KF への 0.50 wt%の純チタン粉末の混合により 10 分の 1 に低下した。純チ

タン添加量が多いほど、フッ化水素腐食は抑制された。また、LiF-NaF-KF 中へ純チタン板

と SUS430 板とを同時に浸漬した場合は、単独で浸漬した場合に比べ、SS430 の腐食速度は

3 分の 1 に低下した。さらに、SUS430 と純チタン板とを電気的に接触した場合には、純チ

タン板の腐食速度が増加した一方で、SUS430 の粒界腐食が抑制され、腐食形態が均一腐食

に変化した。 

以上のように、フッ化水素含有溶融 LiF-NaF-KF 中という核融合炉ブランケットに特有の

環境における構造材料の浸漬初期の腐食速度・形態・反応を解明した。さらに、チタンやタ

ングステンを駆使した溶融塩ブランケットの腐食抑制に見通しを得た。今後は、浸漬時間に

応じた腐食機構の違いについて調査が必要であり、本研究で開発した装置・手法の応用が期

待される。また、これら腐食機構の一部は、流動場や磁場下では挙動が異なると推測した。

したがって、溶融塩ブランケット成立のために、このような環境を模擬した実験による腐食

機構の一層の調査が望まれる。 
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付録 A 準定常状態での電位の時間変化 

本付録では、長時間浸漬における電位変化の解析のために使用した数式変形を説明する。

純鉄、純タングステン、および JLF-1 鋼の浸漬電位は、時間に対し特徴的に推移した。この

こととネルンストの式との関連付けを行う。ネルンストの式は、定常状態でのみ成り立つ式

である。一方、腐食の進行は極めて緩やかで、ほとんど定常状態に近い（準定常状態）と考

えられる。したがって、ネルンストの式が常に成立するものとして、以下では議論する。 

 いま、金属 M のイオンがM𝑧1+とM𝑧2+で安定であるとする。このとき、考えられる平衡反

応は、式(A- 1)または(A- 2)のいずれかとする。 

水素イオンと M の反応は、 

この反応速度 v [mol/m3/s]が、溶存水素イオン濃度 𝐶H+ [mol/m3] に比例するなら、 

ただし、𝐶M𝑧1+ [mol/m3] は M𝑧1+の濃度、t [s] は浸漬時間、k (> 0) [s-1] は式(A- 3)の反応速

度定数である。𝐶H+が一定なら、定数 v0 (> 0) を用いて、次の通りである。 

 

 

A.1. 電位が時間に比例して増加する場合 

 本実験では、純鉄や JLF-1 鋼の結果が該当する。 

電位 E [V]の時間変化は、定数 δ を用いて、次のように書ける。 

まず、式(A- 1)が律速過程であると仮定する。固体の活量を 1 としてネルンストの式は、 

ここで、Eϕ [V] は式量電位である（式量電位には具体的な物理的意味を付与可能である[1]

が、ここでは「定数である」という性質のみで十分である）。式(A- 7)を t で微分して、 

式(A- 5)と(A- 6)を代入して、𝐶M𝑧1+ について解くと、 

M → M𝑧1+ + 𝑧1𝑒−, (A- 1) 

M𝑧1+ → M𝑧2+ + (𝑧2 − 𝑧1)𝑒−. (A- 2) 

M + 𝑧1H+
𝑣
→ M𝑧1+ +

𝑧1

2
H2. (A- 3) 

𝑣 =
𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
= 𝑘𝐶H+ , (A- 4) 

𝑣 = 𝑣0. (A- 5) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
= 𝛿. (A- 6) 

𝐸 = 𝐸𝜙 +
𝑅𝑇

𝑧1𝐹
ln 𝐶M𝑧1+ , (A- 7) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
=

𝑅𝑇

𝑧1𝐹

1

𝐶M𝑧1+
 
𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
. (A- 8) 
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ところが、式(A- 9)を t で微分すると、次のようになる。 

これは、腐食が全く進行しなくなることを意味するが、実際には時間とともに腐食量が増加

するため、現実に反する。 

 そこで、式(A- 2)が律速過程であると仮定する。M𝑧1+の濃度の時間変化を考えると、 

ただし、𝐶M𝑧2+  [mol/m3] は M𝑧2+の濃度である。両辺を [0, t] で積分し、初期濃度を 0 

[mol/m3]として移項すると、 

一方で、ネルンストの式は、 

ただし、変数 γ(t) は次の通りである。 

式(A- 13)を t で微分して、式(A- 6)を代入すると、 

式(A- 15)を [0, t] で積分すると、 

γ(0)は、式(A- 14)の定義に従えば不定である。そこで、M𝑧2+が初めに生成する前に少なくと

も 1 つのM𝑧1+が生成している必要があると仮定する。M𝑧1+が初めて生成する時間を 0、M𝑧2+

が初めて生成する時間を t1、その時のM𝑧2+の濃度を c (> 0) とすると、 

ならば、 

すなわち、t = 0 近傍では、𝐶M𝑧2+の方が𝐶M𝑧1+よりも収束が速いと考えられる。したがって、

次を定義する。 

𝐶M𝑧1+ =
𝑅𝑇

𝑧1𝐹

𝛿

𝑣0

. (A- 9) 

𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
= 0. (A- 10) 

𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
= 𝑘𝐶H+ −

𝑑𝐶M𝑧2+

𝑑𝑡
= 𝑣0 −

𝑑𝐶M𝑧2+

𝑑𝑡
, (A- 11) 

𝐶M𝑧1+ + 𝐶M𝑧2+ = 𝑣0𝑡. (A- 12) 

𝐸 = 𝐸𝜙 +
𝑅𝑇

(𝑧2 − 𝑧1)𝐹
ln 𝛾(𝑡), (A- 13) 

𝛾(𝑡) =
𝐶M𝑧2+

𝐶M𝑧1+
. (A- 14) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
=

𝑅𝑇

(𝑧2 − 𝑧1)𝐹

1

𝛾(𝑡)

𝑑𝛾(𝑡)

𝑑𝑡
= 𝛿. (A- 15) 

𝛾(𝑡) = 𝛾(0) + exp
(𝑧2 − 𝑧1)𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
− 1. (A- 16) 

0 < 𝑡 < 𝑡1, (A- 17) 

𝐶M𝑧2+

𝐶M𝑧1+
=

0

𝑣0𝑡
= 0 <

𝑐

𝑣0𝑡1

. (A- 18) 

𝛾(0) ≡ lim
𝑡→0

𝐶M𝑧2+

𝐶M𝑧1+
= 0. (A- 19) 
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また、式(A- 12)と(A- 14)から、 

式(A- 16)と(A- 19)とを代入して次式を得る。 

長時間経過後、すなわち t →∞ とすると、式はそれぞれ、 

となる。このことは、反応が実質、 

に一本化されることを意味する。 

 

 

A.2. 電位が時間に無関係に一定である場合 

 本実験では、純タングステンの結果が該当する。 

電位 E の時間変化は、次のように書ける。 

 まず、式(A- 1)が律速過程であると仮定すると、上記と全く同様に、 

よって、 

左辺は 0 以上であるため、この式は不適である。ただし、v0が非常に小さい、すなわち腐食

がほとんど起こっていない場合には近似的に成立する。 

 次に、式(A- 2)が律速過程であると仮定すると、式(A- 15)より、 

すなわち、 

𝐶M𝑧1+ =
𝑣0𝑡

1 + 𝛾(𝑡)
, (A- 20) 

𝐶M𝑧2+ =
𝑣0𝑡𝛾(𝑡)

1 + 𝛾(𝑡)
. (A- 21) 

𝐶M𝑧1+ = 𝑣0𝑡 exp (−
(𝑧2 − 𝑧1)𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
), (A- 22) 

𝐶M𝑧2+ = 𝑣0𝑡 (1 − exp (−
(𝑧2 − 𝑧1)𝐹𝛿𝑡

𝑅𝑇
)). (A- 23) 

𝐶M𝑧1+ = 0, (A- 24) 

𝐶M𝑧2+ = 𝑣0𝑡, (A- 25) 

M → M𝑧2+ + 𝑧2𝑒−. (A- 26) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
= 0. (A- 27) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
=

𝑅𝑇

𝑧1𝐹

1

𝐶M𝑧1+
 
𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
. (A- 8) 

𝑅𝑇

𝑧1𝐹

𝑣0

𝐶M𝑧1+
= 0. (A- 28) 

𝑑𝐸

𝑑𝑡
=

𝑅𝑇

(𝑧2 − 𝑧1)𝐹

1

𝛾(𝑡)

𝑑𝛾(𝑡)

𝑑𝑡
= 0. (A- 29) 
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よって、次のようであれば成立する。 

ところが、純タングステンの場合は、M𝑧2+にあたる WF6が気体であり、溶融 LiF-NaF-KF

中である溶解度を持つため、式(A- 32)で規定される濃度には上限がある。一旦溶解度に達す

ると、M𝑧2+の時間変化は、 

ここで、vgは WF6が気体となって溶融 LiF-NaF-KF 外へ出ていく速度である。M𝑧2+の濃度が

上限に達した時間を 0 として、両辺を [0, t] で積分すると、 

ここで、C1は、M𝑧2+が溶解度に達した際のM𝑧1+の濃度で一定値である。式(A- 30)を満たす

ためには、v0 = vg であればよい。この場合は実質的に式(A- 1)の溶解のみが常に生じている

ことになる。 

 以上より、長時間経過後の律速過程は、式(A- 1)であると考えられる。 

 

A.3. 電位が振動する場合 

 本実験では純クロムの結果が該当する。 

式(A- 1)と(A- 2)の反応が交互に律速過程になったと考えられる。このときネルンストの

式は 2 つ成立し、次の通りである。 

 

 

  

𝐶M𝑧2+

𝐶M𝑧1+
= Const. (≡ 𝛾c). (A- 30) 

𝐶M𝑧1+ =
𝑣0𝑡

1 + 𝛾c

, (A- 31) 

𝐶M𝑧2+ =
𝑣0𝑡𝛾c

1 + 𝛾c

. (A- 32) 

𝑑𝐶M𝑧2+

𝑑𝑡
= 𝑣0 −

𝑑𝐶M𝑧1+

𝑑𝑡
− 𝑣𝑔 = 0. (A- 33) 

𝐶M𝑧1+ = 𝐶1 + (𝑣0 − 𝑣𝑔)𝑡. (A- 34) 

𝐸 = 𝐸𝜙 +
𝑅𝑇

𝑧1𝐹
ln 𝐶M𝑧1+ , (A- 35) 

𝐸 = 𝐸𝜙 +
𝑅𝑇

(𝑧2 − 𝑧1)𝐹
ln

𝐶M𝑧2+

𝐶M𝑧1+
. (A- 36) 
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付録 B フッ化水素の溶融 LiF-NaF-KF 中でのヘンリー定数 

 溶融フッ化物塩中のヘンリー定数は、透過試験と組み合わせて行われてきた。本研究では、

より簡便なスラリー滴定により、フッ化水素の溶融 LiF-NaF-KF 中での大まかなヘンリー定

数の導出を試みた。 

 図 B- 1 に実験体系の概略図を示す。実験手順は次の通りである。 

01. フッ化水素（分圧 p = 4.8 kPa）が添加されているアルゴンガスを 500℃の溶融 LiF-NaF-

KF 中へ流動させた。 

02. 流動後のガスをイオン交換水へバブリングさせた。 

(ア) フッ化水素の水への溶解度は十分大きく、すべてイオン交換水へ溶解する。 

03. 任意の時間、フッ化水素の溶解しているイオン交換水を 0.1 mol/L の水酸化ナトリウム

水溶液で中和滴定し、単位時間当たりのフッ化水素の溶解量を求めた。 

(ア) フッ化水素と水酸化ナトリウム水溶液の反応式は次式としている。 

04. 単位時間当たりのフッ化水素溶解量が一定になったら、ガスの流動を終了し、LiF-NaF-

KF を冷却した。 

05. LiF-NaF-KF が室温になったら、LiF-NaF-KF を粉砕して、その破片の一部の重量を測定

した。LiF-NaF-KF の密度からこの破片の体積を計算した。 

06. この破片を 70℃のイオン交換水へ入れ、破片が観察できなくなるまで攪拌して、スラリ

ー状に溶解させた。 

07. このスラリーを含むイオン交換水をフッ化水素の溶解しているイオン交換水を 0.1 

mol/L の水酸化ナトリウム水溶液で中和滴定し、LiF-NaF-KF 中のフッ化水素量を求めた。 

08. このフッ化水素量を求めた体積で除した値をLiF-NaF-KF中のフッ化水素濃度Cとした。

この濃度C [mol/m3]とフッ化水素分圧 p [Pa]から、ヘンリー定数 kH [mol/m3/Pa]を求めた。 

(ア) ヘンリーの法則は次の通りである。 

 

 表 B- 1 に得られた LiF-NaF-KF 中のフッ化水素濃度を示す。これらより、溶融 LiF-NaF-

KF 中のフッ化水素濃度は、22 ~ 26 mol/m3と求まった。したがって、4.8 kPa のフッ化水素

分圧における 500℃のヘンリー定数は、次の通りである。 

この値については、第 1 章で述べたように、LiF-NaF-KF 中での TF や H2のヘンリー定数の

値と同程度であった。また、LiF-BeF2中でのヘンリー定数よりも 1 桁大きかった。 

 

HF + NaOH → NaF + H2O. (B- 1) 

𝐶 = 𝑘H𝑝. (B- 2) 

𝑘H = 5 × 10−3 mol/(m3Pa). (B- 3) 
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図 B- 1. フッ化水素のヘンリー定数の測定体系。赤点線はガス分圧の測定に使用。青点線は溶

融 LiF-NaF-KF へのフッ化水素の添加に使用。 

 

表 B- 1. LiF-NaF-KF 破片の重量と含有フッ化水素濃度。体積の算出には密度[2]を使用。 

FLiNaK 

重量 

消費 NaOH 

=溶存 HF 

体積 HF 濃度 

[g] [10
-6

mol] [10
-6

m
3

] [mol/m
3

] 

測定 1 3.1859 34.8 1.56 22.0 

測定 2 2.5836 32.6 1.28 25.5 
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付録 C 溶融塩ブランケットのトリチウム増殖率 

本付録では、タングステンが中性子経済へ及ぼす影響を調査した。タングステンは、燃料

増殖材や中性子増倍材と本来衝突するはずだった中性子と相互作用するため、その存在が

ブランケットのトリチウム増殖率（Tritium Breeding Ratio; TBR）に影響を及ぼす。タングス

テンは、最も生じやすい(n,2n)反応により TBR を増加させる[3]一方で、中性子の吸収により

TBR を低下させる[3, 4]。 

あるブランケット体系について、タングステンの存在が TBR に及ぼす影響を計算コード

Monte Carlo N-Particle Transport Code (MCNP) 6.1 [5] と核データ Japanese Evaluated Nuclear 

Data Library 4.0 [6] により計算した。トーラス型のプラズマ全体をブランケットが覆う仮定

により、計算を単純化した。プラズマは、大半径 14.0 m、小半径 1.8 m、平均中性子壁負荷

1.5 MW/m2と、核融合炉概念設計案の一つ FFHR シリーズをモデルにした[3]。図 C- 1 に溶

融塩の流路を含むプラズマ小半径方向の計算ジオメトリの詳細を示す。中性子増倍材とし

て純ベリリウムを使用した場合と純鉛を使用した場合とでは、TBR を最大化する構造が異

なるため、それぞれで TBR が最大になるよう 2 通りのジオメトリを使用した。第一壁は、

計算条件に応じて、JLF-1 鋼 100%か、流路側の JLF-1 鋼の一部をタングステンに置き換え

て、JLF-1 鋼 80%とタングステン 20％とした。増殖材（溶融塩）位置には、LiF-NaF-KF 80 

wt%と支持のための JLF-1 鋼 20 wt%とした。遮蔽体には、JLF-1 鋼 70 wt%と B4C 30 wt%の

組み合わせが 95%含まれ、他方で冷却材のヘリウムが 5%含まれるものとした。リチウムは

濃縮により 6Li が 90%含まれ、7Li が 10%含まれるとした。超伝導コイルにおける中性子フ

ラックスが、1.0×1010 個/cm2 以下となることを境界条件とした。これは、30 年間運転した

際に、中性子照射によって引き起こされる超伝導コイルの臨界電流の低下を 20％以内に収

めるためである[7]。各材料の組成は次のように定義した。JLF-1 鋼: Fe 89 wt%, Cr 9 wt%, W 

2 wt%。LiF-BeF2: LiF 57 mol%, BeF2 43 mol%（この組成は一般的な共晶塩 FLiBe と異なり、

融点と粘度の関係から最適化された値である）。LiF-NaF-KF: LiF 46.5 mol%, NaF 11.5 mol %, 

KF 42.0 mol%。なお、溶融 LiF-NaF-KF や LiF-BeF2と金属ベリリウムとの接触は腐食低減の

観点から好ましいため想定してもよいが、500℃で液体であり取り扱いが難しくなる鉛との

接触（溶融塩と液体金属の二相流）は想定していない。溶融塩の位置における支持構造には、

溶融塩と鉛を分断する隔壁が存在するものとする。 

 表 C- 1 に計算結果を示す。広く設計で用いられてきた増殖材 LiF-BeF2と増倍材純ベリリ

ウムの組み合わせでは、局所 TBR1が 1.30 に到達した。一般的な目標である 1.15 を超えた

ことから、溶融塩のブランケットシステムが成立しうることを改めて確認できた。一方で、

                                                        
1 局所という表現は、プラズマとブランケットを同心円状の無限円筒として、その断面方向の輸送方程式

を解いた旧来の解析方法に由来する。現代では、モジュール間ギャップや加熱・計測ポート、ダイバータ

開口部等を考慮せずに、ブランケット層がプラズマ全体を完全に覆った場合のトリチウム生成量から算出

した値を指す。もちろん、トリチウム回収系に至るまでのトリチウム透過等の影響も含まれていない。 
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増殖材 LiF-NaF-KF と増倍材純鉛の組み合わせでは、局所 TBR は 1.13 と目標値をやや下回

った。TBR の向上には、JLF-1 鋼の使用量低下が有効（仮に、増殖材位置の JLF-1 鋼を 10 

wt%すると TBR は 1.16 にまで向上した）と考えられ、今後の詳細構造設計における課題の

一つである。なお、増倍材を使用しない場合は、局所 TBR は 0.86 と目標値を大幅に下回っ

た。このことから、増殖剤 LiF-NaF-KF の使用においては増倍材が必須であり、また、増倍

材により 30%も局所 TBR が向上したことがわかる。第一壁において 10 mm の JLF-1 鋼のう

ち、溶融塩側の 2 mm をタングステンに変更した場合の局所 TBR は 1.13 で、変更前と変わ

らない結果であった。このことから、増殖材 LiF-NaF-KF と増倍材純鉛の使用において、2 

mm のタングステンの使用では、タングステンによる中性子の増倍効果と吸収効果が相殺し、

局所 TBR へ影響しないことが示された。 

 

(a)  

(b)  

図 C- 1. MCNP 6.1 で使用したプラズマ小半径方向の計算ジオメトリ。中性子増倍材を使用し

なかった場合とベリリウムを使用した場合 (a) および鉛を使用した場合 (b)。F は第一壁で

JLF-1 鋼または JLF-1 鋼とタングステン、Sは溶融 LiF-BeF2または LiF-NaF-KF、J は JLF-

1 鋼、M は中性子増倍剤（ベリリウムまたは鉛）、B は放射線の遮蔽体（JLF-1 鋼、炭化ホウ

素、およびヘリウム）。 

 

表 C- 1. MCNP 6.1 により図 C- 1 のジオメトリにて計算された溶融塩ブランケットの局所

TBR。 

First wall 
Coolant 

(6Li 90%) 

Neutron 

Multiplier 

Local 

TBR 

JLF-1 FLiBe Be 1.30 

JLF-1 FLiNaK Pb 1.13 

JLF-1/W FLiNaK Pb 1.13 

JLF-1 FLiNaK (None) 0.86 
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付録 D ブランケットの壁の厚さに関する議論 

 本論文では、ブランケット構造材料の腐食機構のみを取り扱った。第 5 章においては、腐

食しろと溶存フッ化水素濃度との関係を述べた。しかしながら、壁の厚さは腐食の観点のみ

では決定できない。ブランケットの成立を考えるためには、他に熱伝達、熱応力、TBR 等を

絡めた議論が少なくとも必要である。とはいえ、この手の内容は学術研究というよりはケー

ススタディに近くなるため、本論中で述べるべきではないと判断した。以下に示す内容も、

ブランケット設計の一例であり、筆者自身は様々な種類のブランケットが存在してよいと

考えている。 

 核融合炉としては、発電所クラスの 3 GW 級を想定した。トーラス状のプラズマにおい

て、大半径 R = 14 m および小半径 a = 1.8 m とする2と、プラズマの表面積は約 1×103 m2と

なった。プラズマ全体をブランケットが覆うものとすると、平均中性子壁負荷は 1.5 MW/m2

程である。 

 

D.1. ブランケットに生じる熱 

第一壁表面には、プラズマから生じた中性子が飛来し、制動放射による熱流束を受ける。

中性子はこの時点では熱流束と考えず、材料と衝突した際に核発熱を生じさせて運動エネ

ルギーを失うものとする。 

核発熱については、中性子計算により求める。図 D- 1 に想定したブランケットの小半径

方向断面を示す。ブランケットの材料である LiF-NaF-KF は LiF : NaF : KF = 46.5 : 11.5 : 42.0 

mol%、JLF-1 は Fe : Cr: W = 89 : 9 : 2 wt%とした。第一壁は JLF-1 鋼 100vol%または W = 

100vol%とした。中性子増倍材は計算に含めていない。遮蔽体は、遮蔽構造 : He = 95 : 5 wt%

とし、遮蔽構造は、JLF-1 鋼 : B4C = 70 wt% : 30 wt%とした。このジオメトリ[3]について、

計算コード MCNP 6.1 および核データ JENDL 4.0 を用いて中性子計算を行った。ここで、超

伝導コイルにおける中性子フラックスが、1.0×1010 個/cm2 以下となることを境界条件とし

た。これは、30 年間運転した際に、中性子照射によって引き起こされる超伝導コイルの臨

界電流の低下を 20％以内に収める[7]ためである。 

図 D- 2 に、中性子計算を行って得た核発熱分布を示す。中性子や放射線による核発熱は、

JLF-1 鋼第一壁の場合もタングステン第一壁の場合も距離に対して指数関数的に減少した。

第一壁前面の核発熱は、JLF-1 鋼の方がタングステンよりも一桁大きかった。このことから、

第一壁に生じる熱の発生を低減するために、プラズマ側へのタングステン被覆が有効であ

ることがわかる。 

制動放射については、理論的に推定する。放射源の単位体積から単位の時間、立体角、振

動数区間あたりに放射される光子のエネルギーである放射係数 ε ff [W/m3]を全振動数[8, 9]に

ついて積分すると、 

                                                        
2 FFHR シリーズの値を参考としている。 
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ここで、PBrem [W/m3]はプラズマ全体から生じる制動放射、ν [s-1]は振動数、z は価数、e は

[C] 電荷素量、ε0 [C/V/m]は真空の誘電率、c [m/s]は光速、m [kg]は電子の重量、kB [J/K]はボ

ルツマン定数、Te [K]は電子温度、Ne [m-3]は電子数密度、Ni [m-3]はイオン数密度、h [Js]はプ

ランク定数である。 

全制動放射を求めるためには、PBrem をプラズマの体積で積分して、ブランケットの表面

積で除せば良い。ただし、トーラス状のブランケットでは、各位置で受ける制動放射の量も

異なってくるため、この量が最大になる場合を立体角に基づいて考えると、 

ここで、r [m]は小半径方向の距離である。プラズマの電子温度・密度分布を次のように近似

する[10]。 

ここで、T0 [K]はプラズマ中心温度、Ne,0 [m-3]はプラズマ中心の電子数密度である。式(D- 1), 

式(D- 3), 式(D- 4), および式(D- 5)を(D- 2)へ代入して、各種値を使用すれば、 

以下では、制動放射による熱流束としてこの値を使用する。 

 

𝑃Brem = ∫ 𝜀𝑓𝑓(𝜈)
∞

0

𝑑𝜈 =

16𝜋𝑧2 (𝑒√
1

4𝜋𝜀0
)

6

3√3𝑐3(2𝜋𝑚3𝑘𝑇e)
1
2

𝑁𝑒𝑁𝑖

𝑘B𝑇e

ℎ
 .  

(D- 1) 

𝑞Brem ≤ 2 ×
2𝜋𝑅 ∫ 2𝜋𝑟𝑃Brem𝑑𝑟

𝑎

0

2𝜋𝑅 × 2𝜋𝑎
. (D- 2) 

𝑇e =  𝑇0 (1 − (
𝑟

𝑎
)

2

), (D- 3) 

𝑁𝑒 = 𝑁𝑒,0√1 − (
𝑟

𝑎
)

2

, (D- 4) 

𝑁𝑖 = 𝑁𝑒,0

∫ √1 − (
𝑟
𝑎

)
2

𝑑𝑟
𝑎

0

𝑎
=

𝜋𝑁𝑒,0

4
. 

(D- 5) 

Max(𝑞Brem) = 2.16 × 104 [W/m2]. (D- 6) 
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(a)  

(b)  

図 D- 1. 計算に使用した核融合プラズマの (a) 外観概略図 (b) 小半径方向断面概略図。F は

第一壁、Sは溶融塩、J は JLF-1 鋼、Mは中性子増倍材、Bは遮蔽体である。 
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(a)  

 

(b)  

 図 D- 2. 計算に使用した核融合プラズマの (a) 外観概略図 (b) 小半径方向断面概略図。F

は第一壁、Sは溶融塩、J は JLF-1 鋼、M は中性子増倍材、Bは遮蔽体である。 
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D.2. ブランケット第一壁近傍における熱の移動 

まず、図 D- 3 に示す金属中の熱量の釣り合いから、 

ここで、q(x, t) [W/m2]は位置 x, 時間 t における熱流束、z [m]は奥行方向厚さ、r [m]は第一壁

流路方向の長さ、s(x) [W/m3]は位置 x における核発熱、ρM [kg/m3]は金属の密度、Cp,M [J/mol/K]

は金属の定圧比熱、T [K]は温度である。定常状態では温度変化がないものとして、整理する

と、 

よって、第一壁の任意の位置で、 

また、第一壁中の熱伝導を小半径方向のみについて考えることにより、 

ここで、kM [W/m/K]は金属の熱伝導率である。式(D- 9)と式(D- 10)を等しいとおいて x につ

いて積分すると、第一壁の前面と背面の温度について、 

ここで、TW,Hはプラズマ側の第一壁の温度（高温）、TW,Lは溶融塩側の第一壁の温度（低温）

である。 

次に、図 D- 4 に示す溶融 LiF-NaF-KF 中の熱量の釣り合いから、 

ここで、ρL [kg/m3]は溶融塩の密度、Cp [J/mol/K]は溶融塩の定圧比熱、TL [K]は溶融塩の温度、

v [m/s]は流速である。  

定常状態では温度変化がないものとして、整理すると、 

式(D- 13)を x について a から x まで積分すると、 

溶融塩が熱を回収しきるには、b [m]を流路幅をとして、q (a + b) = 0 なので、第一壁出口側

端部の溶融 LiF-NaF-KF 中において、 

𝑞(𝑥, 𝑡)𝑧𝑑𝑟 − 𝑞(𝑥 + 𝑑𝑥, 𝑡)𝑧𝑑𝑟 + 𝑠(𝑥)𝑧𝑑𝑥𝑑𝑟 = 𝜌M𝑧𝑑𝑥𝑑𝑟𝐶𝑝,M

𝜕𝑇(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑡
.    (D- 7) 

𝜕𝑞(𝑥)

𝜕𝑥
= 𝑠(𝑥).    (D- 8) 

𝑞(𝑥) = 𝑞Brem + ∫ 𝑠(𝑥′)
𝑥

0

𝑑𝑥′.    (D- 9) 

𝑞(𝑥) = −𝑘M

𝜕𝑇(𝑥)

𝜕𝑥
.    (D- 10) 

𝑇W,H = 𝑇W,L +
1

𝑘M

(𝑞Brem𝑎 + ∫ ∫ 𝑠(𝑥′)
𝑥

0

𝑑𝑥′
𝑎

0

𝑑𝑥).   (D- 11) 

𝑞(𝑥, 𝑡)𝑧𝑑𝑟 − 𝑞(𝑥 + 𝑑𝑥, 𝑡)𝑧𝑑𝑟 + 𝑠(𝑥)𝑧𝑑𝑥𝑑𝑟 + 𝜌L𝑣𝑧𝑑𝑥𝐶𝑝𝑇L − 𝜌L𝑣𝑧𝑑𝑥𝐶𝑝(𝑇L + 𝑑𝑇L)  

= 𝜌M𝑧𝑑𝑥𝑑𝑟𝐶𝑝

𝑑𝑇

𝑑𝑡
.    

(D- 12) 

𝜕𝑞(𝑥)

𝜕𝑥
= 𝑠(𝑥) − 𝜌L𝑣𝐶𝑝

𝜕𝑇L

𝜕𝑟
.    (D- 13) 

𝑞(𝑥) = 𝑞(𝑎) + ∫ 𝑠(𝑥′)
𝑥

𝑎

𝑑𝑥′ − 𝜌L𝑣𝐶𝑝

𝜕𝑇L

𝜕𝑟
(𝑥 − 𝑎).    (D- 14) 
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ここで、L [m]は流路長である。 

最後に、金属と溶融 LiF-NaF-KF との熱伝達は、 

ここで、h [W/m2/K]は熱伝達率、TA [K]は溶融塩の混合平均温度である。熱伝達率は、ヌセ

ルト数 Nu 中に登場し、 

ここで、kL [W/m/K]は溶融塩の熱伝導率である。ヌセルト数は、ディタス－ベルター式で与

えられる[11]。今は冷却を考えているので、 

ここで、Re はレイノルズ数、Pr はプラントル数である。 

式(D- 17)および式(D- 18)を式(D- 16)へ代入すると、第一壁出口側端部において、 

 以上より、式(D- 11)、式(D- 15)、および式(D- 19)が第一壁および溶融 LiF-NaF-KF の温度

を決定する基礎式である。さらに、TW,Hは材料の最高使用温度に、TA,inは LiF-NaF-KF の最

低使用温度（融点）に影響を受ける。これらの式は、核発熱に関する積分項を含む。第一壁

の計算であれば、第一壁部分の核発熱で十分であるが、今回はより安全側に立ち、第一壁後

方を含めたすべての JLF-1 鋼で生じる核発熱 qMetalを考えて計算する。すなわち、 

ブランケットの形状については、a = 0.01 m, z = 0.1 m, b = 0.01 m, および L = 1 m のカート

リッジ型とする。流路は矩形を想定しており、代表長さとして、次の等価直径 D [m]を使用

した。 

第一壁が JLF-1 鋼の場合、第一壁中の核発熱が大きく、TW,L = 573 K となる。LiF-NaF-KF の

融点は 727 K であるため、この設計では成立しない。一方で、第一壁が耐食性にも優れた純

タングステンの場合、TW,L = 811 K となる。さらに、流速 3 m/s であれば、TA,out = 759 K およ

び TA,in = 746 K となるため、流速 2.2 m/s 以上のとき冷却系としては成立することがわかる。

しかし、TA,out - TA,in = 13 K では発電することは困難である。 

実炉においては、TA,out - TA,in = 80 K 以上が目標とされている。そこで、ペブル充填によっ

𝑇A,out = 𝑇A,in +
𝐿

𝜌L𝑣𝑏𝐶𝑝

(𝑞Brem + ∫ 𝑠(𝑥′)
𝑎+𝑏

0

𝑑𝑥′).    (D- 15) 

𝑞(𝑎) = ℎ(𝑇W,L − 𝑇A).    (D- 16) 

𝑁𝑢 =
ℎ𝐿

𝑘L

.    (D- 17) 

𝑁𝑢 = 0.023𝑅𝑒0.8 𝑃𝑟0.4.    (D- 18) 

𝑇W,L = 𝑇A,out +
𝐿

0.023𝑘L𝑅𝑒0.8 𝑃𝑟0.4
(𝑞Brem + ∫ 𝑠(𝑥′)

𝑎

0

𝑑𝑥′).    (D- 19) 

∫ 𝑠(𝑥′)
𝑎

0

𝑑𝑥′ < 𝑞Metal,  (D- 20) 

∫ ∫ 𝑠(𝑥′)
𝑥

0

𝑑𝑥′
𝑎

0

𝑑𝑥 = ∫ (𝑎 − 𝑥′)𝑠(𝑥′)
𝑎

0

𝑑𝑥′ <
𝑎2

2
𝑞Metal.   (D- 21) 

𝐷 =
4𝑎𝑧

2(𝑎 + 𝑧)
.    (D- 22) 
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てヌセルト数が 10 倍ほど向上[12]し、融点が 578 K である LiF-NaF-BeF2を使用することを

考える。流速 0.25 m/s であれば、TA,out = 755 K および TA,in = 618 K となるため、十分実用化

が見込める。 

 

 

 

 図 D- 3. 金属中の熱量のつり合い。 

 

 

 

 図 D- 4. 溶融塩中の熱量のつり合い。 
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D.3. ブランケット第一壁に働く応力と変形 

これらの第一壁の前面と背面の温度を使用して、熱応力を計算する。第一壁は両端固定と

し、溶融塩側である背面の温度 TA,in から最も膨張するプラズマ側である前面の熱応力 σTh 

[Pa]を計算する。 

ここで、E [Pa]はヤング率、α [K-1]は熱膨張率である。次に、直方体の座屈について考える。

座屈荷重 PCr [kg∙m/s2]は、 

ここで、C は端末係数、I [m4]は断面二次モーメントである。第一壁は直方体を考えており、

長方形断面を持つので、断面二次モーメントは、 

式(D- 24)と式(D- 25)を用いて、座屈応力 σCr は、 

第一壁として純タングステン、溶融塩として LiF-NaF-KF あるいは LiF-NaF-BeF2を使用す

る場合、σTh = 18 MPa を得る。この値は、タングステンの最大引張強さの 1/3（250 MPa）お

よび座屈応力 σCr = 28 MPa よりも小さい。タングステンは脆性材料であるため、延性材料と

同じこの方法による評価の妥当性は別途検証が必要であるが、このことは、純タングステン

と LiF-NaF-BeF2との使用が溶融塩ブランケット成立に有効であることを意味する。 

 

以上のことから、純タングステン第一壁と、10 倍の熱伝達の促進、LiF-NaF-BeF2 の使用

は溶融塩ブランケット成立に有効であり、今後の実証実験が課題といえる。 

 

 

  

𝜎Th = 𝐸𝛼(𝑇𝑊,𝐻 − 𝑇𝑊,𝐿).    (D- 23) 

𝑃Cr = 𝐶𝜋2
𝐸𝐼

𝐿2
.    (D- 24) 

𝐼 =
𝑧𝑎3

12
.    (D- 25) 

𝜎Cr =
𝑃Cr

𝑧𝑎
.    (D- 26) 
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Nomenclature  

Symbol Description Value Unit 

A 表面積  m2 

a 格子定数 

小半径 

縦方向長さ 

 m 

m 

m 

b 流路幅 

横方向長さ 

 m 

m 

C 濃度 

端末係数 

静電容量 

 mol/m3 

- 

F 

CB ブロッキングの静電容量  F 

Cdl 電気二重層容量  F 

𝐶H+ 溶存水素イオン濃度  mol/m3 

CHF 溶存フッ化水素濃度  mol/m3 

𝐶M𝑧1+ M𝑧1+の濃度  mol/m3 

𝐶M𝑧2+ M𝑧2+の濃度  mol/m3 

Cox 酸化膜の電気二重層容量  F 

Cp 定圧比熱  J/mol/K 

Cp,M 金属の定圧比熱  J/mol/K 

c 光速 2.99792458×108 m/s 

D 拡散係数 

等価直径 

 m2/s 

m 

DHF 溶融塩中の 

フッ化水素の拡散係数 

 m2/s 

d 結晶の大きさ 

半径 

 m 

m 

E 電位 

ヤング率 

 V 

Pa 

Eeq 平衡電位  V 

Eϕ, E0 式量電位  V 

e 電荷素量 1.602176634×10−19 C 

F ファラデー定数 96485 C/mol 

f 周波数  1/s 



231 

 

G ギブズエネルギー  kJ/mol 

h プランク定数 

熱伝達率 

6.62607015×10−34 Js 

W/m2/K 

I 断面二次モーメント  m4 

i 電流密度  A/m2 

i0 交換電流密度  A/m2 

iLA アノード限界電流密度  A/m2 

iLC カソード限界電流密度  A/m2 

J 熱流束  W/m2 

j 虚数単位  - 

KH ヘンリー定数  mol/m3/Pa 

Ks 溶解度  wt% 

k 反応速度定数  s-1 

kB ボルツマン定数 1.380649×10−23 J/K 

kH ヘンリー定数  mol/m3/Pa 

kHF フッ化水素の反応速度定数  s-1 

kL 溶融塩の熱伝導率  W/m/K 

kM 金属の熱伝導率 

物質輸送係数 

 W/m/K 

m/s 

L 流路長 

代表長さ 

 m 

m 

Ls, LH リアクタンス  H 

M 金属（を代表した表現） 

モル質量 

 - 

g/mol 

m 溶出価数 

質量 

 - 

kg 

Ne 電子数密度  m-3 

Ne,0 プラズマ中心の電子数密度  m-3 

Ni イオン数密度  m-3 

Nu ヌセルト数  - 

n 溶出価数  - 

p 圧力  Pa 

PBrem 制動放射のエネルギー  W/m3 

PCr 座屈荷重  kg∙m/s2 

Pr プラントル数  - 
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Q Constant Phase Elementの 

アドミッタンス 

  

q 熱流束 

係数 

 W/m2 

- 

R 気体定数 

大半径 

8.31446261815324 J/K/mol 

m 

Rct 電荷移動抵抗  Ω 

Rox 酸化膜の電荷移動抵抗  Ω 

Rs 溶液抵抗  Ω 

Rt 電荷移動抵抗  Ω 

Re レイノルズ数  - 

r 半径 

小半径方向距離 

第一壁流路方向の長さ 

 m 

m 

m 

s 核発熱  W/m3 

T 温度  K 

T0 プラズマ中心温度  K 

TA 混合平均温度  K 

Te 電子温度  K 

TL 溶融塩の温度  K 

Tw 物体表面温度  K 

Ta 流体温度  K 

TW,H プラズマ側の第一壁の温度  K 

TW,L 溶融塩側の第一壁の温度  K 

t 時間 

浸漬時間 

 s 

s 

U 流速  m/s 

Uc 管内中心の流速  m/s 

Um 管断面内の平均速度  m/s 

U∞ 平板から十分離れた位置での

流速 

 m/s 

𝑢∗ 摩擦速度  m/s 

V 液体の体積  m3 

v 反応速度 

流速 

 mol/m3/s 

m/s 
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腐食速度 kg/s, mm/year 

v0 定数  mol/m3/s 

W ワールブルグインピーダンス  - 

w 腐食（減）量  kg/m2 

x モル分率 

拡散距離 

 - 

m 

Y Constant Phase Elementの 

アドミッタンス 

一年間の秒数 

 - 

 

s 

y 粘性底層厚さ  m 

ZCPE Constant Phase Element  - 

z 価数  - 

α  熱膨張率 

電荷移動係数 

 K-1 

- 

β  ターフェル勾配  V 

Δ 変化量（を表す）  - 

δ  結晶粒界の幅 

比例定数 

 m 

V/s 

δN ネルンスト拡散層厚さ  m 

δL 粘性底層厚さの最大値  m 

εff 放射係数  W/m3 

ε0  真空の誘電率 8.8541878128(13)×10−12 C/V/m 

η  粘度  kg/m/s 

λ 管摩擦係数  - 

μ  移動度  s/kg 

ν  動粘性係数 

振動数 

 m2/s 

s-1 

ρ  密度  kg/m3 

ρL 溶融塩の密度  kg/m3 

ρM 金属の密度  kg/m3 

σ  反応断面積 1 barn = 10-28 m2 m2 

σTh  熱応力  Pa 

σCr 座屈応力  Pa 

[M] Mの濃度  mol/m3 

 


