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第 1章 序論 

 

1-1 緒言 

 石油や天然ガスに代表される化石燃料は，使用の際に二酸化炭素（CO2）を排出し，地球

温暖化などの環境問題を引き起こすことが懸念されているものの，未だに人類にとって重

要なエネルギー源の一つである。これらの石油や天然ガスは厚い土砂の堆積層に埋没した

動物の死骸や植物が高温，高圧下で変成したものであって，一般に地中深くに存在するた

め，地上あるいは海底から穴を掘って，鉄基あるいは Ni基の金属管を通すことで井戸（油

井，ガス井）を作り産生される。このように産生される石油や天然ガスを生産流体，用い

られる金属管を油井管（Oil Country Tubular Goods, OCTG）と呼ぶ[1-2]。井戸の深さは数千 m

にも及ぶため多数の油井管を連結していく必要があり，一般に 10 m程度の長さの管をねじ

継手で連結していく[3]。地上あるいは海底まで汲み上げられた生産流体は脱水や脱硫処理を

行うための精製施設を経た後，最終消費地まで輸送されるが，その輸送においても金属管

をつなげたパイプラインが用いられることが多く，これらに用いられる金属管は輸送管あ

るいはラインパイプ（Linepipe）と呼ばれ，こちらは一般的に溶接によって連結される。 

 油井管はその用途によってケーシング（Casing）とチュービング（Tubing）に大別される。

ケーシングとは地層圧力による井戸の崩壊を防ぐために使用される鋼管である。井戸を掘

る際には，先端にドリルビットを付けたドリリングパイプを高速回転させて掘削しつつ，

地層圧力と同等の圧力となるマッド（いわゆる泥）を循環させることで，土砂を取り除く

とともに井戸の崩壊を防ぐ。ただし掘り進めていくと地層の変化によって地層圧に変化が

生じる。マッドの圧力によって変化前後の地層圧に対応できなくなった際には，一旦ケー

シングを挿入してその内部を全てコンクリートで固め（セメンティング），その後，新たな

地層圧に対応したマッドを用いながら掘削を継続することとなる[3-4]。地層圧の変化が大き

いところで新たなケーシングを挿入することとなるため，一般に井戸が深くなるほどケー

シングの数は増加する。生産流体を含有する地層まで穴が掘られると，生産流体の汲み上

げを行うためのチュービングを挿入し，生産流体が存在する深さに到達したチュービング

やケーシングに貫通孔を開けることで生産流体を回収する。従って，生産井は複数の油井

管による多層構造を形成することになるが，最も内側に位置するチュービングの径が最も

小さく，直径 4 inch（100 mm）程度のサイズの金属管が使用され，ケーシングにはそれよ

りも径の大きな，かつ径の異なる複数の金属管が使用される。 

一般的に生産流体が直接接触するチュービングには（Flow wetted），優れた耐腐食性能が

要求され，ステンレス鋼や Ni基合金などの継目無鋼管が使用されるが，生産流体への接触

を想定しなくてよいケーシングには（Dry section），比較的安価な炭素鋼や低合金鋼製の溶

接管や継目無鋼管が使用される[1-3, 5]。ただしチュービングのすぐ外側に位置するケーシン

グでは，チュービングからの生産流体の漏洩が生じた際に，生産流体との接触つまり腐食

による問題が生じることが懸念されるため（Non flow wetted），特にプロダクションケーシ
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ング（Production Casing）と呼称し，低合金鋼の中でも耐腐食性能に優れる低合金鋼の継目

無鋼管が用いられる。ここでいう溶接管とは薄鋼板あるいは厚鋼板を筒型に成形し，その

継目（シーム）を溶接によって接合した鋼管を意味する。油井管の場合は，溶接管であっ

ても継目無鋼管であっても，管同士を接続する際には，ねじ継手が用いられる[3, 6]。 

 パイプラインには井戸から脱水，脱硫施設まで輸送するための比較的径の小さいギャザ

リングライン（gathering line）やフローライン（Flow line）と，その後消費地まで輸送する

ための大径のトランクライン（Trunk line）がある。ギャザリングラインやフローラインの

場合は油井管と同様のガスや水分を含有する生産流体が流れることがあるために，油井管

のチュービングやプロダクションケーシングと同様に耐食性に優れるステンレス鋼や低合

金鋼の継目無鋼管が使われることが多いが，油井管とは異なり管同士の接続は溶接によっ

て行われる[7-8]。近年では高価なステンレス鋼管に代わり，生産流体に触れる内層のみにス

テンレス鋼を用いるクラッド管やラインド管も使用される[9]。クラッドとは外層の炭素鋼と

金属的に結合した材料であり，ラインドは機械的に接触しているだけで金属間の結合はな

い。トランクラインでは生産流体から腐食の問題を引き起こす水分やガスが除去されてい

るため，安価な炭素鋼の溶接管が主に使用されるが，脱水，脱硫施設直後のラインでは施

設の不具合が起こることを懸念して，炭素鋼の中でも耐食性に優れる鋼管が使用されるこ

とがある。 

油井管，ラインパイプ材料における主要な腐食問題は，生産流体に含まれる CO2 ガスな

らびに硫化水素（H2S）ガス等の随伴ガスに起因する
[1-2, 10]。井戸中に含まれる水分（Formation 

water）ならびに高温水蒸気が冷却されて凝縮した水分（Condensed water）にこれらのガス

が溶解することで生成する酸性水溶液（pH 3～6程度）が，金属材料と接触することで生じ

る腐食現象，ならびに腐食反応に伴い発生した水素が鋼中に侵入し引き起こされる水素脆

化（Hydrogen Embrittlement）が大きな問題である。Fig. 1-1に油井管材料における材料選定

の一例を示す[11]。 
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Fig. 1-1: OCTG material selection chart. 
[11]

 

 

CO2分圧が高い井戸環境の場合は，井戸底における高温の酸性水溶液との接触に伴う腐食

により，炭素鋼や低合金鋼では腐食速度が大きくなるため長期の使用に耐えられない。そ

こで井戸中の CO2分圧が一定以上の場合には，井戸内の最高温度や H2S 分圧を評価したう

えで，腐食速度や応力腐食割れ（Stress Corrosion Cracking, SCC）感受性，その他耐水素脆化

性の観点から，ステンレス鋼や Ni 基合金等の材料が選定される[12-20]。CO2分圧が低い井戸

環境で，腐食速度がそれほど問題とならない場合には，炭素鋼や低合金鋼の使用が可能で

ある[21]。 

井戸中に H2S が含まれる環境は，上述の水素脆化が大きな問題となる環境であり，慣習

的にサワー（sour）と呼ばれる。それに対し，H2Sが含まれない井戸環境はスウィート（sweet）

と呼ばれる。井戸の高温高圧環境では酸素は鉱物に吸収されるため，一般に生産流体には

溶存酸素が含まれない。従って，水に随伴ガスが溶解した環境では，その pH にかかわらず，

腐食反応におけるカソード反応は水素発生反応が支配的である。さらに，H2S は強い水素侵

入促進効果を持つため[22-24]，H2S 存在環境では発生した水素の多くが金属材料中に侵入し，

水素脆化感受性を持つ低合金鋼やステンレス鋼の場合は，水素脆化割れによって生産流体

の漏洩等の問題を引き起こす。オーステナイト系ステンレス鋼や Ni基合金は，水素脆化感

受性が極めて低いことが知られているが，これらの材料は極めて高価であり，油井やガス

井の採算性を考慮すると比較的安価な炭素鋼や低合金鋼での対策が重要となる。どのよう

な随伴ガスがどの程度含まれるかは井戸によってさまざまであるが，地域によって特徴が

ある。一般に中東やカスピ海沿岸地域では H2S ガスを多量に含むことが多く，メキシコ湾

や北海油田では H2S ガスはほとんど含まれない。 

 サワー環境中で使用される炭素鋼や低合金鋼，ステンレス鋼の油井管，ラインパイプに
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おける水素脆化現象については，様々な形態での割れが知られており，その発生状況や割

れの形態に由来して名前が付けられている。代表的なものとして硫化物応力割れ（Sulfide 

Stress Cracking, SSC），水素誘起割れ（Hydrogen Induced Cracking, HIC），SOHIC（Stress Oriented 

Hydrogen Induced Cracking）等がある[1-2, 25-28]。これらの様々な割れ形態の外観については，

池田によってまとめられている（Fig. 1-2）[26]。SSC とはサワー環境にて多量の水素が材料

中に侵入し，引張応力が付加された状態で応力に対して直行方向に割れる現象である。油

井管の場合，適用時には鋼管長手方向と周方向の引張応力が付加されることから，き裂の

発生と進展は鋼管貫通方向となり，割れが生じた際には生産流体の漏洩を引き起こす恐れ

がある。図中では SSCCとの記載があるが，これは Sulfide Stress Corrosion Crackingと称さ

れていた名残であり，現在は SSC という名称で統一されている。Fig. 1-2では，iが SSCに

相当し，cや dでも SSCの発生が見られる。HICは引張応力が付加されていない状態であっ

ても発生する材料内部の割れであり，その割れは材料中の介在物等を起点として，材料圧

延方向に進展するのが一般的である。その割れの形態が，断面観察の結果，階段状に見え

る場合には階段状割れ（Stepwise Cracking）と呼ばれ，表層近傍での割れによって表面方向

に膨れが生じている場合にはブリスター（Blister）と呼ばれるが，同じ機構によって発生し

た脆化現象であると考えられる。Fig. 1-3では，fや gが一般的に HIC と呼称され，eが階段

状割れ，aや bがブリスターである。SOHIC については比較的低強度材料でみられる割れ形

態であり，外部応力を付加した際に応力に直行方向に割れが生じる点は SSC と同様である

が，その割れ形態は直線的ではなく微小な内部割れが連結した梯子状（ladder-like）の割れ

を呈する点が特徴的である。割れの形態は hが該当する。 

 

 

Fig. 1-2: Hydrogen embrittlement in sour environment. 
[3]
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鉄鋼材料の水素脆化感受性は，Fig. 1-3に示す通り[29]，一般に強度上昇によって高まるこ

とがよく知られており，油井やガス井の開発においても，適用材料の高強度化に伴い水素

脆化の問題が顕在化し，その対策を検討してきた歴史がある。油井管においては，地下浅

いところに貯留された化石燃料の枯渇に伴い，より深い地層に貯留された化石燃料の採掘

を進めてきた結果，より深い地層圧に耐え，また地上から吊り下げられた油井管そのもの

の自重に耐える必要もあることから材料の高強度化が図られてきた。小若[30]によると，米

国において原油や天然ガスの採掘がはじまったのは 1925年頃で，当時の井戸深さは 3000 m

未満であり，使用材料は低強度鋼の H40（YS 276 MPa 級）や J55（YS 380 MPa 級）であっ

たが，その後開発井の高深度化に伴い使用材料は高強度化し，1950 年頃には 9%Ni を含む

N80（YS 552 MPa級）にて SSCが発生したという報告がある。そのため SSC 防止に向けた

研究や材料開発が行われ，1963年には米国石油協会（API）において C75（YS 517 MPa級）

が耐食性油井管として採用された。その後も耐水素脆化性能の改善に伴い，API規格品とし

ては T95（YS 655 MPa級），C110（YS 758 MPa級）が採用され，個別の鉄鋼メーカーの製

品としては 125 ksiグレード（YS 862 MPa級）の低合金耐食性油井管までが製品化されてい

る。さらなる深井戸開発を進めていくためにはより高強度の材料が求められているが，低

合金鋼によるこれ以上の高強度化は極めて困難な状況であると言える。 

 

 

Fig. 1-3: Effect of material strength of steel on hydrogen embrittlement behavior. 
[29]

 

 

材料の高強度化が頭打ちになってきている状況から，近年では井戸環境に対しその材料

が適用できるかどうかを判断するための評価技術が重要となってきている。また，海底油

田開発の活発化，井戸開発に用いられる技術の多様化により，従来は想定されていなかっ

た低温環境等での油井管の使用も考えられ，高強度油井管を水素脆化の問題を生じさせず
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に，上手に使用するための技術確立が必須である。 

ラインパイプにおいては，輸送効率の向上等の要請はあるものの，油井管ほどの高強度

化に対する強いニーズはなく，無理な高強度化を図る必要はない。1972年には X65（YS 450 

MPa級）を用いたペルシャ湾の海底ラインパイプにおいて原油流出事故が，1974年には X42

（YS 290 MPa級）を用いたサウジアラビアの陸上パイプラインにて 10 kmに渡る割れが発

生する事故が生じ，主に問題となる HIC 発生を抑制できる耐 HIC 鋼として，継目無鋼管や

大径溶接管の開発が行われた[30-31]。X70 や X80 等の，より高強度鋼の開発も進められたが
[32-34]，主に信頼性の観点から，現在でも使用される材料の大半は X65 以下の強度である。

極厚肉鋼管が必要とされる場合には，材料強度の確保のために炭素等の添加量を増加させ

て材料の焼入れ性を高めることになるが，溶接部の強度上昇が起こり，SSC 感受性を持つ

可能性が懸念される。一方でより廉価な材料を使用するために，近年ではその適用限界を

把握する評価法の最適化が求められている。また特殊用途として海底までくみ上げられた

生産流体を海上まで輸送するラインパイプにおいては，海流や潮流の影響を受けることか

ら，海底における井戸との接続部分，海上における海洋構造物や船舶との結合部分におい

て繰り返しの応力が負荷されるため，材料の腐食疲労が比較的新しい問題として注目され

ている。 

 

 

1-2  従来の研究 

1-2-1 サワー環境に対応した水素脆化評価法 

油井管においてもラインパイプにおいても，実機適用時に水素脆化が原因となる事故が

発生した後は，水素脆化感受性が低く，かつより高強度の材料を開発することが材料メー

カーの主要な関心事項であった。水素脆化感受性は強度依存性が極めて高いことから，材

料中の最高硬さを下げることが材料面での対策として特に重要であり，そのために，より

均一な組織として最高硬さを抑制する手段が採られてきた。大径のラインパイプに使用さ

れる UOE鋼管は，厚鋼板を筒型に成形し継目を溶接することで製造されるが，連続鋳造時

に生じる中心偏析部が硬化組織を形成し，HIC の発生個所となる問題があったため，偏析元

素の低減や連続鋳造条件の最適化により，中心偏析部の硬さ上昇を抑え，HIC 感受性の低減

が図られた[2, 32-34]。主にプロダクションケーシングに使用される低合金の継目無鋼管におい

ては，均一微細な焼戻しマルテンサイト組織の利用が進められ，特に水素をトラップして

水素濃度が増加する転位密度を下げるために高温の焼戻しを適用することで，材料強度の

上昇が図られてきた[35]。 

耐サワー性能に優れる材料開発が進められる一方，材料を使用するユーザーを中心とし

て，材料評価法やクライテリア，材料規格の整備が進められてきた。SSC 評価法としては

NACE TM0177
[36]が 1977年に，HIC 評価法としては NACE TM0284

[37]が 1984 年に規格化さ

れ，これらの評価法はその後も定期的な見直しが進められている。これらの規格は評価法
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を提示するだけであって，実際に材料が適用できるかの判断には，合否のクライテリアが

示された ANSI/NACE MR0175/ISO 15156-2
 [38]や European Federation of Corrosion（EFC）16

[39]

等の材料選定規格が用いられる。 

NACE TM0177
[36]では材料のSSC特性を評価する手法として 4種類の試験が規定されてい

る。Fig. 1-4に示すMethod A は平滑丸棒引張試験片を用いた引張試験である。引張応力を付

加した状態でサワー環境を模擬した試験環境に最長 30日間浸漬し，破断の有無ならびに破

断までの時間によって材料の耐 SSC 性を評価する。応力を負荷する方法としては，錘によ

って荷重を負荷する方法と，Fig. 1-4に示すようなリングをたわませ戻ろうとする力を用い

て負荷する方法がある。これらは，腐食に伴う試験片の減肉と起点生成によって，局所応

力が上昇し水素脆化を生じて割れに至る現象を評価する試験である。材料の認定試験や出

荷試験によく用いられ，最も実績ある試験法であるといえる。30 日という試験期間は水素

の拡散速度を考えると十分に長い期間であり，水素の飽和だけでなく腐食による起点生成

も考慮した試験となっている。Fig. 1-5に示すMethod Bは 3点曲げ試験である。ただし試験

片は平滑ではなく，長手方向中心部に 2 つの孔が開いており，曲げによって応力を負荷す

る際に応力水準を変えた試験片を準備し，サワー環境を模擬した環境に最長 30日間浸漬し

て，破断が生じた限界応力から Sc値という値で耐 SSC性能を評価する。現在ではほぼ用い

られていない試験法である。Method C は C曲げ試験である。鋼管形状を保持したまま Cの

形状の試験片を加工し，試験片をたわませることで表面に引張応力を負荷する。応力負荷

した試験片を，サワー環境を模擬した環境に 30 日間浸漬した後，破断の有無を評価する。

試験片サイズは元のパイプの径に依存するため，比較的径の大きなケーシングに適用され

る炭素鋼や低合金鋼では採用しにくく，主にチュービングに用いられるステンレス鋼の評

価に使われることが多い。 

 

  

Fig. 1-4: NACE TM0177 method A (Tensile test). 
[8]
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Fig. 1-5: NACE TM0177 method B (Bent-beam test) and method C (C-ring test). 
[8]

 

 

Fig. 1-6に示す Method Dは DCB（Double Cantilever Beam）試験である。DCB 試験は破壊

力学のき裂停止試験の一種であり，鋼材の SSC 感受性を応力拡大係数 KISSCで評価する。二

本の片持ち梁の間にくさびを挿入することで初期応力拡大係数 KIを負荷し，サワー環境を

模擬した環境に浸漬し材料中に水素を導入することで，片持ち梁の根元からき裂を進展さ

せる。低合金鋼の場合，腐食による起点生成を待つ必要がないためか，浸漬期間は 14日間

と規定されているが，緩い環境条件ではき裂先端への水素集積に時間がかかり，き裂進展

が遅くなること，低温環境での試験や高強度鋼の試験では水素の拡散が遅くなることから，

更なる長期試験が必要との議論も行われている。き裂進展に伴い，負荷される応力拡大係

数は低下していくため，き裂の進展は材料の耐水素脆化特性に従いどこかで停止すること

になる。停止した際のき裂長さならびに楔による開口荷重を評価することで，き裂進展停

止時の応力拡大係数が評価でき，これを KISSCと称する。KISSCはき裂進展抵抗を示す値であ

るため，高い KISSCを示す場合には SSC 感受性が低いことを意味し，逆に低い KISSCを示す

場合には SSC感受性が高いことを意味する。ただしKISSCとしてどれだけ以上の値があれば，

実機適用上問題がないか，という値のクライテリアは明確にされていない。この DCB試験

は近年特に注目されている試験である。実績の多い定荷重試験においては，材料評価の結

果が，破断の有無でしか評価できないことから，どの程度の余裕があるのかが明確ではな

かった。また，井戸設計を行う際に，破壊力学的な耐 SSC 性を示す指標を用いたい，とい

う要望もあり，より正確な KISSCが評価できる評価条件の最適化検討が行われている。 
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Fig. 1-6: NACE TM0177 method D (DCB test). 
[8]

 

 

以上の評価法に加え，よく用いられる耐 SSC 性試験として Fig. 1-7に示す 4点曲げ試験が

ある。上述の EFC16 には試験法として記載があり，サワー模擬環境への浸漬方法としては

NACE TM0177を，また応力負荷方法としては ASTM G39
[40]が参考にされることが多い。試

験期間に関しては，Method Aと同様に 30日間浸漬する試験が一般的であるが，試験の目的

や環境，材料等によって，短期間あるいは長期間の試験も行われる。平板試験片に対し 4

点支持の曲げによって応力を負荷する方法で，内側の 2 か所の間の範囲でほぼ同等の応力

を負荷することができる点が特徴である。簡便な試験法であるためスクリーニング試験と

して採用されたり，あるいは材料表面や溶接ビードを残した試験を実施したい際に採用さ

れたりする。同試験自体は古くから用いられてきたが，2016 年になって，NACE では 

TM0316
[41]として 4点曲げ試験が規格化された。 

 

 

Fig. 1-7: 4 point bend beam test. 
[11]

 

 

1-2-2 サワー環境を模擬する試験環境 

 サワー環境における材料の耐 SSC 性を評価するためには，環境を何らかの方法で模擬す

る必要がある。代表的な試験溶液を Table 1-1 にまとめる。古くは人工海水に対し 0.1 MPa

（大気圧）の H2S をバブリングさせて平衡状態に保つことで，サワー環境の模擬が行われ

た。この溶液は NACE TM0284（HIC試験法）の Solution B として残っている。この環境で

は，H2S を飽和させた後の pH が 5.1 程度となり，実際の井戸環境に対してやや pH が高い

環境となる。そのため，より pHを低下させる手段として，井戸中にわずかに含まれること

がある有機酸の酢酸に着目し，酢酸を添加することで pHを低下させる溶液を用いることと

Stress

Stress

Crack growth area
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なった。井戸環境中には塩化物イオンもまた存在していることから，食塩によって塩化物

イオンを供給する溶液が代表的となった。組成は 5wt% NaCl＋0.5wt% CH3COOHであって，

NACE TM0177の solution A，NACE TM0284 の solution Aとして定義されている。この溶液

では，溶液調合時に pH は 2.7 となり，H2S の飽和によって pH は変動しない。しかし浸漬

試験中には pH が上昇し，試験終了時には 3.5～3.7程度となる。ただし比液量が極めて低い

条件等で試験を実施した際には pH が 4.0を超えることもあり，この場合，その試験は無効

となる。この溶液は単純な組成であることから広く使用される一方で，試験中の pH 変動が

評価結果に影響を及ぼすことが懸念されるため，その変動が小さい溶液として，酢酸緩衝

溶液が採用された。溶液組成は 5wt% NaCl＋0.41wt% CH3COONa＋2.5wt% CH3COOHであり，

溶液調合時の pH は 3.5，試験終了時の pH も 3.5～3.7 程度とほぼ変動がない。この溶液は

NACE TM0177 solution Bとして定義されている。以上の溶液は全て 0.1 MPa の H2S を飽和

させた溶液となる。NACE TM0177 ではその他にも，酢酸濃度の低く塩化物イオン濃度が任

意の solution C や，マイルドな環境を定義した solution Dが存在するが，ここでは説明を割

愛する。EFC16 では NACE TM0177で規定された試験溶液の他に，pHや H2S分圧を任意の

条件に出来る試験溶液が規定されている。この溶液では HCl の添加量を変えることで任意

の pH を選択し，試験が可能である。NACE TM0284 では 2016 年の改訂時に，EFC16 で規

定されている溶液を Solution Cとして追加した。 

 

Table 1-1: Typical test solution for SSC evaluation. 
[36-37, 39]

 

Test method Solution Composition H2S p.p. 

NACE 

TM0177 

Solution A 5wt% NaCl＋0.5wt% CH3COOH 0.1 

Solution B 5wt% NaCl 

＋0.41wt% CH3COONa＋2.5wt% CH3COOH 

0.1 

NACE 

TM0284 

Solution A 5wt% NaCl＋0.5wt% CH3COOH 0.1 

Solution B Artificial seawater 0.1 

Solution C 5wt% NaCl＋0.4wt% CH3COONa +HCl Optional 

EFC16 - 5wt% NaCl＋0.4wt% CH3COONa +HCl Optional 

 

1-2-3 環境の過酷さと Fitness-for-purpose試験 

ある材料を，H2S を含む井戸に適用できるかどうかは，主にその材料の硬さで判定される。

適用限界に関する先行研究[42]から，ISO15156-2においては，pH と H2S 分圧で環境の過酷さ

を規定しており，その厳しさから Region 0～3 に区分され，各 Region に対して適用できる

材料硬さが規定されている。最も厳しい環境であるRegion 3の場合はビッカース硬さHv 250

あるいは HRC 22 が硬さ上限であり，その方さを下回る材料は基本的に適用可能である。た

だし硬さが上限以上であっても，上述のサワー環境模擬条件（Fig. 1-8中の 1に該当する条

件）で SSCが発生しないことが確認されれば，材料適用が可能となる。 
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Fig. 1-8: SSC region of ANSI/NACE MR0175/ISO 15156-2.
 [10]

 

 

上述の通り，API規格品としては 110 ksiグレード（YS 758 MPa級）まで，個別の鉄鋼メ

ーカーの製品としては 125 ksiグレード（YS 862 MPa級）の低合金耐食性油井管が製品化さ

れているが[35]，これらの材料は Fig. 1-9の全ての環境に適用が可能な材料ではなく，少なく

とも 125 ksiグレード以上の高強度鋼ではあらゆるサワー環境に適用可能な材料は見出され

ていない[43]。従って，環境を制御した条件で耐 SSC 性能を評価し，合格した材料のみがそ

の評価条件よりも緩いと考えられる環境に適用できるに過ぎない。このような評価は一般

に，適用したいと考える井戸環境に合わせて，やや厳しめな条件での評価を行うことから，

Fitness-for-purpose test（FFP 試験）と称される。油井，ガス井については開発コストの高騰

もまた問題である。従って適用環境で耐サワー性能を発揮できる，より安価な材料を明ら

かにし，そのような材料を用いて開発費用を圧縮したいという考え方もあり，適切な FFP

試験の重要性が増している。FFP 試験では既存の評価条件に対し，試験溶液や pH，H2S 分

圧を変えた試験を実施することになるが，データの豊富な規格試験に対し，一部の試験条

件のみを変更した際に妥当な試験になっているかという点については疑問が残る。また Fig. 

1-8の領域分けは常温環境において，定荷重試験等の評価によって得られた結果であり，環

境温度が異なる場合や評価法が異なる場合にこの領域分けがそのまま使用できる保証もな

い。多種多様な井戸環境ごとに評価試験を行うことによる，評価の手間とコストの問題も

ある。従って，サワー環境中の水素脆化現象に対し，環境ならびに応力がどのような影響

を与えるかを明らかにすることは，より信頼性のある FFP 水素脆化評価法を確立するうえ

で不可欠であり，その手法確立によって，試験数を減らすことが出来れば，評価の手間や

コストを削減できる効果も考えられる。 
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1-2-4 水素分析方法 

材料の水素脆化感受性を決定する主要な因子は，材料強度（負荷応力）と吸蔵水素濃度

である。そのため古くから材料中の水素濃度を評価する様々な手法が提案されている[44-45]。

最も理解しやすい手法として，材料から水素を追い出し，出てきた水素を測定する全面抽

出法がある。全面抽出法としては，材料を高温に保持して放出された全水素を測定する溶

融法，室温よりやや高い温度に材料を保持し放出された水素をグリセリン等で置換した後

にその水素ガスの体積を測定する置換法，室温または低温から高温まで温度を徐々に上昇

させながら放出された水素を測定する昇温脱離法[46-55]がある。材料中に吸蔵された水素は，

一般には室温拡散性水素と非拡散性水素に分類され，脆化に影響するのは比較的自由に動

くことのできる拡散性水素だと考えられている。従って，拡散性水素と非拡散性水素の分

離が出来ない溶融法や，簡便に拡散性水素を評価できるが精度の劣る置換法に対し，拡散

性と非拡散性水素を精度よく分離して評価できる昇温脱離法が近年では一般的に用いられ

る。昇温脱離法の装置には大別して二種類あり，一つは真空槽内で試料を加熱し，脱離し

た水素を質量分析計で測定するタイプ（TDS, Thermal desorption spectroscopy）であり，もう

一つは高純度のキャリアガス中で試料を加熱し，脱離した水素をキャリアガスと一緒にガ

スクロマトグラフで測定するタイプ（TDA, Thermal desorption analysis）である。水素の脱離

環境や測定精度に差はあるものの，どちらも温度に対する放出水素のプロファイルを評価

できる点は同じであり，このプロファイルを積分することで水素濃度への変換が可能であ

るが，どの温度範囲のプロファイルを積分するかによって，拡散性や非拡散性の水素濃度

を評価できる。 

その他の水素分析手法としては，水素侵入，透過速度の時間依存性が評価可能な水素透

過法がよく用いられる。代表的な水素透過法は，水素侵入側と水素引抜側の 2 つのセルを

有する，Devanathan-Stachurski ダブルセル法である[56]。その模式図を Fig. 1-9に示す[57]。水

素引抜側となるアノード側のセルに面する試験片表面には Pdめっき，あるいはNiめっき[58]

を施し，所定の電位に保持することで，試験片表面における水素のイオン化反応を促進す

る。アノード側のセルは NaOH 水溶液で満たし，表面に残留した Pd, または Niの不動態化

を行う。水素侵入側となるカソード側のセルは試験溶液で満たすことになる。このような

条件では，水素侵入側で発生した水素が材料中に侵入し，材料中の水素濃度勾配に伴い拡

散し，水素引抜側から放出される。従って，水素侵入速度を見積もることができる一方で，

透過電流値の時間変化に対し，理論曲線をフィッテイングすることで材料中の見かけの水

素拡散係数を評価することも可能である。なお試験片の水素侵入側における表面水素濃度 C

は以下の式を用いて，水素透過電流 Jと水素拡散係数 Dから計算することができる[59]。 

 

C =
106 × 𝐽𝐿

𝐹𝐷𝑆𝑑
 （1-1） 
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ここで Fは Faraday定数（96500 C/mol）であり，Sは水素透過面積，dは鉄の密度（7.86 g/cm
3）

である。 

 

 

Fig. 1-9: Schematic illustraion of dubble-cell type hydrogen permeation test.
 [57]

 

 

 

1-3 本研究の目的 

本研究では，湿潤硫化水素（サワー）環境に適用される油井管ならびにラインパイプ用

低合金鋼を対象とし，適切な材料評価手法確立の一助とすべく，サワー環境での腐食挙動

ならびに水素吸蔵に及ぼす環境因子の影響，ならびに水素脆化挙動に及ぼす応力因子の影

響を調査するとともに，その影響機構について考察を行うこととした。 

 本論文の第 2章では，SSC感受性に及ぼす試験温度の影響について，特に 0 °C から室温

の温度範囲に着目し，サワー環境中の DCB 試験と 4 点曲げ試験を用いて評価することで，

応力集中係数の観点から検討を行い，SSC感受性に及ぼす試験温度の影響機構について，

水素侵入，水素吸蔵，応力集中部への水素集積の観点から考察を行った。 

第 3章では，逆に高温，高 H2S 分圧環境における低合金油井管材料の水素脆化を含む環

境助長割れ（EC）感受性を調査することを目的とし，H2S分圧は 10 MPaまで，試験温度は

150 °C までの条件で，サワー環境中の 4点曲げ試験を実施した。その上で，割れ感受性に

及ぼす H2S 分圧，試験温度，試験期間の影響について検討し，得られた結果について腐食

反応，水素侵入，腐食生成物の保護性の観点から議論を行った。 

 第 4章では，2章や 3章で論じた環境因子の影響について，DCB試験片のき裂先端領域

における局所水素濃度の観点で論じ，特に SSCに対して影響の大きい環境因子である H2S

分圧と温度の軸を用いて，環境の過酷さを定量的に表現することを試みた。 
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 第 5章では，pH，H2S分圧，温度などが定められた環境条件において，材料の SSC感受

性を評価する際に，その環境を再現する方法によって，試験結果にどの程度の影響がある

かを調査するため，異なる緩衝溶液系での評価を行い，その結果を基に，材料評価に適し

た溶液条件についての考察を行った。 

 第 6章では，サワー環境中の水素脆化現象に対する変動応力の影響に着目し，一般に静

荷重下で評価される SSCとの対比として，変動応力を負荷した際の腐食疲労特性を評価す

ることを目的とし，CT試験片を用いた腐食疲労き裂進展試験を実施することで，き裂進展

特性に影響が大きい環境因子，応力条件を明確化した。 

 第 7章では，低強度鋼の SSCとも呼称されたことがある SOHICの発生機構について，種々

の応力条件を与えた試験を行うことで明らかとし，さらに，SOHIC感受性を持つ材料なら

びに適正評価法に関する提案を行った。 

 最後に第 8章では，本研究で得られた結果の総括を行った。 
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第 2章 低合金油井管の硫化物応力割れ（SSC）に及ぼす環境温度の影響 

 

2-1 背景と目的 

 試験温度は，腐食反応や水素侵入，拡散等の様々な現象に対して影響する因子であり，

材料の SSC 感受性を適切に評価するために最も重要な環境因子の一つである。しかしなが

ら，SSC 評価法では試験温度が室温に固定されることが多く，正しい材料評価のためには

温度の影響を見極める必要がある。 

NACEや EFC において定められている SSC 評価試験法は複数存在するが，試験温度は全

て室温近傍が指定されている。NACE TM0177
[1]では 24 °C，EFC16

[2]では 23 °C である。SSC

試験を室温近傍で実施する理由は，油井管適用環境の中で最も SSC 感受性の高い環境温度

が室温近傍であると考えられているためである。Townsend
[3]は丸棒の曲げ試験により，SSC

感受性に及ぼす温度の影響を，0から 80 °C の範囲で，試験開始から試験片破断までの時間

で評価し，25 °C において最も短時間で割れが発生するという知見を得た。常温よりも高温

側では割れの発生に常温以上の時間を有するか，破断が生じないという結果であり，低温

側では割れの発生に常温以上の時間を有する結果であった。しかしながら，最も重要なこ

とは破断までの時間ではなく，その環境において SSC が発生するかどうかである。低温で

は一般に水素拡散係数が小さくなるため，温度が高い環境に比べ破断までの時間は長くな

ることがありうる。NACE TM0177 においても，24 °C よりも低い温度において SSCの過酷

さは増大するとの記述もある。しかしながら，SSC 感受性に及ぼす試験温度の影響につい

て，特に室温よりも低い温度においては詳細な検討は行われていない。 

 近年，油井管を室温よりも低い温度環境に適用する機会が増加している。陸上の油田や

ガス田の枯渇に伴い，海底油田の開発が進められているが，このような海底油田の開発に

おいては，いくつかの適用部品，鋼管は海底での海水温度（2～4 °C 程度）という低温環境

にさらされることがある[4]。従って海底油田開発に適用される鉄鋼材料では，低温環境での

耐 SSC性を明確化することが重要となってきている。 

 近年，特に注目されている NACE TM0177 method D（DCB 試験）を用いて，SSC感受性

に及ぼす試験温度の影響について様々な報告がされている[5-10]。Miglinら[6]は DCB 試験結果

に及ぼす試験温度の影響について，温度が 40～110 °F（4～43 °C），H2S分圧が 0.021 MPa

の環境で評価し報告している。Sponsellerら[8]は，24 °C と 4 °Cの環境に着目し，DCB 試験

を用いて比較的マイルドなサワー環境中で系統的なデータ採取を行った。これらの報告は，

温度の低下に伴い明確な SSC感受性の増加を示すものであったが，従来は僅かな温度低下

によってそれほど大きな耐 SSC性の差を生じないと考えられていたため，従来知見とは異

なる結果が得られた原因について解明する必要が生じた。 

本研究では，SSC感受性に及ぼす試験温度の影響について，サワー環境中の DCB 試験と

4 点曲げ試験を用いて評価した。試験温度は室温近傍を対象とし 4～44 °Cとした。4点曲げ

試験では，平滑試験片と切欠付き試験片を準備し，SSC 試験結果に及ぼす応力集中係数の
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影響についても詳細に評価を行った。水素侵入ならびに吸蔵挙動については水素透過試験

にて評価を行った。そのうえで，SSC 感受性に及ぼす試験温度の影響機構について，水素

侵入，水素吸蔵，応力集中部への水素集積の観点から考察を行った。 

 

 

2-2 実験 

2-2-1 供試鋼 

110 ksi（YS 758 MPa 級）グレードの低合金耐食性油井管を供試鋼として用いた。Table 2-1

に示す化学組成の材料に対し，焼き入れ，焼戻しの熱処理により焼戻しマルテンサイト組

織とした。機械的特性は Table 2-2に示した通りである。 

 

Table 2-1: Chemical compositions of material/wt%. 

C Si Mn P S Cr Mo 

0.25 0.28 0.47 0.006 0.001 1.04 0.72 

 

Table 2-2: Mechanical properties of material. 

Yield strength Tensile strength HRC 

805 MPa 876 MPa 27.2 

 

2-2-2 試験溶液 

 Table 2-3に示した 2 種類の試験溶液をサワー環境の腐食試験に用いた。表中の Sol. Aは

5wt% NaClと 0.5wt% CH3COOHを添加した水溶液に対し，0.1 MPaの H2Sガスを飽和させ

た溶液であり，これは NACE TM0177 で規定されている Solution A と同じである。表中の

Sol. B’は 5wt% NaClと 0.4wt% CH3COONaを添加した後，さらに CH3COOHを添加して pH

を 3.5に調整した水溶液であり，Sol. Aと同様に 0.1 MPaの H2Sガスを飽和させた。ここで

Sol. B’は NACE TM0177-2016 Solution Bとほぼ同一である。Sol. Aに対し Sol. B’は酢酸なら

びに酢酸 Naの添加量が多いことから，緩衝能が高い溶液である。これらの試験溶液に対し

H2S ガスを流して飽和させる前に，試験溶液と試験容器内部は N2にて脱気を行い，浸漬試

験時の溶液の溶存酸素は十分に低い状態に保ちつつ試験を行った。その溶存酸素濃度は試

験中に変動するが，おおむね 100 ppb未満である。また浸漬試験の間，H2S ガスのバブリン

グを継続し，溶液中は H2S ガスの飽和状態が保たれていた。 
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Table 2-3: Test Solution. 

 NaCl 

/wt% 

NaAc 

/wt% 

HAc 

/wt% 

Initial pH H2S 

/MPa 

Sol. A 5.0 - 0.5 2.7 0.1 

Sol. B’ 5.0 0.4 (2.4) 3.5 0.1 

 

2-2-3 SSC試験 

 SSC 感受性（KISSC）に及ぼす環境温度の影響を評価するため，DCB試験を NACE TM0177 

method Dに従い実施した。試験片は厚み 9.53 mmの通常サイズの試験片を用い，初期の開

口変位（arm displacement）が 0.51 mmとなるようくさび厚みを調整した。試験溶液は Table 

2-3に示す Sol. A ならびに Sol. B’を用い，それぞれの溶液に対して，試験温度を 4, 14, 24, 

34 °C の条件で試験を行った。試験期間は規格に則り 336時間とした。浸漬試験を行ったの

ち，腐食減量から腐食速度を評価した。 

 SSC感受性に及ぼす環境温度と応力集中係数の影響を評価するため，EFC 16とASTM G39

に則り，Solution Aの環境中で 4点曲げ試験を実施した。試験片は 2 x 10 x 75 mm
3の平板試

験片を用い，平滑試験片と切欠き付き試験片を準備した。Fig. 2-1に示した通り，切欠き付

き試験片では切欠き半径を変化させ様々な応力集中係数の試験片を準備した。応力集中係

数の範囲は平滑試験片の 1.0 ならびに切欠き試験片の 1.5 から 3.0 である。試験片への負荷

応力を変化させつつ，破断の有無について評価を行い，SSC が発生した最も低い応力条件

を SSC 発生限界応力とした。ノッチ底における実際の最大主応力は，塑性拘束によってお

およそ降伏応力の 3倍程度まで増加すると考えられる。試験温度は 4, 24, 44 °C の 3条件と

し，試験期間は 336時間とした。 

 

 

Fig. 2-1: Notched four-point bent beam specimen. 
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2-2-4 水素透過試験 

 水素侵入挙動と水素拡散係数を評価するため，ダブルセルを用いた水素透過試験を実施

した。水素透過試験片は 1.5 mm厚みの円盤を用い，水素透過面積は 19.6 mm
2である。アノ

ード側のセル（水素検出側）に面する試験片表面には Niメッキを施した。アノード側のセ

ルは 1規定の NaOH 水溶液で満たし，0V vs. SCEの電位を印加した。カソード側のセルは

試験溶液で満たした。 

 水素透過電流は長期間の水素透過試験により評価した。試験溶液は Sol. A ならび B’であ

る。試験温度は 4, 14, 24, 34 °C の 4条件とし，試験期間は 336 時間とした。一方で，水素

拡散係数 Dの評価のために短時間の水素透過試験を実施した。焼戻し後の供試鋼ならびに

冷間加工を付与し材料を用いて，水素拡散係数 Dに及ぼす環境温度と冷間加工の影響を評

価し，塑性変形領域の水素濃度の見積もりに用いた。冷間加工には冷間圧延を用いて，板

厚を 40%減じる加工とした。試験溶液は Sol. A とし，試験温度は 4, 24, 44 °C の 3条件とし

た。 

 

2-2-5 吸蔵水素濃度測定 

 吸蔵水素濃度に及ぼす環境温度と塑性変形の影響を調査するため，各種条件で水素を吸

蔵させた試験片に対し TDS を用いて水素濃度の分析を行った。塑性変形は丸棒引張試験片

に対して一軸引張によって負荷し，そのひずみ量は供試鋼の伸びは 20%未満であるため 5, 

10, 15%の 3条件とした。塑性変形を付加した後，試験片は引張応力を付加せずに Sol. A環

境に浸漬した。環境温度は 4, 24 °C の 2条件である。浸漬試験の後，TDSを用いて試験片を

室温から10 °C/minで600 °Cまで昇温し，放出された水素を四重極分極装置にて分析を行い，

水素濃度を評価した。 

 

 

2-3 結果 

2-3-1 水溶液中の H2S濃度 

 0.1 MPaの H2Sガスを飽和させた 5wt% NaCl + 0.5wt% CH3COOH 水溶液（Sol. A）環境に

溶存した H2S濃度をヨウ素滴定法で評価した結果を Fig. 2-2に示す。得られた H2S 濃度の環

境温度依存性については，熱力学ソフトウェア Factsage を用いた計算結果と良い一致を示

した[11-12]。同じ H2S ガス分圧下では，温度の低下に伴い水溶液中の H2S 濃度は増加した。

水溶液中の H2S は鉄鋼材料中への水素侵入を促進する効果を有するため，SSC 感受性に及

ぼす環境試験温度の影響を検討する際に H2S 濃度の温度依存性は重要な因子となると考え

られる。 
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Fig. 2-2: Effect of temperature on H2S concentration in aqueous solution (0.1 MPa H2S). 

 

2-3-2 SSC感受性に及ぼす環境温度の影響 

 Sol. AならびにB’環境中のDCB試験で得られたKISSCに及ぼす試験温度の影響について，

Fig. 2-3に示す。結果から明らかなように，試験温度の低下に伴い KISSCの明確な低下が確認

された。その低下の大きさは，1 °Cあたり約－0.5 MPa m
0.5であった。Sol. Aと Sol. Bでは

溶液組成や初期 pH が異なるものの，KISSCはほぼ同等の結果であり，明確な差はみられなか

った。従って，KISSCに及ぼすこれらの影響は比較的小さいと考えられる。 

 

 

Fig. 2-3: Effect of testing temperature on KISSC value (DCB test, 0.1 MPa H2S). 
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DCB試験片の腐食減量から求めた腐食速度に及ぼす試験温度の影響について，Fig. 2-4に

示す。腐食速度は試験温度に依存し，低温環境ほど腐食速度は低下した。Sol. Aと Sol. B で

は腐食速度に差が確認され，特に高温環境においては初期 pH の低い Sol. A よりも Sol. B’

において高い腐食速度を示した。この結果は，水溶液中の酢酸と酢酸ナトリウムの増加に

よって引き起こされたと考えられる。Sol. A 中で生成された，試験片上の腐食生成物を SEM

で撮影した結果を Fig. 2-5 に示す。左側の写真は 4 °C 環境での腐食生成物を示しており，薄

く（約 15 μm）かつ疎な腐食生成物が確認された。右側の写真は 24 °C 環境での腐食生成物

を示しており，厚く（約 60 μm）かつ密な腐食生成物が確認された。これらの腐食生成物の

厚さは腐食速度の結果を反映したものとなっている。 

Sol. Aならびに B’環境中の 4点曲げ試験で得られた SSC発生限界応力に及ぼす試験温度

の影響について，Fig. 2-6に示す。縦軸に示す SSC発生限界応力は負荷応力と応力集中係数

の積によって計算しており，最大主応力に相当する。図中の上矢印は，試験を実施した最

も高い応力条件でもSSCが発生せず，SSC限界応力がプロットよりも高いことを意味する。

44 °C 環境では今回試験を実施したいずれの応力水準であっても割れは発生せず，水素脆化

感受性が低いことが分かった。24 °C環境ではいくつかの高い応力条件において割れが発生

した。これらの温度環境に比べ，4 °C 環境ではより低い応力条件で割れが発生し，高い水

素脆化感受性を持つことがわかった。 

 

 

 

Fig. 2-4: Effect of testing temperature on corrosion rate (DCB test specimen, 0.1 MPa H2S, 336 h, 

weight loss method). 
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Fig. 2-5: Corrosion products on the DCB specimens produced at 4 °C (left) and 24 °C (right) 

environment (solution A, 0.1 MPa H2S, 336 h, SEM). 

 

 

Fig. 2-6: Effect of testing temperature on SSC threshold stress (4PB test, solution A, 0.1 MPa H2S, 

3σYS is 2415 MPa). 
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2-3-3 水素吸蔵に及ぼす試験温度と塑性変形の影響 

 水素透過試験で得られた水素透過係数 Jに及ぼす試験温度の影響について，Fig. 2-7なら

びに 2-8に示す。試験開始時つまり H2S飽和直後の水素透過電流値は，全ての試験条件の中

で，34 °C にて最大の値を示し，温度の低下に伴い水素透過電流値は低下した。また温度が

高い側の条件では，水素透過電流値は時間の経過に伴い低下した。電流値低下の原因につ

いては，腐食生成物層の形成に伴うものと考えられる。水素透過電流値は両試験溶液にお

いて腐食速度の結果と対応している。水素拡散係数 D に及ぼす冷間加工と試験温度の影響

について Fig. 2-9に示す。水素拡散係数は試験温度の低下に伴い減少する傾向を示し，また

冷間加工の付与によって顕著に低下した。 

水素透過試験結果より，材料の表面水素濃度 Cは式 2-1により計算することが出来る。 

 

𝐶(mass ppm) =
106 × 𝐽∞𝑙

𝐹𝐷𝑆𝑑
 （2-1） 

 

ここで，𝐽
∞
は定常透過電流値，lは試験片厚み，Fは Faraday定数，Sは透過面積，dは鉄の

密度である。今回の試験においては，水素透過電流は時間とともに変動しており定常値と

は言えないが，この値を用いて表面水素濃度を見積もることとした。また，水素透過電流

値は冷間加工によって低下しないという仮定をおいた。水素吸収挙動自体は表面反応であ

り，冷間加工による材料内部の欠陥密度の変化は影響が小さいと判断したためである。こ

のような仮定のもとで計算した表面水素濃度を Fig. 2-10 に示した。焼戻しマルテンサイト

の場合は，表面水素濃度は試験温度に依存せずほぼ一定の値となった。その水素濃度は約

10 mass ppmと見積もられた。一方で，40%の冷間加工を加えた材料では，極めて高い水素

濃度になると計算され，その水素濃度は変動する水素透過電流値のどの値を採用するかに

よるが，60～200 mass ppmと見積もることができ，その値は焼戻しまま材に比べ 6～20倍

とあった。その水素濃度の増分は強く試験温度に依存し，温度の低下に伴い水素濃度は高

く見積もられた。 

 丸棒引張試験片を用いた，吸蔵水素濃度に及ぼす引張ひずみと試験温度の影響について

Fig. 2-11に示した。この図において吸蔵水素濃度は無ひずみ材で測定された水素濃度を基準

とした相対値として示した。10%を超える塑性変形を付与することにより，吸蔵水素濃度は

急激に増加し，その増加は低温環境で顕著であった。この塑性変形に伴う水素濃度の増加

は，変形よって生成した格子欠陥の増加に起因すると考えられる。 
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Fig. 2-7: Effect of testing temperature on hydrogen permeation current (solution A, 0.1 MPa H2S). 

 

 

 

Fig. 2-8: Effect of testing temperature on hydrogen permeation current (solution B’, 0.1 MPa H2S). 
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Fig. 2-9: Effects of cold working and testing temperature on hydrogen diffusion coefficient 

(hydrogen permeation test, solution A, 0.1 MPa H2S). 

 

 

Fig. 2-10: Calculated surface hydrogen concentration using both the hydrogen permeation current 

and hydrogen diffusion coefficient (solid mark: solution A, open mark: solution B’). 
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Fig. 2-11: Effects of tensile strain and testing temperature on the absorbed hydrogen concentration. 

 

 

2-4 考察 

 DCB 試験ならびに 4点曲げ試験の結果の結果，試験温度の低下にともなう SSC発生限界

応力の低下が確認された。このような温度低下に伴う SSC 感受性の増加について，水素侵

入，吸蔵，さらにはき裂の発生，進展箇所における水素集積の観点から考察を行った。 

 

2-4-1 水素吸蔵に及ぼす試験温度の影響 

 腐食反応，水素侵入ならびに水素拡散係数に及ぼす環境温度の影響を以下にまとめる。

サワー環境における腐食速度は試験温度の低下に伴い減少した。水素透過電流もまた試験

温度の低下に伴い減少した。水素拡散係数は試験温度の低下に伴い減少し，特にその低下

は冷間加工された材料で顕著であった。以上の結果から，水素吸蔵に及ぼす温度の影響に

ついて議論する。 

 吸蔵水素濃度は鉄鋼材料の SSC 感受性を理解する上で最も重要な因子だといえる。一般

的に，同じ材料での比較では，水素濃度の増加は SSC 感受性の増加を引き起こす。式 2-1

に示した通り，鋼中の水素濃度は水素透過試験結果から見積もることができるとされる。

水素濃度は水素透過電流と比例の関係にあり，水素拡散係数に対しては反比例の関係にあ

る。鋼中の水素拡散が速くなれば，鋼中に侵入した水素は速やかに拡散し外部に放出され

ると考えられる。一方で，水素の拡散が遅くなれば，鋼中に侵入した水素は長時間鋼中に

とどまることになる。従って，材料の水素トラップ能は水素拡散係数 Dの逆数に比例する。

試験温度の増加は腐食速度を増大させた。サワー環境は pH が低い酸性環境で，溶存酸素が

含まれない環境であるため，腐食反応における主要なカソード反応は水素発生反応である。
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従って，鋼の表面で生成した水素量は腐食速度に比例すると考えてよい。水素の一部は表

面から水素ガスになって離脱していくものの，H2Sの持つ水素侵入促進効果により
[13]，多く

の水素は鋼中に吸蔵される。従って，水素透過電流の温度依存性は腐食速度で確認された

温度依存性から理解できる。高温側の環境では時間経過に伴う水素透過電流の減衰が確認

されたが，これに関しては鋼材表面の厚く，密な腐食生成物に起因する腐食速度の低下が

原因であると考えられる。SSC 試験中においても水素透過試験と同様に時間経過にともな

い水素侵入量が変動していると考えられ，SSC 試験結果への影響が懸念されるものの，水

素侵入速度とき裂進展に相関があるかは不明確である。低温環境においては，腐食速度や

水素透過電流はより高温の環境に比べて小さい。しかしながら，0.1 MPaの H2S を飽和させ

た Solution Aならびに B’の 4 °C環境における水素透過電流値は，SSC を発生させるために

十分な水素を供給していたと考えられる。低温環境においては，溶液中の H2S 濃度が高ま

ることも水素侵入促進に寄与していると考えられる。 

 低温環境における焼戻しまま材料の水素拡散係数は，より高温環境での水素拡散係数よ

りも小さい。水素拡散係数に及ぼす試験温度の影響は，式 2-1に示した通り，水素濃度の観

点からは水素侵入への影響とは逆の挙動を示す。これらの影響の寄与から，見積もられた

水素濃度は，本研究での試験温度範囲において，試験温度に関係なくほぼ一定であると考

えられた。しかしながら，DCB試験と 4点曲げ試験の結果では，明確に SSC 感受性が温度

に依存する傾向を示した。この傾向については材料中の平均水素濃度の観点からは説明が

できない。 

 

2-4-2 水素集積に及ぼす塑性変形の影響 

 DCB 試験の場合，SSC 感受性に及ぼす温度の影響を説明するためには，き裂先端の応力

集中領域における局所水素集積を議論する必要がある。なぜなら SSC 感受性は応力集中領

域における局所の応力と局所の水素濃度に支配されると考えられるためである。しかしな

がら，室温における鋼中の水素の拡散速度は極めて速く，試験片における局所水素濃度を

既存の水素分析方法で定量評価することは不可能といってよい。そこで，以下のように局

所水素濃度に及ぼす温度の影響を見積もることとした。 

 水素濃度に及ぼす応力の影響については報告があり[14-16]，引張応力下における水素濃度

Csは以下の式 2-2で示される。 

 

𝐶𝑆 = 𝐶0exp (
∆𝜎 ∙ 𝑉𝐻

3𝑅𝑇
) （2-2） 

 

ここで C0は材料中の平均水素濃度，Δσは負荷応力，VHは水素のモル体積（2 × 10
−6

 m
3
/mol），

R は気体定数（=8.31 J/K mol），Tは絶対温度である。この式 2-2を用いて，引張応力下の水

素濃度に及ぼす温度の影響を見積もった結果が Fig. 2-12 である。環境温度の低下に伴い，
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相対的な水素濃度は増加する傾向を示すものの，その増加の度合いは小さい。また，低温

ほど降伏応力の上昇が生じることから，き裂先端における最大応力についても若干の上昇

があってもよい。しかしながら，局所水素濃度における試験温度の影響は SSC 感受性にお

ける温度の影響を説明するには不十分であると思われる。 

 塑性変形を伴う冷間加工は水素濃度を増加させる。その水素濃度の増加は極めて大きく，

特に低温環境で顕著であった。丸棒引張試験片を用いて塑性変形を付与し水素濃度の増加

を昇温脱離法で評価した場合でも同様に，低温環境で水素濃度が増加する傾向が確認され

た。 これらの塑性変形に伴う水素濃度増加の傾向は材料中で水素トラップサイトとして働

く，格子欠陥の増加が原因であると考えられる。 

 塑性変形に伴う吸蔵水素濃度の増加の温度依存性は，格子欠陥における水素トラップ挙

動に及ぼす温度の影響から説明ができる。塑性変形により，格子欠陥である転位や空孔が

生成された際に，これらの欠陥は水素トラップサイトとして振る舞う。水素拡散係数 D は

格子欠陥と水素の間の結合エネルギーHBに依存し，Orianiの式 2-3から求められる[17]。 

 

𝐷 =
𝐷0

1 + exp(𝐻𝐵 𝑅𝑇⁄ )(𝑁𝑥 𝑁𝐿⁄ )
 （2-3） 

 

ここで D0は結晶格子における水素拡散係数（4.2 x 10
-8

 m
2
/s: BCC Fe-H），Nxは単位体積あた

りのトラップサイトの数，NLは単位体積あたりの格子の数であり，Nx/NLは格子欠陥密度を

意味する。格子欠陥密度が十分に高い場合，式 2-3 は以下のように書きなおすことができる。 

 

𝐷 ≈ 𝐷0exp (
−𝐻𝐵

𝑅𝑇
) (

𝑁𝐿

𝑁𝑥
) （2-4） 

 

水素透過試験では水素濃度は水素拡散係数 D の逆数に比例することから，水素トラップ能

Wは式 2-5のように書くことが出来る。 

 

𝑊 ∝
1

𝐷
 （2-5） 

 

式 2-4 と 2-5 より，水素トラップ能 W における試験温度と格子欠陥の結合エネルギーの影

響を計算し，Fig. 2-13 に示した。ここで，各格子欠陥における結合エネルギーは Table 2-4

に示す値を用いた。 
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Table 2-4: Binding energy, HB. 
[17, 18]

 

Pure - α iron 3.8 kJ/mol 

Dislocation 25 kJ/mol 

Vacancy 46 kJ/mol 

 

Fig. 2-13では 4 °C あるいは 44 °C における水素トラップ能を，24 °Cにおけるトラップ能で

規格化して示した。その結果から，高い格子欠陥密度となる局所領域においては，水素ト

ラップ能は温度の低下に伴い相対的に増加する傾向が確認された。サワー環境においては，

多量の水素吸収が連続的に生じることから，塑性変形によって新たに生成された水素トラ

ップサイトに対して十分に水素が供給されるとみなすことができる。従って，Fig. 2-13に示

したように水素は環境温度に従い集積すると考えられる。 

 DCB 試験片におけるき裂先端の応力集中領域では塑性変形が生じると考えられる。多量

の格子欠陥が局所的に生成され，それらの格子欠陥が，Fig. 2-14に示したように，特に低温

環境において多量の水素をトラップすると考えてよい。これが低温環境で KISSCが低下する

理由であるといえる。この考え方については，Fig. 2-9に示した水素拡散係数の温度依存性

における冷間加工の影響でも支持する結果が得られている。水素拡散の活性化エネルギー

Eq はアレニウス式を用いた傾きから見積もることができ，その活性化エネルギーは冷間加

工後試験片で 41 kJ/molであり，未加工試験片の 22 kJ/molに対し，高い値となった。これら

の活性化エネルギーの差は，格子欠陥の増加に起因する低温環境の水素集積度の増加を示

している。4点曲げ試験の場合，平滑試験片や応力集中係数の低い切欠試験片では，十分な

塑性変形は生じていないものと思われる。しかしながら，局所的な腐食に伴い応力集中が

生じた際には，局所的な塑性変形が生じ，DCB 試験と同様に温度に伴う水素集積が生じ水

素脆化破壊につながったものと予想される。 

 ここまでの議論では，水素濃度分布に及ぼす鉄鋼組織の影響については触れておらず，

転位や空孔の存在箇所以外では水素濃度は均一である前提だが，実際には粒界と粒内ある

いは析出物や介在物の周囲などでは水素濃度は異なっていると考えられる。ただし，既存

の水素分析手法や水素可視化手法ではその濃度分布を特定できず，その影響は考慮できて

いない上，転位や空孔の密度に対して水素濃度がどう変化するかも平均的な情報に頼らざ

るを得ない。 
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Fig. 2-12: Effect of tensile stress on the relative hydrogen concentration. 

 

 

 

Fig. 2-13: Effect of lattice defect on local hydrogen trapping ability. 
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Fig. 2-14: Schematic of hydrogen accumulation at the crack tip area or high stress-concentration 

area. 

 

2-4-3 水素脆化試験における試験温度の影響 

 高い応力集中を伴う評価法の場合には，塑性変形領域への水素集積から，低温環境にて

SSC 感受性の増加が予想される。言い換えれば，低温環境における高い SSC 感受性の発現

には，高応力の領域とともに，局所領域の水素濃度を増大させるだけの十分な水素の供給

が必要である。 

 NACE TM0177 method D（DCB試験）は既存の SSC評価法の中で最も温度に敏感な試験

であると考えられる。鉄鋼材料が DCB試験のような応力状況で使用された場合には，低温

環境で顕著な耐 SSC 性能の低下が引き起こされると考えられる。従って，材料実機適用の

事前材料評価では実際の応力と実際の適用温度での材料評価が必要である。そうでなけれ

ば，応力集中や塑性変形を伴う材料のサワー環境での使用，とりわけ低温環境での使用は

避けるべきである。 

SSC 感受性に及ぼす試験温度の影響の大きさは評価法に依存する。SSC 感受性に及ぼす

温度の影響を評価する際には，SSC 試験の期間もまた重要である。水素拡散係数は強く温

度依存性を示し，低温環境では水素拡散係数は小さい。従って，低温では局所的な塑性変

形領域に水素が集積するまでにより長い時間を要する。試験期間を固定したままで得られ

た SSC試験結果は間違った結論を与える可能性がある。本研究では DCB試験と 4点曲げ試

験の両方に対し，試験片の大きさや水素拡散係数の観点から十分に長い時間を確保して SSC

評価を行った。本研究で議論した水素集積に及ぼす温度の影響については，材料や環境に

は依存しないと言える。ただし鋼中に十分な量の水素が侵入しない条件であった場合には，

低温でも水素脆化感受性が低下する可能性がある。サワー環境においては，4 °C の環境で

あっても，腐食反応に伴い多量の水素が鋼中に吸蔵されるため，低温で SSC 感受性が増大

した。一方で，水がない環境や水が凝固する低温環境では，腐食反応に伴う水素侵入は生

じず，SSC は発生しない。さらに，大気腐食環境では，腐食反応によって鉄鋼材料中に侵

4 oC 24 oC
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入する水素濃度は極めて小さく，このような場合には水素生成と侵入が水素脆化発生の支

配因子となると考えられる。従って，十分な腐食反応と水素侵入が生じる温度領域におい

て，最も低い温度が，水素脆化の観点で最も過酷な温度となるだろう。 

 

 

2-5 結言 

低合金鋼の SSC感受性に及ぼす温度の影響について，DCB試験と 4点曲げ試験を用いて

検討した。また温度の効果については，水素侵入，水素吸蔵，そしてき裂発生進展領域に

おける水素集積の観点から議論した。結果については以下のとおりである。 

1) DCB試験で得られた KISSCは試験温度に依存し，試験温度の低下に伴い低下した。その

低下の効果は－0.5 MPa m
0.5

 /°C であった。 

2) 試験温度の低下に伴い，4点曲げ試験で得られた SSC発生限界応力は低下した。 

3) 塑性変形領域における水素濃度は温度低下に伴い急激に増加した。 

4) SSC感受性における試験温度依存性を説明するため，き裂発生進展領域に対応する塑性

変形領域においては，温度の低下に伴い格子欠陥生成に起因した水素集積度が高まる，

というメカニズムを提案した。 

5) SSC感受性における試験温度の影響の大きさは評価法に依存するため，実際に適用され

る応力と温度条件での材料評価が重要である。 
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第 3章 高温，高圧サワー環境中における低合金油井管の環境助長割れ（EC） 

 

3-1 背景と目的 

油井，ガス井の高深度化が進むことで，油井管材料はより高温高圧の環境に晒される機

会が増加している。H2S ガスを随伴ガスとして含む井戸の場合，井戸が高深度化して井戸内

の圧力が高まれば，随伴ガス中の H2Sの割合が同じであっても，H2S分圧は上昇することと

なる。そのため，高温，高 H2S 分圧の環境に対し，高強度の低合金油井管材料が適用され

る可能性が高まることとなり，同環境において，どのような腐食現象や，SSC を含む環境

助長割れ（EC, Environmental cracking）現象が生じるかを理解しておくことが重要である。 

 一般的な SSC評価条件である NACE TM0177 solution A
[1]の環境は，H2S分圧が 0.1 MPa，

温度が24 °Cの環境であるが，近年では適用環境に応じた評価であるFFP（fitness-for-purpose）

試験を適用する機会が増えている。このような背景から SSC に影響する環境因子に関して

多くの研究結果が報告されているが，SSC評価法で適用される 0.1 MPa（大気圧）を超えた

高 H2S 分圧環境における SSC感受性に関する報告例は極めて限られている。そこで，高 H2S

分圧条件での SSC ならびに EC 感受性を明確化することで，既存の低合金油井管材料を高

温高圧井へ適用することが可能かどうかを検証する必要がある。 

 高 H2S分圧となる井戸における腐食環境の多様性を理解するためには，H2S の存在状態を

知っておく必要がある。そこで，H2S-H2O状態図を Fig. 3-1に示す[2]。図中の曲線 acは H2S

の液相と気相の境界線である。cの点は臨界点を意味し，これよりも高温かつ高圧の環境で

は液相と気相の区別がない超臨界環境となる。曲線 deは気相または液相の H2Sとハイドレ

ートの境界線である。サワー環境として定義される環境は，水に H2S ガスが溶け込んだ環

境であるので，H2S が気相，または超臨界となる条件である。池田ら
[3, 4]は高圧の H2S ガス

と CO2ガスを含む環境にて，ラインパイプ用鋼の水素吸蔵挙動と HIC 感受性を評価した結

果，H2S と CO2の分圧の上昇に伴い吸蔵水素濃度と HIC 感受性が増大する傾向があると報

告している。さらに，1 MPa H2Sと 1 MPa CO2の混合条件は NACE TM0177 で規定される 0.1 

MPa H2S 条件よりも過酷な条件であることを示している。木村ら
[5]は 5wt% NaCl 水溶液を用

いて，高 H2S 分圧条件における，ラインパイプ用鋼の水素透過能と HIC 感受性について調

査し，高 H2S 分圧では材料中への水素侵入が加速される，との結論を得ている。しかしな

がら，その加速効果は 0.5 MPa H2S 条件で最大化し，それ以上の高 H2S 分圧では逆に低下す

る傾向を示した。宮坂ら[6]は，低合金油井管材料を用いた 3点曲げ試験により，高 H2S分圧

条件と0.1 MPa H2S条件の間でサワー環境の過酷さを比較し，室温かつ 0.1 MPa H2SのNACE

規格の条件は，高 H2S 分圧環境をカバーできる，すなわち大きな差はないとの見解を示し

た。大村ら[7]は 110 ksiグレードの低合金油井管を用いて，DCB試験で得られる KISSCに及ぼ

す H2S 分圧の影響を，0.1～1.5 MPa の範囲で調査し，H2S分圧の上昇に伴い KISSCが低下す

る傾向を確認した。また Thebaultら[8]も 95 ksiグレードの低合金油井管を用いて，同様の結

果を報告している。ただし今日では，いくつかの高温高圧井において 1.5 MPa を超える高い
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H2S分圧となる環境も存在するが，そのような高温高 H2S 分圧における低合金油井管材料の

腐食挙動や EC 感受性についての報告はない。 

本研究では，高 H2S分圧環境における低合金油井管材料の EC感受性を調査することを目

的とし，H2S分圧は 10 MPa まで，試験温度は 150 °C までの条件で，4点曲げ試験を実施し

た。また腐食減量，材料中の吸蔵水素濃度，材料表面に生成した腐食生成物の評価を行っ

た。その上で，割れ感受性に及ぼす H2S分圧，試験温度，試験期間の影響について検討し，

得られた結果について腐食反応，水素侵入，腐食生成物の保護性の観点から議論を行った。 

 

 

Fig. 3-1: Pressure–temperature phase diagram for the H2S/H2O system. 

 

 

3-2 実験 

3-2-1 供試鋼 

95 ksiグレード（YS 655 MPa 級）ならびに 110 ksiグレード（YS 758 MPa 級）の低合金油

井管を供試鋼として用いた。Table 3-1 に化学組成を示す。これらの材料を，焼き入れ，焼

戻しの熱処理により焼戻しマルテンサイト組織とした。機械的特性を Table 3-2に示す。こ

こで 95A ならびに 110Aは耐食性油井管（sour grade）に相当する材料であり，NACE TM0177

で規定される method A（定荷重試験）において H2S 分圧が 0.1 MPa，試験温度が 24 °C の条

件で SSC が発生しない材料である。一方で 110Bは非耐食性油井管（non-sour grade）で，上

記試験を実施すれば破断が生じる材料である。 
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Table 3-1: Chemical compositions of material/wt%. 

Mark C Si Mn P S Cr Mo 

95A 0.27 0.27 0.43 0.011 0.004 1.04 0.45 

110A 0.27 0.29 0.42 0.009 0.001 1.05 0.70 

110B 0.27 0.35 1.32 0.010 0.006 0.52 0.11 

 

Table 3-2: Yield strength of materials. 

Mark YS /ksi YS /MPa 

95A 96.2 663 

110A 113.5 783 

110B 120.7 832 

 

3-2-2 4点曲げ試験 

 高圧 H2S 環境における環境助長割れ（EC）感受性を評価するため，4 点曲げ試験を採用

した。試験片は 2 x 10 x 75 mm
3の平板試験片を用い，試験片の長手方向が鋼管の長手方向

となるように試験片加工を行った。試験片表面は腐食浸漬前に研磨と脱脂を行った。試験

条件を Table 3-3，3-4に示す。これらの試験環境は H2S-H2O状態図において，H2S がガスで

あり，H2O が液体（水）である環境，ならびに超臨界環境を選定した。臨界点は H2S 分圧

が 9.0 MPa ，温度が 100.4 °C である。ただし，condition 7 のみは不安定領域であり，H2Sハ

イドレートを生成するために，H2S 分圧と温度の維持は難しいと考えられる条件である。試

験溶液には 5wt% NaCl 水溶液を用いた。溶液の pH 調整はしておらず，NaCl 以外に酸等は

添加していない。また 4点曲げ試験片の浸漬試験を行うにあたり，比液量は 20 ml/cm
2以上

を確保した。 

 4点曲げ試験は EFC16
[9]に従い，各試験条件に対し，材料毎に 2枚の試験片を用いて評価

を行った。ASTM（America Society foe Testing and Materials）G39.10
[10]に従い，試験片の表面

に，室温にて実降伏応力（AYS：actual yield strength）の 90%の応力を負荷した。試験時間

は，Table 3-3の試験条件に対しては 720時間（一か月），Table 3-4の試験条件に対しては 2160

時間（三か月）とした。 
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Table 3-3: Test conditions (720 h). 

Test 

Condition 

Testing 

temp. 

/°C 

H2S p.p. 

/MPa 

Water 

vapor 

pressure 

/MPa 

Total 

pressure 

/MPa 

1 24 1.0 0.003 1.00 

2 45 1.0 0.010 1.01 

3 66 1.0 0.026 1.03 

4 80 1.0 0.048 1.05 

5 107 1.0 0.131 1.13 

6 150 1.0 0.491 1.49 

7 24 1.5 0.003 1.50 

8 66 3.0 0.026 3.03 

9 80 5.0 0.048 5.05 

10 107 5.0 0.131 5.13 

11 150 5.0 0.491 5.49 

12 107 10.0 0.131 10.13 

 

Table 3-4: Test conditions (2160 h). 

Test 

Condition 

Testing 

temp. 

/°C 

H2S p.p. 

/MPa 

Water 

vapor 

pressure 

/MPa 

Total 

pressure 

/MPa 

11’ 150 5.0 0.491 5.49 

13 150 10.0 0.491 10.49 

 

本研究ではオートクレーブを用いて高圧浸漬試験を行った。オートクレーブ内に応力を

負荷した試験片を設置した後，オートクレーブ内を真空に引き，窒素ガスを充てんするサ

イクルを複数回行い，オートクレーブ内の酸素を除去した。その後，別容器にて窒素を流

して溶存酸素を除去済みの試験溶液を，外気に触れないようにオートクレーブ内に移し，

試験温度まで昇温を行った。試験の condition 1～6については，昇温完了後に，H2S分圧を

1.0 MPaまで昇圧した。オートクレーブ内の全圧は，試験温度に依存する水の蒸気圧と H2S

分圧の和となる。試験の condition 7～13については H2S 分圧が 1.0 MPaを超える圧力であ

って，液体 H2S を含むガスボンベからの加圧は困難であるため，必要量の液体 H2S を計算

してオートクレーブ加熱前に注入した。試験温度は 24～150 °C の範囲である。大村らや

Thebaultら[7, 8]は，試験の間に，溶液に H2Sが溶解することによる H2S 分圧の低下分を補填
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するため，特に室温環境で高 H2S 分圧での試験を行う際に，数日毎に H2S ガスによる再加

圧を行うか，あらかじめ過剰な H2S 分圧を加圧しておく方法を提案している。しかしなが

ら，本研究では試験中のガスの全圧ならびにH2S分圧は全ての試験条件で保持されていた。

これは試験容器中の液量が少なかったことと，高温環境においては試験溶液中へのガスの

溶解量が少なくなることが原因であると考えられる。浸漬試験の後，試験片は純水とエタ

ノールを用いて洗浄し，錆の発生を防ぐために完全に乾燥させた。 

 高温環境では材料の機械特性が変化することにより，試験片の応力緩和が生じると考え

られる。一般に，温度上昇によりヤング率と YS は減少する。本研究の試験条件では，3%

までの応力緩和を予想していたが，高温においてヤング率よりも YS の低下が大きかったた

めに，YSに対する負荷応力の割合は逆に上昇した。従って，150 °C の環境においては 87% 

YSとなると想定していたが，実際は 95% YSの応力負荷状態であった。ただし，実際の負

荷応力は高温環境では低下している。また，試験片と応力負荷治具は高温環境で膨張を生

じる。しかしながら，線膨張係数が小さかったため，本研究では負荷応力への寄与は小さ

いとみなした。 

 二つの試験片のうち，一方については腐食減量を測定するとともに，割れの有無を評価

した。ブラシを使って腐食生成物を除去した後，試験片の重量を測定した。重量測定の後，

試験片の側面が観察面となるように樹脂に埋め，光学顕微鏡と透過電子顕微鏡（SEM）を

用いて観察を行った。もう一方の試験片については吸蔵水素濃度測定，腐食生成物分析，

微小割れの有無の確認に用いた。試験片は浸漬試験後直ちに液体窒素で冷却し，試験片か

らの水素逃散を防止した。吸蔵水素濃度測定のため，4 点曲げ試験片の端部から 10 mm 長

さで切断を行い，腐食生成物を除去した。水素分析は TDA を用いて，試験片を室温から

10 °C/min で昇温し，放出された水素を四重極分極装置にて分析をすることで，温度に対し

て放出水素のプロファイルが得られる。このプロフィルを積分することで水素量を得，試

験片質量で除することで水素濃度を得た。水素分析のため切断した残りの試験片から，さ

らに 5 mm長さで切断を行い，樹脂埋め後に側面から腐食生成物層の元素分析を行った。分

析には EPMA（Electron probe micro analysis）を用い，元素分布を決定した。さらに切断後

の試験片に対して，腐食生成物をブラシで落とし，その腐食生成物に対して CoKα線源を用

いた XRD（X-ray diffraction）分析により腐食生成物の結晶構造を決定した。 
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3-3 結果 

3-3-1 環境助長割れ感受性 

 本研究では試験溶液の pH調整を行っていない。その上，高圧試験中の pH測定は難しく，

溶液を取り出してpHを直接測定した場合には，溶液中のガス濃度は試験中とは異なるので，

pH 測定値の信頼性に問題がある。そこで溶液中の pH を，熱力学ソフトウェア FactSage を

用いて計算した[11, 12]。H2S 分圧が 1.0 MPaで温度が 24～150 °C の条件について，計算で得

られた pH は 3.4～3.5であった。また H2S分圧が 5.0 MPaで温度が 80～150 °C の条件につ

いては，計算で得られた pHは 3.0～3.1であった。すべての試験条件における 4点曲げ試験

結果を Fig. 3-2，3-3，3-4 に示した。各条件，材料に対し 2本の試験を実施したが，全ての

条件で 2本は同じ結果を示した。材料 95A ならびに 110A においては，すべての試験条件で

マクロな割れは確認できなかった。しかし，高温，高 H2S環境では微小な孔食（pitting）あ

るいは微小割れが確認され，それらは試験片の引張応力が負荷された箇所にのみ発生して

いた。材料 110B は比較的低温の環境ならびに H2S超臨界環境においてマクロな割れが確認

された。66 °C以下の条件で発生した割れについては水素脆化機構に基づく SSCだと思われ

るが，超臨界環境での割れについては SSC であるとは言い切れない。 

 超臨界環境での浸漬試験後試験片の断面観察結果を Fig. 3-5ならびに 3-6に示す。試験片

上の腐食生成物はあらかじめ除去されている。材料 95Aと 110A の場合は，いくつかの微小

割れが確認されたが，その深さは 20 µm 以下であり，鉄鋼材料中の非金属介在物よりも小

さい。従って，ここでは微小割れではなくひび割れ（fissure）と定義する。107 °C，720時

間浸漬で確認されたひび割れと 150 °C，2160時間浸漬で確認されたひび割れとを比較する

と，深さに試験温度や試験期間の影響は見られなかった。ひび割れは伸びるよりも幅が広

がる傾向があり，ひび割れ底の形状に起因する応力集中度は低下するとみなすことが出来

る。従って，材料をさらに長時間，同環境に浸漬したとしてもその孔食あるいはひび割れ

は進展しないと結論づけた。これは材料 95Aと 110Aにおいては，孔食やひび割れはマクロ

な割れに成長しないことを意味する。一方で，材料 110Bでは孔食やひび割れは確認されな

かったが，マクロな割れが超臨界環境で確認された。さらに，150 °C，2160 時間浸漬の条

件では，腐食生成物がき裂表面に確認された。 

 結論として，材料 95Aと 110A は H2S分圧が 10 MPa 以下，温度は 150 °Cまでの超臨界環

境を含むすべてのサワー環境においてマクロな割れは発生せず，これらの材料は広い温度，

H2S分圧環境の井戸に対して適用が可能であるといえる。逆に材料 110B は，110Aと同じ強

度グレードではあるが，室温近傍の環境だけではなく，高温かつ高 H2S 分圧環境において

もマクロな割れが発生しており，割れ感受性を持たない特定の井戸環境にしか適用するこ

とは出来ないといえる。 
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Fig. 3-2: EC susceptibility of 95A as a function of temperature and H2S partial pressure (circle: 720 

h, diamond: 2160 h), *: Pitting, **: Fissure, number: corrosion rate (g/m
2
/h). 

 

 

Fig. 3-3: EC susceptibility of 110A as a function of temperature and H2S partial pressure (circle: 720 

h, diamond: 2160 h), *: Pitting, **: Fissure, number: corrosion rate (g/m
2
/h). 
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Fig. 3-4: EC susceptibility of 110B as a function of temperature and H2S partial pressure (circle: 720 

h, diamond: 2160 h), *: Pitting, **: Fissure, number: corrosion rate (g/m
2
/h). 
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Fig. 3-5: Cross-sectional observations of 4PB test specimens tested in 10 MPa H2S at 107 °C for 720 

h. 
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Fig. 3-6: Cross-sectional observations of 4PB test specimens tested in 10 MPa H2S at 150 °C for 

2160 h. 

 

3-3-2 腐食速度と水素濃度 

 Fig. 3-2, 3-3, 3-4中の数字は，各環境に浸漬された試験片の腐食減量から計算した腐食速

度を示している。腐食速度は試験環境に強く依存していた。典型的な例として，H2S分圧が

1.0 MPaの環境において，腐食速度に及ぼす温度の影響を Fig. 3-7に示す。腐食速度は，材

料に依存せず，二つの異なる温度依存性を示した。試験温度が 80 °C 以下では試験温度の上

昇に伴い腐食速度は減少し，逆に 80～150 °Cの領域では，試験温度の上昇に伴い腐食速度

は増加した。温度が 24 °C の環境の腐食速度については材料によってばらつきが大きいが，

その原因として，環境中に H2S ハイドレートを生成することにより，環境が不均一であっ

た可能性が考えられる。もしハイドレートが試験片表面に生成した場合には，腐食速度は

顕著に低下すると考えてよい。 

 TDA で測定された，材料 110A 中に含まれていた水素濃度の評価結果を Fig. 3-8 に示す。

H2S分圧が 1.0 MPaの環境において，試験温度の上昇に伴い水素濃度は低下した。この結果

は，水素濃度の観点からは，試験温度の上昇に伴い SSC 発生のリスクは低下していること

を意味する。高 H2S 分圧環境における水素濃度は，H2S 分圧が 1.0 MPaの環境よりも高い。

この結果は，H2S分圧の上昇に伴い SSC発生のリスクは増加していることを意味する。 
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Fig. 3-7: Effect of testing temperature on corrosion rate at 1.0 MPa H2S partial pressure. 

 

 

 

Fig. 3-8: Effect of testing temperature on absorbed hydrogen concentration of 110A. 
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3-3-3 腐食生成物解析 

 浸漬試験の後，供試鋼の表面は主に硫化鉄で構成された腐食生成物層で覆われていた。

腐食生成物の外観を Fig. 3-9に示す。H2S 分圧が 1.0 MPa，温度が 24 °C の環境で生成された

腐食生成物は空隙を有した生成物が堆積した状況であった。H2S 分圧と温度の上昇により， 

より密な腐食生成物に変化した。腐食生成物の化学組成を評価するため断面に対して EPMA

を実施した。様々な環境で生成された腐食生成物層中の Fe，S，O，Cr，Mo の分布を Fig. 3-10, 

3-11, 3-12, 3-13に示す。上述のとおり，腐食生成物は主に硫化鉄で構成されていたが，その

形状や元素の分布に関しては環境毎に大きく異なっていた。H2S分圧が 1.0 MPaの環境では，

Fig. 3-10 に見られるように，腐食生成物は外層と内層の二層に分かれている。温度が 24 °C

の環境では，外層は空隙を有する生成物が堆積した硫化鉄で構成され，内層は硫化鉄や Cr

や Moを含む酸化鉄で構成されていた。H2S 分圧が 1.0 MPaのまま，温度が 107 °Cや 150 °C

まで上昇すると，内層の酸化物層の厚みが増加する傾向がみられ，Cr や Mo が特に濃化し

た領域も確認された。一方，H2S分圧が 1.0 MPaから 5.0 MPaあるいは 10 MPa に増加する

と，Fig. 3-11 に示したように，二層の腐食生成物は見られなくなった。すなわち，大変薄い

酸化物の内層と硫化鉄の中間層，そして Cr，Moの酸硫化物で構成される外層が確認された。

Fig. 3-12 では材料 110Bの H2S 分圧が 10 MPa，温度が 107 °C の環境で生成された腐食生成

物を示しているが，Cr や Mo をわずかに含む腐食生成物層が確認された。この腐食生成物

は単層の硫化鉄層であって，同じ環境で材料 110A表面に生成された腐食生成物とは大きく

異なっていた。試験期間が 2160時間に延長されると，Fig. 3-13に示すように，特に H2S分

圧が 10 MPaの環境において，硫化物層の厚みは増加し，酸化物の内層の厚みは減少した。 

 腐食生成物の結晶構造と耐食性の関係を調査するため，材料 110A における腐食生成物の

XRD分析を行った。得られた回折パターンと結晶構造の同定結果を Fig. 3-14, 3-15, 3-16に

示す。試験環境によって様々な腐食生成物が確認された。Fig. 3-14は H2S分圧が 1.0 MPa

の環境にて，720時間浸漬後の腐食生成物に及ぼす試験温度の影響を示している。24 °C で

はmackinawite（tetragonal Fe9S8）と cubic FeSによって腐食生成物が構成されていたが，107 °C

では mackinawiteと pyrrhotite（Fe7S8）で構成され，150 °C では pyrrhotiteのみとなった。Fig. 

3-15は H2S分圧が 5.0 MPaの環境における腐食生成物を示しているが，pyrrhotite のみが確

認された。この腐食生成物は 2160時間もの長期間浸漬により，Sをより多く含む pyrite（FeS2）

に変化した。H2S分圧が 10 MPaの環境では，XRDパターンは 5.0 MPaの環境で確認された

のと同様であったが，わずかに greigite（Fe3S4）と思われるピークが確認された。これらの

XRD分析の結果を Fig. 3-17にまとめた。H2S 分圧と温度の上昇に伴い硫化鉄中の S濃度が

高まる傾向が確認された。なお材料 95A，110Bにおいても同様の傾向が確認されたが，結

果の詳細は割愛する。 
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1 MPa H2S，24 °C 

 

5 MPa H2S，80 °C 

 

10 MPa H2S，107 °C 

Fig. 3-9: Surface morphologies of corrosion products on material 95A after corrosion test for 720 h. 
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Fig. 3-10 Sectional SEM observations and alloying element distribution across the corrosion 

products on material 110A in 1.0 MPa H2S for 720 h. 
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Fig. 3-11 Sectional SEM observations and alloying element distribution across the corrosion 

products on material 110A in 5.0 or 10.0 MPa H2S for 720 h. 
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Fig. 3-12 Sectional SEM observations and alloying element distribution across the corrosion 

products on material 110B in 10.0 MPa H2S for 720 h. 
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Fig. 3-13 Sectional SEM observations and alloying element distribution across the corrosion 

products in 5.0 or 10.0 MPa H2S for 2160 h. 
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Fig. 3-14: XRD patterns of corrosion products on material 110A after corrosion test saturated with 

1.0 MPa H2S for 720 h. 

 

 

Fig. 3-15: XRD diffraction patterns of corrosion products on material 110A after corrosion test 

saturated with 5.0 MPa H2S. 
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Fig. 3-16: XRD diffraction patterns of corrosion products on material 110A after corrosion test 

saturated with 10 MPa H2S. 

 

 

Fig. 3-17: XRD analyses of corrosion products on material 110A after the corrosion test (Those 

under conditions of 45 °C and 65 °C with 1.0 MPa H2S, referred to a report by Omura et al.). 
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3-4 考察 

油井管材料 95Aと 110Aは，H2S分圧が 1.0 MPaで温度が 24 °C の環境から，H2S分圧が

10 MPaで温度が 150 °Cに渡る広い環境範囲において，マクロな割れを生じないことが確認

された。しかしながら，微小な孔食やひび割れ（fissure）が高温高 H2S環境でのみ確認され

た。一方で，材料 110Bは環境助長割れ（EC）感受性を有し，比較的温度の低い環境や高温

高 H2S 環境ではマクロ割れが確認された。そのため，これらの EC の発生機構と材料におけ

る EC 感受性について，腐食反応，水素吸蔵，材料表面の腐食生成物形態の観点から議論す

ることとする。 

 

3-4-1 腐食生成物の形態 

 H2S 分圧が 1.0 MPa で温度が 24 °C の環境での腐食生成物は，硫化鉄の外層と Cr, Moが濃

化した酸化物の内層で形成されていた。このような二層の構造は Thebault らによっても同

様の環境で観察されている[8]。内層に酸化物が存在することは，外層の硫化鉄層の保護性が

不十分であるため，水が浸透していることを意味する。さらに，内層酸化物層は外層の硫

化物層による硫黄の消費によって，外層直下では H2S の活量が低下していることも意味す

る。高 H2S 分圧のサワー環境に晒された Ni基合金においても同様の二層の保護層の観察例

があり，Crが濃化した酸化物の内層と Ni硫化物の外層から構成されている[13]。H2S 分圧が

1.0 MPa のまま温度が 80 °C 以上まで上昇すると，内層酸化物の厚みは増加した。この結果

は，Fig. 3-7に示した，80 °C 以上の温度で温度上昇に伴い腐食速度が増加した傾向と一致す

る。これらの結果から，H2S 分圧が 1.0 MPaの環境で形成された内層の酸化物層は腐食反応

を抑制するには保護性が不十分であるといえる。 

 H2S 分圧の増加は内層酸化物層の厚みを減少させ，より密な腐食生成物層に変化させる。

従って，H2S分圧の上昇は外層の硫化物層の保護性を強化し，内層側への水分の浸透を防止

していると考えられる。この傾向は，Fig. 3-2～3-4で確認された，H2S分圧の上昇に伴う腐

食速度の減少に対応する。2160 時間の浸漬の後では，Fig. 3-12 に示したように，内層酸化

物層の厚みは極端に薄くなり，その腐食生成物は主に硫化物によって構成されていた。こ

れは試験期間の長期化が，外層硫化物層の保護性を安定化するために有益な効果を与えて

いることを意味する。 

 腐食生成物の結晶構造もまた環境条件によって変化した。H2S 分圧が 1.0 MPa で温度が

24～107 °C の環境では mackinawiteと cubic FeS が XRD 分析により検出された。Cansio ら[14]

は，NACE TM0177 solution A ならびに solution B 環境への大気圧での浸漬によって二種類の

腐食生成物を形成することを報告している。大村ら[7]は H2S分圧が 1.0 MPa で温度が 65 °C

以下の環境においては，336 時間の浸漬では mackinawite のみ，720 時間の浸漬では

mackinawiteと cubic FeS の両方の生成を確認している。また試験温度の上昇にともない硫化

物はより硫黄が濃化した構造（pyrrhotite）に変化し，この構造変化は，腐食速度の温度依存

性に対応していると思われる。すなわち，室温から 80 °C まで温度範囲では，腐食速度は温
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度上昇に伴い低下した。これらの環境で生成された腐食生成物では，硫化鉄の主要な構造

は mackinawiteであると思われる。一方で，80 °C 以上の環境では温度上昇に伴い，pyrrhotite

の生成とともに，腐食速度は顕著に増加したと考えられる。さらに，H2S 分圧の上昇や試験

期間の長期化もまた硫黄が濃化した硫化鉄の構造に変化させた。 

 低合金鋼表面に生成する様々な硫化鉄ならびにそれらの安定度や溶解度に関するレビュ

ー記事が Smithと Joostenによって報告されている[15]。mackinawiteは一般的に，短時間で生

成する初期の準安定相と認識されている[16-20]。mackinawite は保護性に乏しく，空孔性であ

るために，硫化物中の mackinawiteの割合が高い場合には，腐食速度は大きくなることが報

告されている。純水に H2S を飽和させた溶液においては，硫化鉄の連続的な変化として，

mackinawiteから cubic FeS，さらに pyrrhotite（Fe7S8）を経由して，最終的に pyrite（FeS2）

が生成されたが，5%食塩水に H2S を飽和させた溶液の場合には mackinawite のみが確認さ

れたことから，塩化物イオンは，硫黄が濃化した保護的な硫化鉄の生成を抑制していると

考えられている。また植田[21]は 5%食塩水に 0.1 MPa の H2Sを飽和させた溶液にて，温度上

昇にともなって，腐食速度の増加とともに mackinawite（tetragonal alpha Fe9S8）から troilite

（hexagonal beta FeS）への変化が促進されると報告している。本研究では，H2S 分圧が 1.0 

MPaで温度が 24 °C の環境にて，硫黄含有量の少ない硫化鉄（mackinawite と cubic FeS）が

主に観察され，この傾向は以前の研究結果ともよく一致する。しかしながら，H2S 分圧が

1.0 MPaを超える領域では，H2S 分圧の増加と温度の上昇，さらに試験期間の長期化が，硫

黄が濃化した保護性を持つ硫化鉄層の形成を加速することを新たに見出した。硫黄が濃化

した腐食生成物の保護性については，その高い吸着力，水溶液への非溶解性，ないしは溶

解度に起因する熱力学安定性によって説明することが可能である。 

 環境因子が腐食生成物の形態に及ぼす影響については，以下のように整理できる。H2S分

圧の増加と試験期間の長期化は，硫化鉄をより安定な構造に変化することを加速し，その

結果として腐食反応を抑制する有益な効果をもたらす。温度上昇は腐食の観点から，有害

な効果と有益な効果の両方を有するということができる。すなわち，1.0 MPa 以下の比較的

低い H2S 分圧環境においては，保護性に乏しい硫化鉄層の形成に起因して，温度上昇は腐

食反応を促進する。一方で 1.0 MPa を超える高い H2S 分圧環境においては，硫黄濃度が高

い保護性の腐食生成物形成によって，温度上昇は腐食反応を抑制する。 

 

3-4-2 環境助長割れの発生機構 

 材料 110Bにおいて，24～66 °Cという比較的低い温度で発生したマクロな割れは SSCで

あると考えてよい。環境温度の上昇に伴い，SSC 感受性が低下することはよく知られてい

る。温度依存性を示す理由の一つは，高温における吸蔵水素濃度の低下である。また，水

素集積挙動に及ぼす温度の影響は SSC 感受性そのものにも影響する。試験温度の低下に伴

い応力集中領域における局所水素濃度は増加する。そのために，H2S 分圧が 5.0 MPaで温度

が 80 °C の環境においては，平均水素濃度は十分高いにもかかわらず，SSC が発生していな
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いといえる。ここで述べたような H2S 分圧や環境温度が SSC 感受性に及ぼす影響について

は，第 4章で定量的な解析を試みる。H2S 分圧が 3.0 MPaで温度が 66 °C の環境で材料 110B

が SSCを発生しなかった理由については，腐食挙動や腐食生成物が SSC感受性に影響した

可能性がある。SSC 感受性に及ぼす冶金的因子の影響に関しては多くの研究が存在し，SSC

感受性は材料強度，合金元素，不純物，焼戻し温度等によって左右されることが広く知ら

れている。材料 110Bのみが SSC感受性を示すことは，このような様々な冶金的因子が影響

していると考えられる。ただし本研究において，材料 110B は他の材料に比べて降伏応力が

高く，またそのために高い応力が負荷されている。従って，その高い強度と負荷応力が SSC

感受性に特に影響しているとも考えられる。 

 H2S の超臨界環境における高温での割れ発生機構を明確にすることは難しい。SSC 感受性

に関する温度の影響の議論に基づくと，高温で SSC が発生するとは考えにくい。可能性が

あるのは活性経路腐食（APC：active pass corrosion）型の環境助長割れである。孔食やひび

割れが試験初期に生成し，その後，これらの孔食やひび割れが，引張応力を伴う局部腐食

機構によって進展したと考えられる。このような発生機構を考えた場合，局部腐食が進行

するためには，例えば保護性の腐食生成物層によって全面腐食が抑制されなければならな

い。H2S分圧が 10 MPaで温度が 107 °Cの環境では，低い H2S 分圧環境に比べて腐食速度は

小さくなっており，この発生機構を支持する結果といえる。さらに，破面上に腐食生成物

が観察されていることも，この発生機構を支持する。腐食生成物は高温環境において形成

されたと考えられるためである。もう一つの可能性として，水素脆化型の破壊が冷却後，

つまり試験終了後に発生した機構が考えられる。SSC 感受性と同様に，水素脆化感受性は

高温では低い。しかしながら，高温環境であっても高 H2S 分圧環境では，ある程度の量の

水素が材料中に侵入する。その後，材料中の水素が放出される前に，試験温度が急激に低

下した場合には，水素脆化割れが発生してもよい。なぜなら，高温からの温度低下の際に

は応力集中部への水素集積が生じるためである。Fig. 3-5に見られる鋭い割れ形態は水素脆

化のようである。しかしながら，割れの起点となる箇所は孔食，ひび割れ，あるいはこれ

らが起点となった微小割れであって，これらは APC 型の機構であるといえる。なお本研究

では超臨界環境を含む高温高 H2S 環境での評価を実施したが，臨界状態となることで腐食

生成物や割れの発生挙動に大きな変化は認められなかった。反応の直接観察は出来ていな

いものの，臨界状態になったとしても，腐食反応は環境の変化に対し連続的に変化してい

ると考えられる。 

高温高 H2S 分圧環境で発生した割れの機構について，合金元素の影響も含め Fig. 3-18に

図示した。Cr と Mo を十分に含有する材料 95A と 110A の場合，孔食やひび割れ等の局部

腐食は浸漬初期に発生するが，硫黄が濃化した硫化鉄の形成や十分な耐食性をもたらす合

金元素の添加によって，腐食生成物層の耐食性が向上し，局部腐食は，割れとして進展し

ない。CrやMoの含有量の少ない材料 110B の場合，孔食やひび割れなどの局部腐食は 110A

と同様に試験初期に発生するが，耐食性合金元素が不足するため，APC 機構によって，局
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部腐食または環境助長割れが進展する。試験期間が十分に長い場合，マクロな割れを明確

に確認することができるが，試験期間が短い場合には割れ長さもまた短く，孔食やひび割

れとの区別は難しい。ただし，これら APC型の割れは，試験終了後の冷却条件によっては，

常温近傍にて水素脆化型の EC を引き起こす可能性がある。 

 

 

Fig. 3-18: Mechanisms of EC which occurred at elevated temperatures in material 110B containing 

low Cr and Mo. 

 

 

3-5 結言 

95 ksiグレード（YS 655 MPa 級）ならびに 110 ksiグレード（YS 758 MPa 級）の低合金鋼

に対し，オートクレーブ中の高圧 H2S 環境の 4 点曲げ試験にて，環境助長割れ（EC）感受

性を検討した。試験環境は，H2S分圧は 1.0～10 MPa，温度は 24～150 °C の範囲で変化させ

た。EC 機構と材料間の EC 感受性の差について，腐食反応，水素吸蔵，鋼材表面に形成さ

れる腐食生成物の形態の観点で議論を行い，以下の結論を得た。 

1) CrやMo を含む 95 ksiグレードならびに 110 ksiグレードの材料では，全ての試験環境

でマクロな割れは生じなかった。高温かつ高 H2S分圧の一部環境において，孔食やひび

割れなどの局部腐食は生じたが，3 か月の長期試験を行っても割れとしては進展しなか

った。 

2) Cr や Mo 添加量の少ない 110 ksi グレードの材料では，66 °C 以下の比較的低い温度で

SSCが発生し，高温かつ高 H2S 分圧環境（H2S 分圧が 10 MPaで温度が 107～150 °C）で

は APC型の EC が発生した。 

3) H2S分圧の上昇と試験期間の長期化により，腐食生成物の形態はより密になり，その結

果として腐食を抑制した。 

<Protective corrosion products layer>

Containing high Cr & Mo

<Non-protective corrosion products>
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HE type

At high temperature

At low temperature
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4) H2S分圧が 1.0 MPa の環境のもとで試験温度が上昇すると，腐食速度は増加する。その

原因として，硫化鉄の保護性が乏しいためと考えられる。 

5) CrやMo 添加量の少ない 110 ksiグレードの材料で，高温かつ高 H2S分圧環境で発生し

た割れに対し，二つの機構を提案した。一方は高温で生じた APC 型の割れで，もう一

方は高温で侵入した水素が材料冷却後に応力集中部に集積して生じるHE型の割れであ

る。 
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第 4章 水素侵入ならびに SSC感受性に及ぼす環境因子の影響の定量化 

 

4-1 背景と目的 

 サワー環境での水素脆化現象を対象に，本論文の第 2 章では，低合金油井管の SSC 感受

性に及ぼす試験温度の影響を室温近傍で評価し，試験温度が低下するほど水素脆化感受性

が増大することを明らかにした。また水素脆化感受性が増大する機構として，破壊起点と

なる応力集中部への水素集積が顕著になるためと考えた。第 3 章では，高温，高 H2S 分圧

環境における水素脆化を含む環境助長割れ（EC）感受性を調査することを目的とし，H2S

分圧は 10 MPaまで，試験温度は 150 °Cまでの条件で評価を行った。これらの結果から，環

境の H2S 分圧の上昇，ならびに環境温度の低下に伴い鉄鋼材料の水素脆化感受性は増大す

ることが分かったが，その定量評価には至らなかった。また環境温度の低下に伴い，H2Sが

気体として存在できる上限圧力は低下するため，高 H2S 分圧と低温環境は両立せず，どの

ような環境が最も厳しいかは明らかではない。 

 サワー環境での水素透過や SSC 挙動に及ぼす環境因子の影響は，これまでに様々な検討

がされている[1-4]。Asahi らは水素透過係数と SSC 感受性は，試験溶液中の水素イオン濃度

[H
+
]と H2S 濃度[H2S]の積に依存すると報告した[2-3]。低合金油井管材料のサワー適合性を評

価するための規格である，ANSI/NACE MR0175/ISO 15156-2 では，サワー環境の過酷さは

H2S 分圧と pH によって評価されている[5]。試験温度の影響については第 2 章で説明したと

おりであるが，過去の検討も含め，H2S-水系での評価が中心であり，低温かつ高 H2S 環境

下で生成する H2Sハイドレート
[6-7]の影響については明らかになっていない。そのため，SSC

に及ぼす環境の影響について明確化するためには，ハイドレート生成条件も含めた低温環

境での追加検討が必要である。NACE TM0177
[8]に規定される DCB 試験を用いた近年の研究

では[9-12]，試験温度の低下，H2S 分圧の上昇，pH の低下に伴い SSC 感受性が増大すると報

告されているが，上述のとおり，その影響は完全に解明されたとはいえず，また影響を定

量化できていない。 

 そこで本章では，高強度低合金油井管材料の SSC 感受性に及ぼす pH，H2S 分圧，環境温

度の影響について，水素吸蔵と水素集積の観点から定量的な整理を試みた。そこで，これ

までの検討に加え，H2S分圧は 0.001～0.3 MPa，試験温度は 4～24 °C の範囲で環境条件を

変えた試験を追加実施した。この範囲には H2S のハイドレートが生成すると考えられる環

境を含む。腐食速度，拡散性吸蔵水素濃度，SSC 感受性を各環境で評価し，それらの結果

をもとにDCB試験片のき裂先端領域における水素集積度つまり局所水素濃度を見積もった。

さらにその局所水素濃度を用いて，様々なサワー環境の SSC 感受性に及ぼす環境因子の影

響を半定量的に明らかとした。 
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4-2 実験 

4-2-1 供試鋼 

110 ksi（YS 758 MPa級）グレードの低合金油井管を供試鋼とした。化学組成を Table 4-1

に示す。材料 A，B に，焼き入れ，焼戻しの熱処理を行い，焼戻しマルテンサイト組織とし

た。機械的特性を Table 4-2 に示す。材料 B については，2条件の異なる温度で焼戻しを実

施し，異なる機械的特性を示す。 

 

Table 4-1: Chemical compositions of material/wt%. 

 C Si Mn P S Cr Mo 

A 0.26 0.3 0.4 0.007 0.001 1.0 0.7 

B 0.27 0.3 0.5 0.006 0.001 1.1 0.7 

 

Table 4-2: Mechanical properties of material. 

Material Yield strength Tensile strength 

A 796 MPa 866 MPa 

B1 805 MPa 873 MPa 

B2 761 MPa 843 MPa 

 

4-2-2 DCB試験 

 SSC 感受性（KISSC）に及ぼす環境因子の影響を評価するため，DCB試験を NACE TM0177 

method D
[8]に従い，Fig. 4-1の丸印で示す条件で実施した。Fig. 4-1は H2S-水系の相図となっ

ている。試験溶液は Table 4-3 に示す，酢酸緩衝溶液ならびに 5%食塩水を用いた。表中の

NaAcは酢酸ナトリウム（CH3COONa），HAcは酢酸（CH3COOH）を意味する。 

 

Table 4-3: DCB test conditions. 

Sol. NaCl 

/wt% 

NaAc 

/wt% 

HAc 

/wt% 

H2S 

/MPa 

Temp. 

/deg. C 

B 5.0 0.41 2.50 0.1 4, 12, 18, 24 

NaCl 5.0 - - 0.3 10, 12 

pH 3 5.0 0.14 2.70 0.001, 0.1 4, 24 

pH 5 5.0 3.03 0.58 0.001, 0.1 4, 24 
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Fig. 4-1: Pressure–temperature phase diagram for the H2S/H2O system and DCB test conditions. 

 

 材料 A から採取した DCB 試験片は，厚みが 9.53 mm であり，初期の開口変位（arm 

displacement）が 0.49 mmとなるよう，くさび厚みを調整した。この試験片を溶液 Bならび

に 5%食塩水に H2Sガスをバブリングさせた環境に浸漬し，KISSCに及ぼす試験温度の影響を

評価した。溶液Bは 5%食塩に 0.41%の酢酸ナトリウムと 2.5%の酢酸を添加した溶液に対し，

0.1 MPaの H2Sガスを飽和させた環境となっており，NACE TM0177 で規定される solution B

に相当する。試験期間は 336 時間，試験片の単位表面積当たりの試験溶液量（比液量）は

20 mL/cm
2
 とした。試験中の溶液の撹拌は実施していない。DCB 浸漬試験の後，試験容器

中の H2Sガスは N2ガスによって置換し，その後に試験片を取り出して洗浄し，ブラシ掛け

によって腐食生成物を除去した。 

 材料 B1と B2から採取した試験片は，Aと同様に厚みが 9.53 mmの試験片だが，初期の

開口変位は 0.91 mmとなるよう，くさび厚みを調整した。これらの試験片を pH 3ならびに

pH 5の溶液に，4 °C と 24 °C の条件で浸漬し，KISSC，腐食速度，拡散性水素濃度に及ぼす

H2S分圧と pH の影響を評価した。試験に用いた試験溶液は酢酸緩衝溶液で，5%の食塩とと

もに酢酸，酢酸ナトリウムが添加され，試験初期の pH を 3 と 5 に調整している。pH は，

酢酸と酢酸ナトリウムの添加量の和が 0.466 mol/Lの条件を維持したままで，酢酸と酢酸ナ

トリウムの添加比率を変えることで調整した。この添加量の合計量は NACE TM0177 

solution B つまり溶液 Bと同じである。H2S 分圧は 0.001～0.1 MPaの範囲で変化させた。大

気圧に満たない H2S 分圧条件の試験では，N2ガスと混合して全圧を 0.1 MPa とした。H2S

ガスまたは混合ガスは試験中も流し続け，溶液中にガスが飽和した状態を維持した。試験

期間は 336時間，比液量は 20 mL/cm
2
 とした。試験中の溶液の撹拌は実施していない。試

験片の腐食速度は腐食減量から求めた。 
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0.3 MPa の高圧環境試験では，オートクレーブを用いた。試験環境は 5%食塩水である。

酸などの添加による試験溶液の pH 調整は行っておらず，溶液中の H2S濃度によって pH は

決定される。その pH 決定機構は実環境における pH 決定機構と同様である。H2S ガス飽和

後の pH は熱力学ソフトウェア Factsage とデータベース[13-14]を用いた計算から，3.7 と求め

られた。この計算では腐食生成物の寄与は考慮していない。 

高圧環境試験では，まずオートクレーブ内に応力を負荷した試験片を設置した後，オー

トクレーブ内を真空に引き，窒素ガスを充てんするサイクルを複数回行い，オートクレー

ブ内の酸素を除去した。その後，別容器にて窒素を流して溶存酸素を除去済みの試験溶液

を，外気に触れないようにオートクレーブ内に移し，試験温度まで昇温を行い，所定の圧

力まで H2S ガスで加圧した。加圧してから数日間は，溶液中への H2S ガスの溶け込みが進

行することにより，容器内の H2Sガス圧力は徐々に低下した。特に，10 °Cでのガス圧力の

低下が顕著であったが，これはハイドレート生成により H2S が消費されたためと考えられ

る。この圧力損失を補填するため， 1日に一度の頻度で再加圧を実施した。試験期間は 336

時間，試験片面積に対する比液量は 20 mL/cm
2
 とした。H2S ガスの溶液中への溶解を促進

するため，試験中の溶液撹拌を実施した。 

 

4-2-3 水素分析 

大気圧下での浸漬を実施した DCB試験片に対して，グリセリン捕集法を用いて吸蔵され

た拡散性水素濃度を測定した。グリセリン捕集法では，試験片を 45 °C のグリセリン中に

72 時間浸漬し，その間に試験片から放出された水素ガスを捕集する手法である。H2S ガス

の置換や試験片取り出し，腐食生成物の除去等を行うため，浸漬終了から水素濃度測定開

始までに最大で 1 時間程度かかっており，この間に試験片中の水素の 10%程度は外部に放

出されたと考えられる。ただし，捕集前の放出水素量を厳密に評価することは困難である

ため，後の評価や計算においての補正は行っていない。 

 

 

4-3 結果 

4-3-1 浸漬試験 

 試験溶液の pH変動を Table 4-4にまとめる。溶液 Bと溶液 pH 5では。試験前後の pH 変

化はそれぞれ±0.1 または±0.2 の範囲に収まっている。一方で，溶液 pH 3 では 3.7まで上昇

することがあり，酢酸溶液の緩衝能が pH を維持するには不十分と言える。なお 5%食塩水

の pH は，溶け込んだ H2S の濃度が測定時には低下し，正しい pHが評価できないため，測

定していない。 
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Table 4-4: Initial and final solution pH of DCB test solutions (for NaCl sol., the pH was estimated 

from thermodynamic calculation). 

Sol. Initial pH Final pH 

B 3.5 3.5 - 3.6 

NaCl (3.7) (3.7) 

pH 3 2.8 - 3.0 3.1 - 3.7 

pH 5 4.9 - 5.0 5.0 - 5.2 

 

4-3-2 SSC感受性に及ぼす環境因子の影響 

H2S 分圧が 0.1 または 0.3 MPa の条件で，様々な試験温度にて実施した DCB 試験結果を

Table 4-5と Fig. 4-2に示す。0.1 MPaの H2S分圧条件では，試験温度の低下に伴い KISSCは低

下し，これは過去の報告[9]で得られた傾向とも一致する。しかしながら，0.3 MPa の H2S 分

圧条件では，10 °C で大変高い KISSCが得られた。後に説明するが，この試験環境で H2S ハ

イドレートが生成された影響だと考えられる。 

 

Table 4-5: KISSC values obtained in aqueous solutions saturated with 0.1 and 0.3 MPa H2S at several 

temperatures using material A. 

Temp. 

/°C 

Initial 

pH 

H2S  

/MPa 

KISSC 

/MPa m
0.5

 

4 3.5 0.1 15.5 16.1 Invalid 

12 3.5 0.1 18.2 19.9 17.0 

18 3.5 0.1 24.8 24.8 28.0 

24 3.5 0.1 31.8 31.5 31.0 

10 3.7 0.3 36.2 40.0 Invalid 

12 3.7 0.3 17.7 17.6 19.8 
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Fig. 4-2: Effects of testing temperature on KISSC derived by DCB test of material A. 

 

 様々な pH, H2S分圧環境で実施した DCB試験結果を Table 4-6に示す。表中の「High」ま

たは「Low」は数値評価には不適切な結果（Invalid）であったことを示す。例えば，ノッチ

部からのき裂の進展が 2.5 mm未満の場合には，材料の耐 SSC性が高すぎて数値評価に適さ

ないとみなし「High」の記載を，逆にき裂が長く進展しすぎた場合には材料の耐 SSC 性が

低すぎて数値評価に適さないとみなし「Low」の記載としている。試験結果全体の傾向とし

て，KISSCは H2S 分圧の上昇に伴い低下し，材料強度の上昇によって低下した。注目すべき

は，KISSCに対して pHがほとんど影響していない点である。 
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Table 4-6: KISSC values obtained in several sour conditions using material B1 and B2 /MPa·m
0.5

.
 

Material Temp. 

/°C 

Initial 

pH 

H2S p.p. /MPa 

0.001 0.01 0.1 

B1 24 3 57.3 

56.4 

34.6 

35.1 

28.8 

32.2 

35.6 

5 55.4 

57.0 

- 29.4 

34.1 

4 3 51.9 

High 

21.8 

Low 

Low 

Low 

Low 

5 High 

High 

- Low 

27.2 

B2 24 3 54.7 37.8 37.2 

38.7 

5 54.8 - 35.1 

4 3 42.2 34.4 28.9 

31.8 

5 High - 29.7 

 

4-3-3 腐食速度と水素吸蔵に及ぼす環境因子の影響 

 Fig. 4-3に 0.1 MPaのH2S分圧にて様々な温度で浸漬したDCB試験片中の拡散性水素濃度

を示す。水素濃度は試験温度の上昇に伴い，わずかに低下している。 

DCB 試験片の腐食減量から求めた腐食速度に及ぼす pH と H2S 分圧の影響について，4 °C

と 24 °Cでの結果を Fig. 4-4に示す。pHの低下，H2S分圧の上昇に伴い腐食速度は増加した。

また全ての環境で，4 °Cに比べ 24 °C での腐食速度は大きくなった。 

DCB試験片の拡散性水素濃度に及ぼす pHと H2S分圧の影響を Fig. 4-5に示す。H2S分圧

の上昇にともない水素濃度は増加するものの，pHの影響はあまり見られなかった。4 °Cに

おける水素濃度は，24 °Cに比べほぼ同じか若干多いように見える。また材料の影響に着目

すると，B1に吸蔵された水素濃度の方が，B2に吸蔵された水素濃度よりも高かった。これ

は強度の高い B1の方が，炭化物や格子欠陥などの水素トラップサイトが多いためと考えら

れる。 
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Fig. 4-3: Effects of testing temperature on diffusible hydrogen concentration derived by glycerol 

method using DCB specimens of material A (0.1 MPa H2S condition). 

 

 

Fig. 4-4: Effects of pH and H2S partial pressure on corrosion rate of both material B1 and B2 (open 

mark and solid line: 24 °C, solid mark and broken line: 4 °C). 
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Fig. 4-5: Effects of pH and H2S partial pressure on diffusible hydrogen concentration of both 

material B1 and B2 (open mark and solid line: 24 °C, solid mark and broken line: 4 °C). 

 

 

4-4 考察 

Fig. 4-2や Table 4-5，Table 4-6で示したように，KISSCは H2S分圧と試験温度に強く依存し

た。一方で，Fig. 4-4に示すように，pH が腐食速度に及ぼす影響が確認されるが，KISSCに

及ぼす影響は小さかった。そこで，SSC の素過程それぞれに及ぼす環境因子（pH，H2S 分

圧，試験温度）の寄与を明らかにすることを試みる。まず，SSC 試験中の DCB試験片表面

または内部における水素の挙動について Fig. 4-6 に模式的に示す。この図から，水素の挙動

は大きく水素吸蔵と水素集積に分けることができ，水素集積の結果として SSCが発生する

と理解できる。 

 

 

Fig. 4-6: Schematic illustration of the hydrogen behavior on and in DCB specimens during SSC 

testing. 
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4-4-1 水素吸蔵 

 Fig. 4-4に示したように，pHの低下，H2S 分圧の上昇，試験温度の上昇に伴い腐食速度は

増加した。過去の研究において，pHの低下と H2S分圧の上昇に伴う水素透過係数の増加が

確認されており[2-3]，これは腐食速度に及ぼす環境因子の影響傾向と合致する。しかしなが

ら，本研究で，グリセリン捕集法を用いて測定した DCB試験片中の拡散性水素濃度は，Fig. 

4-4や 4-5で示すように，腐食速度には依存せず，H2S分圧に強く依存する傾向を示した。

その原因を探るために，材料表面で水素が関係する各種反応の速度について整理して考察

する。 

 サワー環境は脱気環境なので，カソード反応の主体は水素発生反応であり，以下の三つ

の過程で表現される。 

 

H+ + e− → Had （4-1） 

 

Had + Had → H2 （4-2） 

 

Had + H+ + e− → H2 （4-3） 

 

式 4-1は Volmer機構，式 4-2は Tafel機構，式 4-3は Heyrovsky（Horiuchi）機構であり，Had

は材料表面の吸着水素を意味する。この水素発生反応の際に，Volmer機構で生成した Had

の一部は材料中に侵入し，吸蔵水素 Habとなる。Yamakawaら[15]は材料表面における各反応

速度 fV，fT，fHと材料中への水素侵入速度 finについて，Hadの表面被覆率 θと，それぞれの

反応速度定数 kV，kT，kH，kinを用いて式 4-4～4-7のように示した。 

 

𝑓V = kV(1 − 𝜃) （4-4） 

 

𝑓T = kT𝜃2 （4-5） 

 

𝑓H = kH𝜃 （4-6） 

 

𝑓in = kinθ （4-7） 

 

これらの反応速度を用いると，材料表面における Hadの生成と消費の関係は式 4-8のように

示すことができる。 

 

𝑓V = 𝑓T + 𝑓H + (𝑓in − 𝑓out) = 𝑓T + 𝑓H + 𝑓in
′  （4-8） 
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ここで，fout は材料中からの水素放出速度であり，fin´は侵入速度から放出速度を差し引いた

速度であり，見かけの水素侵入速度となる。 

背景でも触れたが，H2S 分圧の上昇と pH の低下に伴い SSC 感受性は増大すると一般的に

は考えられている。その理由の一つとして，電気化学的水素透過法で評価された水素透過

係数の環境依存性によって SSC感受性が議論されていることがあげられる。水素透過試験

は薄型試験片を用いて，一方から水素を導入し，他方から抜けてきた水素量の時間変化を

測定する方法である。水素透過試験を開始すると，まず水素導入側表面における水素（Had）

の表面被覆率 θは，Volmer 機構によって時間とともに上昇する。次に Hadは再結合反応（Tafel

機構）によって水素ガス化するか，材料中に吸蔵されることで消費されるが，これらの反

応速度は θの上昇に伴い増加する。吸蔵された材料中の水素は，水素濃度勾配に伴い試験片

のもう一方の表面に向けて移動（拡散）する。材料中の水素濃度は時間とともに増加し，

濃度勾配は小さくなるので，水素の移動速度は低下する。材料中に吸蔵された水素の拡散

が遅くなれば，表面水素濃度 CSは増加していく。最終的には，式 4-1～4-8で記載した表面

反応の平衡状態における見かけの水素侵入速度 fin´ = fin－foutは，無視できるほど小さくなる

はずである。水素透過試験はこのような状況を前提とした試験であるが，その状況を担保

するためには平衡状態における水素拡散速度が十分に小さくなくてはならず，サワー環境

から侵入する多量の水素に対し，侵入側から放出側への濃度勾配を小さくするため，十分

な厚みを持った試験片を用いる必要がある[16]。しかしながら，過去に実施された多くの水

素透過試験では十分な厚みが確保されていない恐れがあり，その場合には表面反応が平衡

状態にならないことから，水素透過係数より計算される表面水素濃度は試験片厚みに依存

し，また水素透過係数は表面における水素侵入速度に依存する。水素侵入速度は Hadの生成

速度に依存するので，pH低下による腐食速度の増加の影響を強く受けてよい。 

 一方で，多くの SSC試験法では試験片を腐食環境に浸漬する方法が採られており，全面

から水素が侵入するので，水素透過でいう平衡状態に早期に達することが可能で，試験片

中の水素濃度勾配がなくなれば見かけの水素侵入速度は 0となる。この状態が水素の飽和

であって，試験片全体の水素濃度は表面水素濃度と等しい。Hadが主に再結合反応によって

消費される場合は，材料中への見かけの水素侵入速度が多少変化しても，θにはそれほど影

響しない。しかしサワー環境では H2Sの水素侵入促進効果があり，その機構については明

確ではないものの，水素侵入の速度定数 kinが大きい，または再結合反応が阻害されている

と考えられている。これらの結果として，水素侵入反応が Hadを消費する主な反応となって

いてよい。この場合は，水素侵入速度の低下は θの増加をもたらす。つまり時間経過に伴い

表面水素濃度は上昇する。Hadの供給速度が速く，水素侵入速度が大きい場合は平衡状態に

達するまでの時間が短くなるが，平衡状態における表面水素濃度には，水素侵入速度によ

る直接の影響はないと言える。従って，pH は表面反応の速度定数に影響せず，Hadの供給速

度にのみ影響するならば，厚みが不十分な試験片を用いた水素透過試験でのみ影響を示し，
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吸蔵水素濃度には影響を示さない結果であってもよい。一方で，Fig. 4-5から読み取れるよ

うに，平衡状態の水素濃度は H2S 分圧，あるいは H2S 濃度[H2S]に依存すると考えられる。 

 H2S 濃度[H2S]は熱力学ソフトウェア Factsageとデータベース[13-14]を用いて計算すること

ができ，その濃度は H2S分圧と温度に依存する。厳密には水溶液中のイオン種の影響もあ

りえるが，ここでは考慮していない。計算結果と，NACE TM0177 solution A に対し 0.1 MPa 

H2Sを飽和させた条件での実験結果を Fig. 4-7に示す。実験値はヨウ素滴定法によって測定

した。実験結果は計算値と良い一致を示しており，計算の妥当性が示された。また H2S濃

度は試験温度の上昇に伴い低下し，H2S 分圧に比例する（Henryの法則）。この計算結果の

回帰式として，式 4-9 を導出した。この式により，H2S 分圧と試験温度が決まれば，H2S 濃

度が簡単に計算できる。 

 

[H2S] = 7.47 × 107 × PH2S × e−0.026×T （4-9） 

 

 

Fig. 4-7: Effects of environmental temperature and H2S partial pressure on [H2S] in aqueous 

solution. 

 

 実験的に得られた DCB試験片中に吸蔵された拡散性水素濃度 CHを，[H2S]で整理した結

果を Fig. 4-8に示す。図中の回帰曲線は式 4-10に示す関係を反映しており，温度に関係な

く，[H2S]と材料定数Mによって水素濃度を決定できる。 

 

𝐶H = 𝑀 × [H2S]0.2 （4-10） 
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CHは浸漬後の試験片で測定した水素濃度であり，環境に対して飽和状態にあると考えられ

るため，表面水素濃度 CSとは等しいとみなすことができる。 

 

 

Fig. 4-8: Estimation of hydrogen concentration by Equation 4-10 using a constant of trapping 

ability, M, for each material 

 

4-4-2 水素集積と KISSC 

 材料中に吸蔵された非拡散性水素も含む全水素濃度 Cは，トラップとは無関係の表面水素

濃度と水素トラップ能 Bで決定されると考えられる。すなわち，式 4-10で示した Mは Bの

関数である。従って，C は格子間水素と様々なトラップサイトに捕捉された水素の総和なの

で，式 4-11のように記載することができる。 

 

𝐶 = (1 − ∑ 𝑑k

n

k=m

) 𝐶s + 𝑑m

𝐵m

𝐵α
Cs + 𝑑m+1

𝐵m+1

𝐵α
𝐶s + ⋯ （4-11） 

 

ここで Bmはと dmはそれぞれ，各トラップサイトのトラップ能とトラップ密度を示し，Ba

は BCC 鉄の格子間元素におけるトラップ能を意味する。水素トラップ能は pHや H2S 分圧

等の環境因子には依存しないが，温度には依存する。 

DCB試験片におけるき裂先端では，高応力とともに塑性変形が生じる領域が存在する。

第 2章では，塑性変形領域における水素濃度は低温ほど顕著に増加する傾向があることを

示した。この結果より，SSC感受性を示す指標である KISSCは，き裂先端の水素濃度に強く
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依存すると考えれば，KISSCに及ぼす環境因子の影響は，き裂先端の局所水素 Clocalに及ぼす

環境因子の影響に置き換えて理解が出来る。 

 き裂先端局所では塑性変形にともなう転位の寄与が顕著だと考えられるが，転位の水素

トラップ能は式 4-11を用いて，以下のように評価することができる。単純化するため，格

子拡散と転位の寄与の二つの項からなる式 4-12を考える。 

 

𝐶local = (1 − 𝑑d)𝐶s + 𝑑d

𝐵d

𝐵α
𝐶s （4-12） 

 

ここで ddは転位密度，Baと Bdはそれそれ格子間水素と転位のトラップ能を示す。トラップ

能 Bは水素拡散係数 D と独立の定数 Kを用いて，B = K/Dと書くことが出来るので，式 4-12

は式 4-13のように書き換えることができる。 

 

𝐶local = (1 + 𝑑d

𝐷α

𝐷d
) 𝐶s （4-13） 

 

ここで Daと Ddはそれそれ格子間水素と転位の局所的な水素拡散係数を示す。次に，水素拡

散係数 Dは水素との結合エネルギーHBと格子拡散係数 D0を用いて，式 4-14 のようにあら

わされるので，Clocalは式 4-15 によって与えられる。 

 

𝐷 = 𝐷0exp (
−𝐻B

𝑅𝑇
) （4-14） 

 

𝐶local = {1 + 𝑑dexp (
(−𝐸a) − (−𝐻B)

𝑅𝑇
)} 𝐶s （4-15） 

 

式 4-15を用いて，格子欠陥の結合エネルギーと試験温度が Clocalに及ぼす影響を，以下の数

値と水素濃度の仮定を用いて計算した[17-18]。その結果を Fig. 4-9と 4-10に示す。一般に転

位密度は単位面積当たりの量で表されるが，水素トラップに及ぼす寄与と一般的な転位密

度が対応するかどうかは明確ではない。そのためここでは転位の寄与度として無次元の数

字を用いた。どのような転位密度の数字を用いるべきかは今後の課題である。 

 

Ea: Pure-α iron = 3.8 kJ/mol 

HB: dislocation = 25 kJ/mol 

CS = 1 mass ppm 
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転位密度 ddの寄与が著しく小さい場合は，局所水素濃度に及ぼす転位の影響は無視できる

が，ddが 0.0001を超えると，水素濃度は著しく増加する。さらに，水素濃度の増加に対し

ては，Fig. 4-10に示すように温度の影響が大きく，一般的な SSC試験条件である 24 °C 環

境に対し，4 °C 環境では約 2倍の水素濃度となる。 

 

 

Fig. 4-9: Effect of dislocation density on local hydrogen accumulation. 

 

 

 

Fig. 4-10: Effect of environmental temperature on an increment of hydrogen concentration caused 

by an increase in dislocation density. 
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転位密度 dd = 0.001として見積もられた局所水素濃度 Clocalと，様々なサワー環境で得られ

た KISSCとの関係を Fig. 4-11に示す。このような高い転位密度を用いたのは，DCB 試験片の

き裂先端領域では塑性変形により高い転位密度となると考えられるためである。同様の材

料を用いて，過去に報告された KISSCについても，材料の水素トラップ能Mをその強度見合

いで 0.90（YS 805 MPa）または 1.00（YS 841 MPa）として局所水素濃度を求め，Fig. 4-11

に合わせて示す。この結果より，KISSCは主に H2S分圧と試験温度から導出される局所水素

濃度に依存することがわかる。この結果より，SSC に対する環境の過酷さは，Fig. 4-11に示

した関係をもとに，粗くではあるが見積もることが出来るだろう。 

第 2章でも述べたが，局所水素濃度の議論では，水素濃度分布に及ぼす鉄鋼組織の影響

については触れておらず，転位や空孔の存在箇所以外では水素濃度は均一である前提であ

る。鉄鋼材料組織の不均一さにともない，水素濃度についても不均一であることは間違い

ないが，Fig. 4-9で示したように転位密度の高い領域での顕著な水素濃度の増加傾向から考

えると，高転位密度領域の水素濃度はほぼ転位密度，表面水素，温度に支配されると考え

てよい。従って，き裂先端という本研究の検討の範囲では，妥当な局所水素濃度を導出で

きていると考えている。 

 

 

Fig. 4-11: Rearrangement of the KISSC obtained in various sour conditions by estimated local 

hydrogen concentration. 

 

M = 0.90 となる材料を例に，サワー環境中の H2S分圧と温度を軸にとり，各環境におい

て推定される KISSCを Fig. 4-12に示す。この図は，環境条件から見積もられた局所水素濃度

と，Fig. 4-11で示した回帰曲線から描かれている。この図からわかることは，H2S分圧と温

度との環境条件が，KISSCに非常に強く影響を与える一方で，pHの影響は無視できることで
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ある。また Fig. 4-12に示すように，H2S 分圧が 0.3 MPa，試験温度が 10 °Cの条件は，破線

で示したハイドレート生成限界線に対し，高圧‐低温側に位置している。Fig. 4-11で示した

ように，この環境条件においては，KISSCの実験値は，本研究の手法を用いて見積もられた

値よりもはるかに高い値を示した。これは腐食反応あるいは水素侵入反応が試験片表面に

生成した H2Sハイドレート層によって抑制された結果であると考えられる。従って，ハイ

ドレート生成環境においては，今回用いた手法で，SSC 感受性を評価できなかったが，材

料の SSC 感受性評価の観点からは，極めて緩い環境なので無視してかまわない。 

 

 

Fig. 4-12: Environmental harshness mapping for DCB evaluation in sour conditions (The KISSC is 

estimated using material A with M=0.9). 

 

水素吸蔵と SSC感受性に及ぼす pH，H2S 分圧，試験温度の影響については，これまでに

様々な検討が行われ，定性的な理解が進められてきたが，十分に理解されたとは言えない

状況にあった。本研究では，SSC発生の素過程に対して，各環境因子の働きを考察し，影

響の解明を試みた。得られた結果を以下にまとめる。溶液の pH は鋼材表面における腐食速

度と水素発生反応に与える影響は大きいが，吸蔵水素濃度に与える影響は小さい。溶液中

の H2S 濃度は表面水素濃度を決定する。試験温度もまた pH と同様に，腐食速度と水素発生

反応に影響するが，その中でも塑性変形領域における水素集積への影響が著しい。結論と

して，サワー環境においては，H2S 分圧と試験温度が KISSCを決定する支配因子であるとい

える。これらの環境因子の影響に基づき，材料選定を実施する際には，より適切な試験環

境を選択することが可能になると考える。また本研究で提案した環境の過酷さを評価する

方法は，実際の材料評価の予備調査として活用が可能であろう。 
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4-5 結言 

高強度低合金油井管材料の SSC 感受性に及ぼす環境因子（pH，H2S 分圧，温度）の影響

について，DCB 試験を用いて評価を行った。さらに，これらの環境因子の働きを理解する

ため，水素吸蔵と水素集積に対する環境因子の影響について検討を行い，以下の結論を得

た。 

1) pHの低下，H2S分圧の上昇，試験温度の上昇に伴い腐食速度は増加した。 

2) H2S 分圧の上昇，試験温度の低下に伴い，材料に吸蔵された拡散性水素濃度は増加し，

SSC感受性も増大した。 

3) 様々なサワー環境で測定された KISSCは，環境の H2S 分圧と試験温度から導出した，DCB

試験片のき裂先端領域における局所水素濃度によって整理が可能であった。 
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第 5章 SSC評価における緩衝系の影響 

 

5-1 背景と目的 

 サワー環境に適用される低合金油井管材料において，腐食の観点からは SSCが最も大き

な問題である。SSC 感受性は材料強度の上昇に伴い顕著に増大するため，ある一定以上の

高強度材料は適用できる環境に限界が生じ，SSCが発生しないことが確認できている環境

にのみ適用することができる。SSC 感受性に及ぼす環境因子の影響については多くの報告

があり[1-7]，それらは以下のように理解されている。溶液 pH の低下ならびに H2S 分圧の上

昇に伴い，腐食速度ならびに水素侵入速度が増加するために SSC感受性は増大する。ただ

し，SSC感受性への環境因子の影響は試験方法により異なった評価となる。 

 SSC感受性を評価する手法として，NACEや EFC から発行されたいくつかの試験規格[8-10]

が存在するが，試験溶液として 0.1 MPaの H2S ガスを飽和させた酢酸水溶液が広く用いら

れている。この試験溶液は比較的簡便に準備出来るので，製品の性能を確認するための出

荷試験として有用である。一方で，高強度材料の適用可否を見極めるためには，より実環

境に近い環境での耐 SSC性評価が必要であり，このような試験は fitness-for-purpose（FFP）

試験と呼ばれる。FFP 試験を実施する場合，想定する井戸環境に対し，最悪のシナリオに基

づいて評価環境を選定する必要がある。環境の選定において，pHや H2S のような随伴ガス

の分圧が特に注目される。環境を再現するために，実験時に酢酸と酢酸ナトリウムを含む

酢酸緩衝溶液が主に用いられる。EFC16
[8]では低合金鋼の評価に用いる FFP 試験溶液として，

50 g/L食塩（NaCl）と 4 g/L酢酸ナトリウム（CH3COONa，NaAc）を含有し，塩酸（HCl）

または水酸化ナトリウム（NaOH）の添加によって pH を調整する水溶液が規定されている。

試験溶液の緩衝能は pHを固定した条件で材料評価を行う上で重要であるが，上述の EFC

溶液は酢酸ナトリウムの添加量が少なく，十分な緩衝能を持つとは言えない。一般に試験

中の pHを一定に保つためには，安定化させたい pHの条件に依存するが，多量の酢酸や酢

酸ナトリウムの添加が必要となるが，その場合は腐食反応に及ぼす酢酸イオンの影響が懸

念される[11]。炭酸水素ナトリウム（NaHCO3）と CO2ガスを用いた重炭酸塩緩衝溶液も，低

合金材料の SSC感受性を評価するのに適した溶液である。しかしながら，このような酢酸

緩衝溶液と重炭酸塩緩衝溶液という緩衝溶液系の違いが，低合金鋼の SSC感受性にどのよ

うな影響を与えるかについて検討された例はほとんどない。 

 本研究の目的は，pH と H2S分圧が同じ条件下において，SSC 感受性に及ぼす緩衝溶液系

の影響を検討することである。Fig. 5-1に示す通り，pHは 4.0，H2S 分圧は 0.03 MPaの条件

を共通条件として選定した[12]。また SSC感受性を定量的に評価するため，DCB試験を採用

した。腐食速度と吸蔵水素濃度についても DCB試験片を用いて評価した。酢酸緩衝溶液に

ついては，SSC 感受性に及ぼす溶質濃度とさらに CO2分圧の影響を調査し，重炭酸塩緩衝

溶液については，CO2分圧の影響を調査した。さらに，酢酸緩衝溶液と重炭酸塩緩衝溶液の

SSC挙動を比較した。一方，鋼材への水素侵入挙動の経時変化を調査するため，いくつか
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の環境での水素透過試験を実施した。以上の結果に基づき，腐食生成物の保護性の観点か

ら，SSC感受性に及ぼす緩衝溶液系と CO2分圧の影響を議論し，さらに低合金鋼の SSC 感

受性評価に適した緩衝溶液系について検討した。 

 

 

Fig. 5-1: Regions of environmental severity with respect to the SSC of carbon and low-alloy steels 

in ANSI/NACE MR0175/ISO 15156-2 and DCB test conditions in this study. 
[12]

 

 

 

5-2 実験 

5-2-1 供試鋼 

110 ksiグレード（YS 758 MPa 級）の低合金耐食性油井管を供試鋼として用いた。Table 5-1

に示す化学組成の材料を，焼き入れ，焼戻しの熱処理により焼戻しマルテンサイト組織と

した。得られた機械的特性を Table 5-2に示す。 

 

Table 5-1: Chemical compositions of material/wt%. 

C Si Mn P S Cr Mo 

0.27 0.30 0.42 0.007 0.001 1.03 0.66 

 

Table 5-2: Mechanical properties of material. 

Yield strength Tensile strength HRC 

787 MPa 878 MPa 27.1 
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5-2-2 試験溶液 

 本研究では試験溶液として酢酸緩衝溶液と重炭酸塩緩衝溶液を用いた。両溶液を用いた

SSC 試験結果の比較を同じ pH で行うために，試験溶液の pH は 4.0 とした。大気圧下での

試験では，重炭酸塩緩衝溶液のpHは4.0より下げられないためである。酢酸緩衝溶液は5wt% 

NaCl 水溶液に酢酸ナトリウム（CH3COONa，NaAc）と酢酸（CH3COOH，HAc）を添加し

た溶液であり，溶液の pH は NaAC と HAc の比率を変えることで，ある程度調整できる。

本研究では，用いる酢酸緩衝溶液の組成を，Table 5-3 の A-1～3 に示すように，pH を 4.0

に固定したままで，NaAc と HAc の総量（mol/L）を変化させ，これらの濃度の影響を調査

することとした。重炭酸塩緩衝溶液は，Table 5-3の Bに示した通り，5wt% NaCl とともに

微量の炭酸水素ナトリウム（NaHCO3）を含有した水溶液である。pH は溶液中に溶解した

CO2濃度と H2S 濃度，ならびに NaHCO3の添加量に依存する。ガス濃度に依存するという

ことは溶液と平衡状態にあるガス分圧に依存するということである。溶液 pH を 4.0に調整

するための NaHCO3の添加量を決定するため，熱力学ソフト FactSage ならびにそのデータ

ベースを用いて，計算を行った[13-14]。 

 

Table 5-3: Compositions of test solutions. 

 NaCl 

/wt% 

NaAc 

/wt% 

HAc 

/wt% 

NaHCO3 

/wt% 

Total 

acetate 

/mol L
-1

 

A-1 5.0 0.41 0 (+HCl) - 0.05 

A-2 5.0 0.41 0.79 - 0.18 

A-3 5.0 1.05 2.03 - 0.47 

B 5.0 - - 0.001-0.02 - 

 

5-2-3 DCB試験 

 SSC感受性（KISSC）に及ぼす緩衝溶液系の影響を調査するため，DCB試験をNACE TM0177 

method D
[9]に従い実施した。9.53mm厚みの通常サイズの試験片を用い，初期の開口変位（arm 

displacement）が 0.71mmとなるようくさび厚みを調整した。試験溶液の比液量は 20 mL/cm
2

とした。試験中の H2S分圧は 0.03 MPa，試験温度を 24 °C とした。試験期間は規格に従い

336時間とした。試験片数は各環境につき 3個とした。 

 大気圧下の試験では，試験溶液にはあらかじめ CO2ガスと H2S ガスを混合したガスを連

続的に流した。試験中，試験溶液の撹拌は行っていない。大気圧を超える高圧環境の試験

ではオートクレーブを使用した。オートクレーブ内に試験片を設置した後，オートクレー

ブを真空に引き，窒素ガスを流すサイクルを複数回行い，酸素を除去した。その後，別容

器で作成後に窒素を流して溶存酸素を除去した溶液を，外気に触れないようにオートクレ

ーブに移した。次に，混合済みのガスを，所定の圧力を付加した状態で封入した。試験開
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始後は溶液中へのガスの溶解に伴いガス圧が低下するため，ガス圧が所定の圧力で安定す

るまで一日一回の再加圧を実施した。試験溶液は H2S の溶解を促進するため，撹拌を継続

しつつ試験を行った。 

 浸漬試験後，DCB 試験片中に吸蔵された拡散性水素濃度をグリセリン捕集法により評価

した。この水素分析法はかつて JIS化されていた方法であり，JIS Z 3118-1986に記載がある。

しかしながら本手法は微量の水素濃度分析には不適であることから，2007 年の改定時に規

格から除かれている。本研究では，サワー環境への浸漬により，材料中に多量の水素が吸

蔵されることから，DCB 試験片のままで分析が可能で，かつ簡便な本手法を採用した。評

価手法は以下のとおりである。水素が吸蔵された試験片を 45 °C に加熱したグリセリン内に

72 時間保持する。その際に試験片から放出された水素を，目盛のついたガラスのコンテナ

で捕集（グリセリンと置換）する，きわめて単純な方法である。この手法では試験片は 45 °C

で保持されるため，室温拡散性水素のみが評価されている。腐食速度は DCB 浸漬試験後の

腐食減量により評価した。腐食速度を計算する際の試験片の面積には，計算を単純化する

ために DCB 試験片のき裂進展領域（破面）は含んでいない。 

 DCB 試験条件を Table 5-4に示す。condition 1～5は酢酸緩衝溶液を用いて，SSC 感受性に

及ぼす溶質濃度（NaAc と HAc の総量）と CO2分圧の影響を評価することが目的である。

一方，condition 6～9では重炭酸塩緩衝溶液を用いて，SSC感受性に及ぼす CO2分圧の影響

を調査することを目的とした。溶液中のH2S濃度は試験後にヨウ素滴定法により評価した。

さらに，各 DCB 試験条件にて，腐食生成物の分析のため，同じ材料で加工した平板試験片

を合わせて浸漬し，SEM観察，EPMA（electron probe micro analysis），X 線回折（XRD）を

実施した。 

 

Table 5-4: DCB test conditions 

Condition Solution pH2S 

/MPa 

pCO2 

/MPa 

Total 

pressure 

/MPa 

1 A-1 0.03 0.07 0.1 

2 A-2 0.03 0.07 0.1 

3 A-3 0.03 0.07 0.1 

4 A-2 0.03 0 

 (N2 bal.) 

0.1 

5 A-2 0.03 0.97 1.0 

6 B 0.03 0.07 0.1 

7 B 0.03 0.27 0.3 

8 B 0.03 0.47 0.5 

9 B 0.03 0.97 1.0 
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5-2-4 水素透過試験 

 材料への水素侵入挙動に及ぼす緩衝溶液系の影響を評価するために，水素透過試験を実

施した。水素透過電流測定のため，水素吸蔵側と水素検出側の 2 つのセルを有する，ダブ

ルセル法を用いた[15-16]。水素透過試験片に 1.5 mm厚みの円盤を用い，水素透過面積を 19.6 

mm
2とした。アノード側のセル（水素検出側）に面する試験片表面には Niメッキを施した。

アノード側のセルを 1 規定の NaOH 水溶液で満たし，0 V v.s. SCE の電位を印加した。カソ

ード側のセルは腐食試験溶液で満たした。水素透過試験の結果から，水素透過電流 Jを得る

ことができる。水素透過試験条件を Table 5-5に示した。condition 3, 4, 6は DCB試験と同じ

環境条件であり，試験期間も DCB試験と同様に 336時間とした。condition 10については，

試験の前半は 0.003 MPaの H2S 分圧条件であり，168時間経過後に 0.03 MPa の H2S 分圧に

切り替え，さらに 168 時間試験を行った。従って，合計で 336時間の試験である。 

 

Table 5-5: Hydrogen permeation test conditions. 

Condition Solution pH2S 

/MPa 

pCO2 

/MPa 

Total 

pressure 

/MPa 

3 A-3 0.03 0.07 0.1 

4 A-2 0.03 0 

 (N2 bal.) 

0.1 

6 B 0.03 0.07 0.1 

10 B 

 

0.003 0.097 0.1 

0.03 0.07 0.1 

 

 

5-3 結果 

H2S注入前の初期 pH，および試験終了時の pHと溶液中H2S濃度をTable 5-6にまとめた。

酢酸緩衝溶液の場合，強い緩衝能のため pH は試験中安定していた。水溶液中 H2S濃度も概

ね同等といえる。重炭酸塩緩衝溶液の場合，高圧環境での pH測定は出来なかったため，初

期 pH については 0.1 MPa CO2飽和条件で測定し，終了時 pH と H2S濃度については大気圧

下で測定した。従って，重炭酸塩緩衝溶液中の pHと H2S 濃度は試験条件によって値が異な

っている。ただし pHは試験前後を比較すると若干上昇したと思われる。また全ての環境に

おける DCB 試験結果を Table 5-7にまとめた。詳細は以降で説明する。 
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Table 5-6: pH and H2S concentration in test solutions. 

Condition Solution Initial pH Final pH H2S conc. 

/ppm 

1 A-1 4.0 4.1 867 

2 A-2 3.9 4.0 782 

3 A-3 4.0 4.0 816 

4 A-2 3.9 4.0 782 

5 A-2 4.0 4.1 71 

6 B 4.1 4.5 765 

7 B 4.5 4.9 194 

8 B 4.7 5.0 133 

9 B 5.0 5.3 71 

 

Table 5-7: DCB test results. 

Condition KISSC value /MPa·m
0.5

 

-1 -2 -3 Average 

1 41.2 38.5 39.3 39.7 

2 37.7 38.4 34.8 37.0 

3 37.8 32.2 35.8 35.2 

4 39.9 36.9 36.5 37.7 

5 42.4 44.4 42.9 43.2 

6 32.6 35.0 Invalid 33.8 

7 45.2 48.7 48.2 47.4 

8 50.7 48.6 49.5 49.6 

9 55.2 54.5 57.4 55.7 

 

5-3-1 SSC感受性に及ぼす NaAc＋HAc量の影響 

酢酸緩衝溶液中で得られた KISSCに及ぼす NaAc＋HAc の濃度の影響を Fig. 5-2 に示す。

NaAc＋HAcの濃度が増加するに従い，KISSCはわずかに低下した。さらに，腐食減量から得

られた腐食速度ならびにグリセリン捕集法で得られたDCB試験片に吸蔵された拡散性水素

濃度に及ぼす NaAc＋HAc の濃度の影響についても，それぞれ Fig. 5-3, 5-4 に示す。腐食速

度と水素濃度の両方とも，KISSCに比べ測定分散は小さかった。NaAc＋HAcの濃度の増加に

伴い，腐食速度は増加した。一方，拡散性水素濃度には，NaAc＋HAc の濃度の影響は見ら

れなかった。測定された水素濃度は約 4 mass ppmであったが，これは試験終了時に測定さ

れた水素濃度であるため，試験の途中で測定した場合には，試験条件によって水素濃度に

差が生じていた可能性がある。 
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Fig. 5-2: Effect of NaAc and HAc amount on KISSC value in acetate buffered solutions saturated with 

0.03 MPa H2S. 

 

 

Fig. 5-3: Effect of NaAc and HAc amount on corrosion rates in acetate buffered solutions saturated 

with 0.03 MPa H2S. 
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Fig. 5-4: Effect of NaAc and HAc amount on absorbed hydrogen concentrations in acetate buffered 

solutions saturated with 0.03 MPa H2S. 

 

5-3-2 SSC感受性に及ぼす CO2分圧の影響 

重炭酸塩緩衝溶液中，ならびに NaAc＋HAcを 0.18 mol/L含む酢酸緩衝溶液中で得られた

KISSCに及ぼす CO2分圧の影響を Fig. 5-5 に示す。大気圧下の低 CO2分圧では，重炭酸塩緩

衝溶液中で得られた KISSCは酢酸緩衝溶液中と比べて，同等かわずかに低い値であった。ま

た，いずれの緩衝溶液においても，CO2分圧の増加に伴い KISSCは上昇した。しかしながら，

KISSC の上昇の程度は二つの緩衝溶液で大きく異なっており，重炭酸塩緩衝溶液において上

昇が顕著であった。腐食速度ならびに吸蔵された拡散性水素濃度に及ぼす CO2 分圧の影響

を，それぞれ Fig. 5-6, 5-7 に示す。同じ CO2分圧環境で比較すると，重炭酸塩緩衝溶液中の

腐食速度は酢酸緩衝溶液中の腐食速度よりも低い値を示した。また，両方の緩衝溶液にお

いて，CO2 分圧の増加に伴い腐食速度は増加した。一方，吸蔵水素濃度は，同等の CO2 分

圧環境で比較すると，緩衝溶液の影響はなく，ほぼ同等の値を示した。しかしながら，オ

ートクレーブを用いた高圧環境試験で得られた水素濃度は大気圧環境試験で得られた水素

濃度に比べ，低い値であった。 
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Fig. 5-5: Effect of CO2 partial pressure on KISSC values in 0.18 mol/L acetate buffered solutions and 

bicarbonate buffered solutions saturated with 0.03 MPa H2S. 

 

 

Fig. 5-6: Effect of CO2 partial pressure on corrosion rates in 0.18 mol/L acetate buffered solutions 

and bicarbonate buffered solutions saturated with 0.03 MPa H2S. 
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Fig. 5-7: Effect of CO2 partial pressure on absorbed hydrogen concentrations in 0.18 mol/L acetate 

buffered solutions and bicarbonate buffered solutions saturated with 0.03 MPa H2S. 

 

5-3-3 腐食生成物分析 

 試験片の断面から評価した，腐食生成物の SEM観察，EPMA結果を Fig. 5-8, 5-9に示す。

腐食生成物はほぼ鉄と硫黄によって構成されていたため，EPMA 結果では鉄と硫黄のみを

示した。腐食生成物の形態と厚さは試験環境によって大きく変化した。Fig. 5-8では酢酸緩

衝溶液中で生成した腐食生成物に及ぼす，NaAc＋HAc の濃度の影響を示している。最も濃

度の低い condition 1では薄い腐食生成物層のみが確認されるが，NaAc＋HAc濃度の増加に

より，結晶化した腐食生成物が薄い腐食生成物層の上に堆積した（condition 2）。しかしな

がら，最も酢酸濃度の高い condition 3 では，結晶化した腐食生成物は確認されず，厚めの

腐食生成物層のみが形成されていた。Fig. 5-9は腐食生成物に及ぼす CO2分圧の影響を示し

ている。NaAc＋HAcが 0.18 mol/L含まれる酢酸緩衝溶液においては，CO2分圧の上昇に伴

い，Fig. 5-6で示したように腐食速度は増加していたが，材料上の腐食生成物量は逆に減少

しているように見えた（condition 4, 2, 5の比較から）。また CO2を含まない環境，また CO2

分圧の低い環境においては腐食生成物が明確に観察された。一方で，高い CO2 分圧となる

conition 5では，結晶化した腐食生成物は確認されず，場所によって厚みや組成の異なる不

均一な腐食生成物層のみが確認された。重炭酸塩緩衝溶液中の場合，CO2分圧が低い条件で

は極めて薄い腐食生成物層が確認されたが，CO2 分圧が高い条件では腐食生成物層は厚く，

ただし多孔質な形態となった。 

 腐食生成物の XRD 分析結果を Fig. 5-10と 5-11 に示す。図中の番号は Table 5-4に示した

試験条件と対応している。酢酸緩衝溶液においては，腐食生成物は NaAc＋HAc の濃度の影

響を受け，濃度上昇に伴い cubic FeS, mackinawite（Fe9S8），troilite（FeS）に起因する XRD
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強度の増加が確認された。次に，CO2分圧の影響について，Fig. 5-11をもとに説明する。酢

酸緩衝溶液において，低 CO2分圧条件では腐食生成物は主に cubic FeSで構成されていたが，

高 CO2分圧条件になると鉄以外の XRDピークは確認されなかった。鉄のピークは腐食生成

物起因ではなく，母材起因と思われる。重炭酸塩緩衝溶液においては，低 CO2 分圧条件で

は Fe9S8起因の XRD ピークが確認されたが，高 CO2分圧条件では，酢酸緩衝溶液中と同様

に XRD ピークは確認されなかった。これらの結果から，CO2の増加により硫化鉄の構造が

非晶質化したと思われる。高 CO2 分圧条件では他の腐食生成物を形成している可能性も考

えられるが，量が少ないために XRD での検出は出来なかった。 

 

  SEM Fe S 

Condition 1 

0.05 mol/L acetate 

0.07 MPa CO2 

    

Condition 2 

0.18 mol/L acetate 

0.07 MPa CO2 

 

   

Condition 3 

0.47 mol/L acetate 

0.07 MPa CO2 

 

   

Fig. 5-8: Effect of NaAc and HAc amount on corrosion product’s thickness and morphology in 

acetate buffered solutions saturated with 0.03 MPa H2S evaluated by sectional SEM observation and 

EPMA. 
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  SEM Fe S 

Condition 4 

0.18 mol/L acetate 

without CO2 

    

Condition 2 

0.18 mol/L acetate 

0.07 MPa CO2 

 

   

Condition 5 

0.18 mol/L acetate 

0.97 MPa CO2 

 

   

Condition 6 

bicarbonate 

0.07 MPa CO2 

 

   

Condition 9 

bicarbonate 

0.97 MPa CO2 

 

   

Fig. 5-9: Effect of CO2 partial pressure on corrosion product’s thickness and morphology in 0.18 

mol/L acetate buffered solutions and bicarbonate buffered solutions saturated with 0.03 MPa H2S 

evaluated by sectional SEM observation and EPMA. 
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Fig. 5-10: Effect of NaAc and HAc amount on the XRD patterns of corrosion product in acetate 

buffered solutions (S: Cubic FeS, M: Mackinawite (Fe9S8), and T: Troilite (FeS)). 

 

 

Fig. 5-11: Effect of CO2 partial pressure on the XRD patterns of corrosion product in 0.18 mol/L 

acetate buffered solutions (conditions 4, 2, and 5) and bicarbonate buffered solutions (conditions 6 

and 9), (S: Cubic FeS and M: Mackinawite (Fe9S8)). 
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5-3-4 水素透過挙動 

 水素透過係数 JL/Sの経時変化に及ぼす緩衝溶液系の影響を，Fig. 5-12に示す。Jは水素透

過電流，L は水素透過試験片の厚み，S は試験片の透過面積である。CO2ガスを含む酢酸緩

衝溶液環境では，水素透過係数は試験開始直後に最大値をとり，その後時間経過に伴い減

衰する傾向が確認された。CO2 ガスを含まない（N2 ガスバランスの）酢酸緩衝溶液環境で

は，CO2ガスを含む環境と比べて水素透過係数は低い値を示した。一方，酢酸緩衝溶液に比

べ，CO2分圧が 0.07 MPaとなる重炭酸塩緩衝溶液では，最も高くかつ安定した水素透過係

数を示した。 

 Fig. 5-13では重炭酸塩緩衝溶液環境の水素透過係数に対し，H2S 分圧を変化させた影響を

示す。この試験の目的は，腐食生成物層の保護性に及ぼす CO2 分圧と H2S 分圧の比率

（pCO2/pH2S）の影響を調査することである。図中の太線は H2S 分圧が 0.003 MPa（pCO2/pH2S 

= 32）の条件で一週間保持した後，H2S 分圧を 0.03 MPa（pCO2/pH2S = 2）に変化させた結果

である。試験初期では H2S 分圧が低いことにより水素透過係数は低くなったが，H2S分圧を

0.03 MPaに変化させた後も，試験初期から 0.03 MPa の H2S 分圧であった condition 6の水素

透過係数よりも低い値を示した。 

 

 

Fig. 5-12: Effect of buffer systems on the time dependence of hydrogen entry behavior into steel 

under pH 4.0 at 0.03 MPa H2S partial pressure. 
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Fig. 5-13: Influence of the change of H2S partial pressure on hydrogen permeation rate in the 

bicarbonate buffered solution. 

 

 

5-4 考察 

5-4-1 KISSCに及ぼす NaAc＋HAc量の影響 

 低合金鋼において，SSC 感受性の観点でのサワー環境の過酷さは，試験温度が室温で固

定されていれば，Fig. 5-1 に示されたように，pH と H2S 分圧によって決定されると考えら

れている。しかしながら，Fig. 5-2 に示したように，pH と H2S 分圧が同じであったとして

も，酢酸緩衝溶液中で得られた KISSCは，溶液中の NaAc＋HAc 濃度の増加に伴いわずかに

低下した。一方で，Fig. 5-4 に示したように，吸蔵された拡散性水素濃度は溶液中の NaAc

＋HAc 濃度に関係なくほぼ一定であった。従って，KISSCに及ぼす NaAc＋HAc 濃度の影響

は，水素吸蔵挙動の時間依存性にあると考えざるを得ない。 

 CO2ガスを含む酢酸緩衝溶液中の水素吸蔵挙動の一例を，水素透過係数の時間変化として

Fig. 5-12 に示しており，その結果は，試験初期に最大値をとった後に減衰した。Table 5-6

に示した通り，試験中の溶液 pHは安定していたため，水素透過係数の減衰は溶液の変化で

はなく，保護性の腐食生成物層を形成したためであると考えられる。 

 水素透過係数の経時変化を踏まえると，DCB 試験片におけるき裂進展は主に試験初期に

生じ，時間が経過して水素透過係数が減衰した後には，そのき裂進展は抑制されると考え

られる。しかしながら，初期の水素透過係数の高い期間は短く，き裂が十分に進展できる

時間はないように思われる。従って，水素透過係数が減衰した後の水素侵入速度が最終的

な KISSCを決定すると考えられる。Fig. 5-3に示したように，NaAc＋HAc濃度の増加に伴い

腐食速度は増大し，その増大は酢酸イオンの増加に起因すると考えている。一方で，鋼材
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表面で発生する水素の絶対量は腐食速度に依存するため，水素侵入速度についても腐食速

度に依存すると考えられる。また水素侵入速度は腐食生成物層の保護性の影響を受けてよ

い。Fig. 5-8や 5-9に示したように，最終的な腐食生成物の厚さや形態は試験環境毎に異な

るものの，NaAc＋HAc 量に関わらず，試験初期には硫化鉄層の成長がまず生じると考えら

れる。従って，最終的な腐食生成物の違いは，試験初期の水素侵入挙動には影響しないと

仮定すると，NaAc＋HAc 量の増加に伴い試験初期の水素侵入速度は増加することになる。

従って，その試験初期の影響が強ければ，NaAc＋HAc 量の増加に伴い KISSCは低下する傾向

を示す。 

 

5-4-2 KISSCに及ぼす pCO2/pH2Sの影響 

 KISSCに及ぼす CO2分圧の影響は，Fig. 5-5に示したように極めて顕著であった。本研究で

は，pH, H2S 分圧，NaCl 濃度，そして試験温度が同じ条件において，2種類の緩衝溶液系で，

CO2分圧を変えながら DCB 試験を実施した。その結果から，KISSCは 33.8～55.7 MPa·m
0.5と

いう幅広い値が得られた。Fig. 5-7 に示したように，材料中に吸蔵された拡散性水素濃度に

は，緩衝溶液系の影響は確認されなかった。従って，水素吸蔵挙動の経時変化が重要であ

ろうと考えられた。Fig. 5-6に示した通り，CO2分圧の上昇に伴い腐食速度は増加したが，

SSC感受性は腐食速度の増加に伴い減少した。KISSCと腐食速度の関係を Fig. 5-14にまとめ

る。NaAc＋HAc 濃度の増加に伴い腐食速度が増大する場合は，KISSCの低下が確認されたが，

CO2分圧の上昇によって腐食速度が増大する場合には，逆に KISSCが上昇する傾向が確認さ

れた。KISSCが緩衝溶液系や CO2分圧によって大きく変動する原因を理解するため，腐食生

成物の生成挙動について，水素侵入に対する保護性の観点から以降で論じる。 

 Fig. 5-12に示した水素透過係数の結果は，水素侵入挙動の経時変化について重要な情報を

含んでいる。CO2 ガスを含まない（N2 ガスバランスの）酢酸緩衝溶液環境では，水素透過

係数はピークを持たずに安定した値を示し，その値は 0.07 MPaの CO2ガスを含む同じ溶液

環境に比べて低い値であった。しかし Fig. 5-6に示した通り，これらの試験条件では，CO2

ガスの有無にかかわらず，同等の腐食速度を示した。これらの結果は，CO2ガスを含まない

酢酸緩衝溶液中では，試験の初期から水素侵入を抑制するような腐食生成物が生成されて

いることを意味する。0.07 MPaの CO2ガスを含む酢酸緩衝溶液環境では，試験の初期で水

素透過係数のピークがみられたことから，保護性の腐食生成物を形成するまでに幾分かの

時間を要すると言える。本研究で実施した全ての水素透過試験条件の中で，重炭酸塩緩衝

溶液環境では最も腐食速度が小さかったにもかかわらず，水素透過係数は最大の値を示し

た。この結果から，0.07 MPa の CO2ガスを含む重炭酸塩緩衝溶液では，水素侵入に対して

保護性の腐食生成物を生成しないと考えられる。Table 5-7 に示した通り，重炭酸塩緩衝溶

液環境（condition 6）で得られた KISSCは，CO2ガスを含まない酢酸緩衝溶液環境（condition 

4）で得られた KISSC に比べて低かったことから，KISSC は水素侵入挙動の影響を強く受ける

と思われる。 
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 腐食生成物に及ぼす緩衝溶液系と CO2分圧の影響について以下で考察する。Croletら[17-18]

は CO2 腐食環境において，酢酸は腐食生成物層の保護性には影響を与えるものの，プロト

ンのカソード反応と鉄のアノード溶解に対して，酢酸は影響しないと報告している。彼ら

はまた，遊離酢酸の存在下では，金属表面に生成する腐食生成物の主体は炭酸鉄ではなく，

高い溶解度を示す酢酸鉄であると報告している。しかしながら，おそらくはその高い溶解

度のために，本研究では酢酸鉄は観察できていない。この報告は，酢酸存在下では腐食反

応や腐食生成物が変化することを意味している。さらに，一旦溶解した酢酸鉄中の鉄イオ

ンは，Fig. 5-8に示したように結晶上の硫化鉄となって材料表面に堆積するものと考えられ

る。池田ら[19]は室温に近い 30 °C における極低 H2S 分圧環境の腐食試験の結果，炭酸鉄を

観察している。この報告は，試験温度が室温近傍の比較的低い温度であっても，炭酸鉄が

生成できる可能性を示している。Potsら[20]は CO2分圧と H2S 分圧の比（pCO2/pH2S）によっ

て，Table 5-8に示す腐食の領域分けを行っている。pCO2/pH2S の上昇に伴い，腐食反応にお

ける CO2の寄与は増大する。これらの結果をもとに，酢酸と pCO2/pH2S を考慮して，腐食

の影響因子と腐食生成物の主体について Table 5-9に整理した。ここで，サワー環境におけ

る腐食反応は主に H2S，CO2，そして酢酸による影響を受けるため，腐食に関連する反応を

以下に列記する。Fig. 5-6 に示した通り，腐食因子とも言える各環境因子の寄与の増加に伴

い，腐食速度が増加する傾向が観察されたが，各因子の影響の大きさについては，さらな

る検討が必要である。 

 

H2S(g) → H2S(aq) （5-1） 

 

Fe + H2S(aq) → FeS + H2 （5-2） 

 

CO2(g) + H2O → H2CO3(aq) （5-3） 

 

Fe + H2CO3(aq) → FeCO3 + H2 （5-4） 

 

Fe + 2CH3COOH → Fe2+ + 2CH3COO− + H2 （5-5） 

 

Fe + 2H+ → Fe2+ + H2 （5-6） 

 

CO2ガスを含まない，あるいは CO2分圧が低い酢酸緩衝溶液の場合，Table 5-9 に示した

通り，硫化鉄が主要な腐食生成物となると予想される。CO2を含まない場合には，均一な硫

化鉄層が腐食試験の初期から鋼材表面に生成し，水素還元反応が硫化物上で生じるために，

その水素侵入は抑制される。しかしながら，少量の CO2 ガスが含まれることで，硫化鉄層

中の不純物として炭酸鉄の生成が生じる。その炭酸鉄が硫化鉄層の均一性を低下させるこ
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とにより，水素侵入速度は増加すると考えられる。Fig. 5-12に示すように，CO2を含まない

環境に比べ，水素侵入の抑制効果の発現は遅れており，また発現後もその効果は不十分で

ある。一方，高 CO2分圧（pCO2/pH2S）の場合には，炭酸鉄が主要な腐食生成物になると考

えられる。しかしながら，Fig. 5-11に示した通り，炭酸鉄の存在を示す XRD ピークは観察

することができなかった。Fig. 5-6に示す通り，高い CO2分圧環境では腐食速度は増加する

ものの，おそらくはアモルファス状の炭酸鉄を含む腐食生成物層の寄与により水素侵入が

抑制されると考えることができる。 

 重炭酸塩緩衝溶液の場合には，硫化鉄と炭酸鉄が主要な腐食生成物であると予想される。

低い CO2分圧（pCO2/pH2S）条件で生成された，保護性が不十分な硫化鉄と炭酸鉄では水素

侵入を抑制することはできない。しかし CO2分圧（pCO2/pH2S）の増加に伴い，腐食生成物

層中の炭酸鉄の緻密さは改善すると思われる。その結果，厚いアモルファス状の炭酸鉄を

含む腐食生成物層が鋼材中への水素侵入を抑制することができると考えられる。すなわち，

酢酸緩衝溶液中で生成する炭酸鉄に比べ，重炭酸塩緩衝溶液中では腐食反応における酢酸

鉄の寄与がないために，高い安定性と強い保護効果をもつ炭酸鉄の生成が予想される。Fig. 

5-13に示した水素透過試験の結果は，高（pCO2/pH2S）環境において水素侵入を抑制する保

護的な腐食生成物を形成することを意味している。Fig. 5-15 に，様々な CO2分圧における

重炭酸塩緩衝溶液中で得られた KISSCを腐食領域図としてプロットした。pCO2/pH2S の増加

に伴い，KISSCは上昇することから，高 pCO2/pH2S 環境で形成される高い保護性を持つ腐食

生成物の存在が KISSCに影響を及ぼすと思われる。著者らは，過去の報告で，KISSCは吸蔵水

素濃度に強く依存し，その濃度は H2S分圧で決定されると結論付けた
[7]。一方で，本研究で

得られた KISSCは水素侵入挙動に依存して大きく変動した。その理由として，鋼材への水素

侵入の顕著な低下に起因するき裂進展の遅延という機構が考えられる。Fig. 5-7に示したよ

うに，異なる緩衝溶液条件での浸漬試験後の水素濃度は同等であったとしても，保護性の

腐食生成物層に起因する試験中の試験片に吸蔵された水素濃度は大きな差が生じていた可

能性がある。 
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Fig. 5-14: Correlations of KISSC values and corrosion rates in buffered solutions saturated with 0.03 

MPa H2S. 

 

 

Table 5-8: Corrosion regimes in H2S + CO2 gas condition. 

 Corrosion regime 

pCO2/pH2S < 20 Sour (H2S regime) 

20 < pCO2/pH2S < 500 Mixed (H2S + CO2 regime) 

500 < pCO2/pH2S Sweet ( CO2 regime) 

 

Table 5-9: Effect of environmental factors on corrosion products. 
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Fig. 5-15 Corrosion regimes in bicarbonate buffered solutions with H2S and CO2. 

 

5-4-3 低合金鋼の SSC評価における緩衝溶液の選択 

 近年では，油井やガス井に適用する材料の SSC感受性を適正に評価する目的から，実井戸

環境における H2S ガスのフガシティーへの興味が増大してきている
[21-23]。実井戸環境にお

いては，高い全圧に起因する非理想気体的な振る舞いが，水中に溶解した H2S の挙動に大

きな影響を与える。本研究の試験条件では，最大となる全圧は 1.0 MPaであったため，予想

される H2S のフガシティーの低下は数パーセント程度にとどまる。従って，高圧環境にお

ける KISSCの低下は，フガシティーの低下では説明することができない。 

 オートクレーブを用いて，高圧ガス環境を再現する試験方法は，実環境を模擬して材料

評価を行う FFP 試験法としては最も信頼できる手法である。フガシティーの観点からも，

高圧試験そのものの実施は理想的といえる。しかしながら，本研究の結果からは，高圧ガ

スを伴う最も過酷な環境を適切に選択することは極めて難しいことがわかった。例えば，

H2S ガス分圧の増加は材料中への吸蔵水素濃度を増加させ DCB 試験に対し厳しい環境とな

るが，CO2分圧の上昇や他のガスも含めた全圧の上昇は，H2S フガシティーの低下によって，

逆に環境の厳しさを緩和する。また，極めて高圧の試験は実施自体が困難である。一方で，

緩衝溶液を用いた大気圧での試験は，材料の性能を大まかに評価することを目的とした簡

便試験として有用である。サワー環境の腐食挙動に及ぼす CO2ガスの影響は，溶液 pHを低

下させる効果として置き換えることができる。さらに，本研究の結果から，CO2分圧の上昇

は，保護性の腐食生成物を生成することで材料中への水素侵入速度を低減することが確認

できた。その結果は，従来から実施されてきた酢酸緩衝溶液を用いた試験が，実環境より

も厳しい試験となっていた可能性を示すものである。一般的な DCB 試験は，酢酸や酢酸ナ

トリウムを含む水溶液環境である NACE TM0177の solution Aや B，あるいは D の環境で実
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施される。実環境においては，試験環境に比べ，酢酸や酢酸ナトリウムの含有量は極めて

少なく，また CO2分圧ははるかに高い。そのため，腐食反応に及ぼす高い CO2分圧の寄与

を考えると，実環境における材料表面には保護性の腐食生成物層が生成されると思われる。

しかしながら，その腐食生成物層が環境中で，摩耗等によって除去されてしまう可能性も

考慮しておくべきである。その場合には，保護性は十分に機能しない。従って，従来から

実施されてきた，NACE TM0177 の solution A や B，あるいは D の環境での DCB試験は実

環境に対して，安全側かあるいは妥当な評価となっていたとみなすことが出来る。 

 EFC16 に規定されている，少量の酢酸ナトリウムを含有する酢酸緩衝溶液は，大気圧下

での簡便な FFP 試験に広く用いられている。本研究で議論したように，その試験結果は多

くの場合において，実環境よりも厳しい試験結果を示したと考えられる。しかしながら，

溶液 pHが試験中に変動（上昇）した場合には，実環境に対し緩い環境での試験となった可

能性もある。そのような試験条件の場合には，多量の酢酸ナトリウムと酢酸を含有する溶

液を用いることで，pH 安定性を改善することが出来る。H2S に対するバランスガスについ

ては，CO2ガスと N2ガスの両方が，腐食速度や水素侵入挙動に及ぼす影響は限定的であっ

たため，酢酸緩衝溶液を用いる際のバランスガスとして使用できる。重炭酸塩緩衝溶液は

pH が安定となる環境であれば，評価に適用することが出来る。しかしながら，高い

pCO2/pH2S 条件の場合には，緩い環境での試験となる恐れがあり，高 pCO2/pH2S条件に起因

する保護性の腐食生成物の形成に関しては，注意が必要である。 

 

 

5-5 結言 

 低合金鋼の SSC 感受性に及ぼす試験溶液の緩衝溶液系と CO2分圧の影響について，pHが

4.0，H2S 分圧が 0.03 MPaの条件で，DCB試験，腐食減量測定，水素分析を用いて検討した。

その影響について，水素侵入に対する腐食生成物の保護性の観点から議論した。その結果

を以下に記載する。 

1) 酢酸緩衝溶液において，バランスガスとして CO2を用いた大気圧試験の場合には，酢酸

ナトリウムと酢酸の添加量が増えるに伴い，わずかに KISSC は低下した。CO2 分圧が高

い高圧環境では，大気圧試験に比べ高い KISSCが確認された。 

2) 重炭酸塩緩衝溶液においては，CO2分圧の上昇に伴い，KISSCは顕著に増加した。 

3) 大気圧試験では，重炭酸塩緩衝溶液環境の KISSCは酢酸緩衝溶液環境の KISSCと比べて対

同等かわずかに低くなった。一方，高 CO2分圧環境においては，重炭酸塩緩衝溶液環境

の KISSCは酢酸緩衝溶液環境の KISSCよりもはるかに高い値となった。 

4) 腐食生成物種は，特に重炭酸塩緩衝溶液において pCO2/pH2S によって決定づけられた。

高い pCO2/pH2S 環境では，炭酸鉄を含む腐食生成物が水素侵入を強く抑制すると考えら

れる。 

5) 高い pCO2/pH2S 環境で生成される保護性の腐食生成物の存在は，従来用いられてきた酢
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酸緩衝溶液を用いた試験環境が，実環境に比べて同等かより厳しい条件となっている可

能性を示した。 
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第 6章 サワー環境における腐食疲労挙動 

 

6-1 背景と目的 

 近年の海底油田やガス田開発の増加に伴い，サワー環境に適用されるラインパイプ用途

の炭素鋼あるいは低合金鋼の腐食疲労特性について，興味が増大している。その理由は，

海底から海上までをつなぐパイプライン（SCR, steel catenary rizer）は，鋼管内面側が H2S

を含む生産流体が流れる腐食環境となるとともに，潮流や潮汐，渦誘起振動（VIV，

vortex-induced vibration）によって繰り返しの応力が負荷されるためである。 

 サワー環境での腐食の観点から，多量の水素が鋼中に侵入することに起因する水素誘起

割れ（HIC）や硫化物応力割れ（SSC）に関する報告は多数存在する。様々な検討の結果と

して，材料開発や評価法の規格化等が進められてきた[1-2]。HICや SSCには及ばないものの，

サワー環境における低合金鋼の腐食疲労特性に関してもいくつかの報告がある[3-7]。大気中

の疲労試験に比べ，サワー環境では高い疲労き裂進展速度（FCGR, fatigue crack growth rate）

と疲労寿命の低下が報告されている。また近年では，ラインパイプ鋼の腐食疲労特性を評

価するための手法がいくつか提案されている。CT（compact tension）試験片や SENB

（single-edge notched bend）試験片が，FCGR特性の評価に一般的に用いられており，き裂

長さは電圧降下法によって測定されることが多い。疲労寿命の評価では，ラインパイプ鋼

管に対し，全厚の疲労試験片が用いられる。しかしながら，サワー環境における低合金鋼

の腐食疲労特性に及ぼす材料，環境，機械的因子に関する報告はほとんどない。従って，

腐食疲労挙動における様々な影響因子の効果について基礎的に理解することが，適切な評

価手法や評価条件を確立するために必要である。 

 本研究の目的は，低合金鋼の腐食疲労特性を評価するための重要な影響因子に関する知

見を得ることで，サワー環境での FCGR に及ぼす，H2S 分圧，pH，試験温度等の環境因子

の影響ならびに応力比の影響について調査した。 

 

 

6-2 実験 

6-2-1 供試鋼 

65 ksiサワーグレード（YS 450 MPa級），ならびに 80 ksiグレード（YS 552 MPa 級）の炭

素鋼ラインパイプを供試鋼として用いた。化学組成を Table 6-1に示す。これらの材料を，

焼き入れ，焼戻しの熱処理によりベイナイト組織とした。機械的特性は Table 6-2に示した

通りである。 
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Table 6-1: Chemical compositions of material/wt%. 

Mark C Si Mn P S Others 

X65S 0.05 0.3 1.4 0.007 0.0004 Cu, Ni, Cr, V, Nb 

X80 0.04 0.3 2.1 0.007 0.0010 Cr, Mo, V 

 

Table 6-2: Mechanical properties of material. 

 Yield strength Tensile strength 

X65S 525 MPa 610 MPa 

X80 612 MPa 691 MPa 

 

6-2-2 疲労き裂進展速度（FCGR）評価試験 

 サワー環境における FCGR に及ぼす環境因子（pH，H2S 分圧，試験温度）と応力比の影

響を明らかにするため，FCGR評価試験を以下の条件で実施した。試験片は Fig. 6-1に示す

CT 試験片で，そのサイズは厚みが 25.4mm，幅が 61.0mm，長さが 63.5mmである。試験片

におけるき裂進展の方向は，材料の圧延方向に対し直行方向とした。 

 FCGR試験装置の模式図を Fig. 6-2に示す。き裂進展長さは CT試験片の開口変位とき裂

長さの関係から導出した。サワー環境では，開口変位の直接測定は極めて困難であるため，

試験装置のロッドの変位を測定した。試験温度は試験槽の外側の槽に温度調整した水を循

環させることで維持した。FCGR 評価試験は，荷重範囲 ΔPが一定の条件で，応力拡大係数

範囲 ΔKを増加させる試験とし，その環境は大気中と食塩水に対し様々な分圧の H2Sガスを

飽和させた溶液中とした。 

 試験環境と応力比（R=σmin/σmax）を Table 6-3に示す。さらに試験環境を pHと H2S 分圧の

領域図として Fig. 6-3に示す。これらの試験では三角波で応力を変動させ，その周波数は 0.17 

～0.50 Hzの範囲とした。人工海水（ASW, Artificial seawater）は ASTM D 1141 に基づき調製

し，pHを約 8.2とした。この人工海水は 0.03 MPa（0.3 bar）の H2S と N2バランスガスで飽

和させた場合には pHは 5.3に，0.1 MPa（1 bar）の H2Sで飽和させた場合には pH は 5.1に

なる。NACE TM0177 solution Aは 5wt% NaClと 0.5 wt% CH3COOHを含む水溶液を，0.1 MPa

（1 bar）の H2S で飽和させた溶液であり，H2S 飽和前の pHは 2.7であるが，H2S 飽和によ

っても pH は変化しない。ただし，H2S 飽和後は腐食反応によりプロトンが消費され，直ち

に pH 上昇が始まる。 
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Fig. 6-1: Compact tsnsion (CT) specimen. 

 

 

 

Fig. 6-2: FCGR test in sour environments. 
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Table 6-3 Test Conditions. 

R = 0.20 Air ASW ASW ASW NACE A 

- - 
0.3 bar 

H2S 

1.0 bar 

H2S 

1.0 bar 

H2S 

- pH 8.2 pH 5.4 pH 5.1 2.7-3.6 

X65S 24 
o
C X X X X X 

X80 4 
o
C  X  X  

24 
o
C X X X X X 

50 
o
C  X  X  

 NACE solution A (1.0 bar H2S) 

R = 0 R = 0.20 R = 0.50 R = 0.67 R = 0.83 

X80 4 
o
C X  X   

24 
o
C X X X X X 

 

 

 

Fig. 6-3: Test environments (1: NACE solution A, 2: ASW + 0.1 MPa H2S, 3: ASW + 0.03 MPa 

H2S). 

 

6-3 結果 

 シームレスラインパイプとして用いられる低合金鋼の疲労き裂進展速度（FCGR）に及ぼ

す環境因子の影響について，Fig. 6-4と 6-5に示す。サワー環境における FCGR は，大気中

や H2S を含まない人工海水中に比べ，大きく増加した。さらに，サワー環境における FCGR

の ΔK依存性は大気中や人工海水中とは異なっていた。大気中や人工海水中の FCGRは，ΔK

の増加に伴い単調に増加したが，サワー環境での ΔKが 20 MPa m
0.5程度までは，ΔKの増加

に伴い FCGRは急激に増加したが，20 MPa m
0.5以上の領域では，ΔKの増加に伴う FCGRの
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増加傾向は抑制された。またサワー環境での FCGR は H2S 分圧の上昇により増加した。試

験溶液が人工海水の場合と比べて NACE solution A 環境での FCGR は大きく，pHの低下が

FCGR を増大させる可能性を示した。しかしながら，サワー環境中で FCGR に及ぼす H2S

分圧や pH の影響は比較的小さく，またすべての試験環境において X65と X80では，FCGR

に大きな差は確認されなかった。すなわち，腐食環境での FCGR に及ぼす強度グレードの

影響は小さいことを意味する。 

80 ksi グレード鋼の FCGR に及ぼす試験温度の影響を Fig. 6-5 に示す。人工海水中での

FCGR は試験温度の上昇に伴い増加した。一方，サワー環境では，試験温度の影響は明確で

はなく，低 ΔK領域においてのみ，試験温度の上昇に伴い FGCRはわずかに低下した。次に

80 ksiグレード鋼の FCGR に及ぼす応力比の影響を，0.1 MPaの H2S を含む NACE solution A

環境で評価した。Fig. 6-6 に示すように，試験温度に関わらず，応力比の増加とともに，FCGR

は顕著に増加する傾向を示した。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6-3: FCGR test results of X65 sour grade. Fig. 6-4: FCGR test results of X80 grade. 
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Fig. 6-5: Effects of testing temperature on FCGR test results in artificial seawater and sour 

environment. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6-6: Eeffect of stress ratio on FCGR test results (left side: 24 °C, right side: 4 °C). 
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6-4 考察 

6-4-1 FCGRに及ぼす環境因子の影響 

 疲労き裂進展速度（FCGR）に及ぼす環境因子の影響の模式図を，Fig. 6-7 と 6-8に示す。

人工海水のような H2S を含まない腐食環境では，不活性ガスなどの腐食の影響がない環境

中と同様に，ΔKの増加に伴って FCGRは単調に増加することがよく知られており，その関

係は Paris 則と呼ばれる[8-9]。一方，腐食環境では，き裂進展が開始する下限界 ΔKthが低下

するとともに FCGR は増大する。これらは試験片のき裂進展領域での溶解反応によって説

明される。一方，腐食生成物がき裂先端に堆積した場合には，FCGRはそのくさび効果によ

って低下することもある。本研究では，人工海水中の FCGR は大気中に比べ 2～5倍に加速

された。 

 サワー環境においては，FCGRは腐食反応とともに，水素脆化の影響を受けると考えられ

る。すなわち，ΔKが水素脆化が発生する応力条件を超える場合には，き裂進展に対し水素

脆化機構が働くことで，FCGRが大気中と比べて大きく増加する可能性がある。本研究では，

サワー環境中の FCGRは大気中に比べ 10～100倍大きかった。ただし，Fig. 6-3と 6-4に示

した通り ΔK が高すぎる条件では，FCGR が大きすぎるためと考えられるが，pH や H2S 分

圧，さらには ΔKの影響はあまり見られなかった。FCGRに対して腐食の影響がなく，水素

脆化の影響のみを考える場合，例えば電解水素チャージや水素ガス環境暴露などが考えら

れるが，この場合は水素脆化の寄与が生じる限界の応力拡大係数範囲ΔKHE以下のΔKでは，

不活性ガス環境と同様の FCGR 挙動を示すと考えられる。従って，水素脆化の影響が想定

される環境・応力条件での FCGR および疲労寿命を評価するためには，検討したい環境に

おける ΔKHEを評価することが重要となる。本研究の試験条件においては，ΔKHEは約 15 MPa 

m
0.5であり，この値に及ぼす H2Sや pH の影響は比較的小さかった。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6-7: FCGR behaviour in inert gas and 

corrosive environment. 

Fig. 6-8: FCGR behaviour in environment 

affected by hydrogen embrittlement. 
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6-4-2 FCGRに及ぼす試験温度の影響 

 FCGRに及ぼす試験温度の影響について，Fig. 6-9と 6-10に模式図を示す。試験片のき裂

先端における腐食反応（鉄の溶解反応）のみを考慮した場合には，Fig. 6-9 に示すように，

FCGR は試験温度の上昇に伴い増加する。一方で，腐食反応と水素脆化の両方を考慮すると，

Fig. 6-5に示すように FCGR に及ぼす試験温度の影響は不明瞭となった。これらの試験結果

が意味することは，FCGRに及ぼす腐食と水素脆化の効果の，それぞれの温度依存性が逆の

傾向にあるということである。すなわち，水素脆化の寄与は，温度が低い方が大きいから

である。静荷重下の DCB 試験で得られる SSC 発生限界となる応力拡大係数 KISSCに及ぼす

試験温度の影響についての報告があり，試験温度の低下に伴い KISSCは明確に低下している
[10]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6-9: The effect of testing temperature on 

FCGR. 

Fig. 6-10: The effect of testing temperature on 

FCGR affected by hydrogen embrittlement. 

 

6-4-3 FCGRに及ぼす応力比の影響 

サワー環境では，FCGR に対して腐食とともに水素脆化が影響を及ぼすので，応力拡大係

数が ΔKHE を超えると FCGR は顕著に増加することから，ある材料，環境，応力条件での

FCGR や疲労寿命を見積もる上で，ΔKHE を明らかにすることが重要である。腐食疲労挙動

に及ぼす応力比（R = σmin/σmax = Kmin/Kmax）の影響を評価するために，ΔKHEにおける最大の

応力拡大係数 KHEを評価し，応力比の影響を表した結果を Fig. 6-11 に示す。全て 0.1 MPa

（1.0 bar）の H2S を飽和させたサワー環境での試験結果であって，R=1の条件のみ DCB試

験で得られた KISSCで，その他は本研究の腐食疲労試験で得られた結果である。試験温度に

関係なく，応力比の低下に伴い KHEは低下する傾向を示し，その最小値は約 16 MPa m
0.5と

なった。応力比の低下によって応力振幅が大きくなり，水素脆化の観点からの材料への損
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傷が増大することで，KHEが低下したと説明することが出来る。南雲ら
[11]は，疲労の過程で

点欠陥が生成し，それらの欠陥が水素濃度を増大させることを示している。応力振幅の増

加は欠陥密度を増大させると考えられ，その結果として局所の水素濃度の顕著な増加が生

じ，低応力あるは低応力拡大係数でのき裂進展に至ると考えられる。以上の検討より，疲

労損傷は環境因子と応力比の影響を強く受けるため，これらの因子を明確化しておくこと

が，材料の腐食疲労特性を評価するために重要なことが明らかとなった。ただし，低応力

比のような厳しすぎる応力条件下では，材料や環境に関わらず低い KHEを示すので，KHEに

及ぼす材料や環境の影響を明確化することは，難しいと言わざるをえない。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 6-11: The effects of stress ratio on KHE values. 

 

 

6-5 結言 

サワー環境中における低合金鋼の腐食疲労特性を適正に評価するためには，疲労特性へ

の影響が大きい因子に関する知見を得る必要があると考え，CT 試験片を用いた疲労き裂進

展速度（FCGR）試験を実施し，環境因子（H2S分圧，pH，試験温度）と応力比の影響につ

いて評価した。結果を以下に記載する。 

1) 大気中や人工海水中に比べ，サワー環境中の FCGR は遥かに大きかった。またサワー環

境での FCGRは H2S 分圧の増加や pHの低下にともなって増加したが，これらの環境因

子の影響は比較的小さかった。 

2) 人工海水中では，試験温度の上昇に伴い FCGRは増加した。一方，サワー環境では，腐

食による FCGR の増加は同様に生じるが，水素脆化の寄与は逆に低温ほど大きくなるた

めに，FCGRに及ぼす試験温度の影響は小さかった。 
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3) サワー環境における FCGR と疲労寿命を見積もるためには，検討する試験環境での水素

脆化起因のき裂進展開始の下限界である KHEを評価することが特に有用である。ただし

KHEは環境因子や応力比の影響を強く受けるために，評価の際には適切な試験条件を選

定することが必要である。 

4) 本研究の試験条件では，FCGRに及ぼす強度グレードの影響は明確でなかった。 
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第 7章 Stress Oriented Hydrogen Induced Cracking の発生機構と評価法 

 

7-1 背景と目的 

H2Sを含む油田，ガス田の環境に適用される炭素鋼や低合金鋼では，腐食反応により多量

の水素が鋼材中に侵入することから，水素脆化に起因する環境助長割れ（EC）が主要な問

題となる。Stress Oriented Hydrogen Induced Cracking（SOHIC）はこれらの EC の一種として

知られている。SOHICは鋼材の圧延方向に沿った微小な割れが，圧延方向に直行する方向

に連結する形状を呈し，この割れ形状は梯子状割れ（ladder-like cracking）と表現される。

このSOHICは1980年代の初頭にはじめて認識され，当初その割れは I型SSCと呼ばれた[1]。

一方で通常の SSC は II型 SSCと呼称された。SOHIC の事故例に関しては，Pargeterにより

整理がされており[2]，溶接の熱影響部（HAZ，heat affected zone），特に溶接後の冷却速度が

遅く，軟化が生じた HAZでの発生が大半であった。またスパイラル溶接管のらせん状にな

った溶接部での事故例もいくつか報告されている。一般的に，スパイラル溶接管では，溶

接後に冷間での拡管工程がないため，溶接に起因する高い残留応力が保持される。一方で

直線的なシーム溶接部を有する UO鋼管では，真円度の改善の為に，冷間での拡管が実施さ

れるため，溶接時の残留応力は低減される。過去の研究からは，溶接によって生じた三軸

の残留応力が，SOHICの原因であると考えられている。これらの事故事例の報告から得ら

れる結論は，冷間加工の付与されていない軟化 HAZにおいて，SOHIC の感受性が高いとい

うことである。 

過去の研究により，SOHIC の発生には，多量の水素が鋼材中に侵入すること，ならびに

高い応力が負荷されていること，が必要であると報告されている[3-8]。しかしながら，SOHIC

を引き起こす応力状態についてはいまだ明確に定義されていない。さらに，材料開発の観

点からも，耐 SOHIC 鋼として望ましい冶金的な方向性が明確になっているとは言えない。

先に述べたように，SOHIC では微小割れが連結した形状を呈する。従って，SOHIC 発生機

構を説明するには，微小割れとそれを連結する割れの形成の両方についての理解が必要で

ある。SOHICの微小割れについては，一般的には水素誘起割れ（HIC，Hydrogen Induced 

Cracking）と考えられている[4，9]。ところが，SOHIC は HIC に抵抗性を持つ鋼材においても

発生することがある[10]。これらの報告は，SOHIC発生機構がいまだ明確に理解できていな

いことを示している。 

 鋼材の SOHIC 感受性を評価するため，Table 7-1に示すいくつかの試験方法が規格化され

ている。切り欠きを有する 2 枚の平板を合わせた double beam testは，SOHIC 感受性のみの

評価を目的とし，2003年に NACE TM0103 として規格化された[11-12]。ただし，この試験法

は，高応力条件となる切り欠き底領域が狭すぎること，また応力条件が厳しぎることから

2010年に撤回された。材料推奨規格である NACE MR0175 / ISO 15156-2では SOHIC の評価

手法として，鋼管形状のまま応力を負荷し，管内側に腐食試験液を充填して評価を行う

full-ring試験や，その他に単軸引張試験，4点曲げ試験での評価を認めている[13-17]。また同
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じく材料推奨規格である EFC16 では，板厚の大きな試験片を用いた 4点曲げ試験を推奨し

ている[18]。さらに，Evertz らは繰返し応力を付加する新たな SOHIC 評価法を提案している
[19]。いずれにせよ，腐食研究や材料選定の観点から合意が得られた SOHIC評価法はいまだ

確立されていないといえる。 

 

Table 7-1: Standardized SOHIC evaluation method. 

Standard Test method Supplement 

NACE MR0175 / ISO 15156-2 

13
 

Full Ring Test
 14

 OTI 95 635 
15

 

Uni-axial Tensile (UT)
 16

 Sectional observation after SSC 

evaluation Four Point Bend (FPB)
 17

 

EFC 16 
18

 Four Point Bend (FPB) Thickness shall be 15mm or full 

wall thickness if <15mm 

NACE TM0103 
12

 Double Beam (DB) Withdrawn 

 

 かつて，簡便で短時間の評価が可能な SOHIC 試験方法の開発に関する共同事業（JIP，Joint 

Industry Project）が，英国にて実施された[20]。その評価法の考え方とは，Fig. 7-1に示すよう

に，試験片に曲げによる応力を付加するとともに，制御された小規模のねじりを付加する，

ねじり曲げ法（twist-bend）である。 

 ねじり曲げ法を用いて負荷された応力状態は，ねじりと曲げでそれぞれ負荷された応力

の和となる。Fig. 7-2に示すように，平滑板状試験片に対し曲げを付加すると，最大主応力

（σmax）は試験片の引張応力面上に生じ，σmaxの方向は試験片の長手方向となる。平滑板状

試験片に対しねじりを付与すると，試験片の表面に高い応力が負荷され，試験片の長手方

向に対して 45°の角度を持った方向に σmaxが生じる。また最小主応力（σmin）が σmaxの直行

方向に生じる。この場合の σminは圧縮応力であり，その絶対値は σmaxと同じである。ねじ

り曲げ法を行うことにより試験片に負荷される応力状態は，ねじりと曲げそれぞれの負荷

応力の和として表される。従って，ねじり曲げによって生じる σmaxは，試験片の長手方向

に対して小さな角度を持つこととなる。さらに，ねじりでは圧縮応力が σmaxの方向に対し

て直行方向に負荷されるため，最大せん断応力（τmax）は単純な曲げ試験よりも大きな値と

なる。以上のことから，ねじり曲げ法の特徴は，σmaxを保ちつつ，τmaxを増加させることが

出来る点にあるといえる。物体内の応力状態は，Fig. 7-2の右に示したように，モールの応

力円によって理解することが出来る。モールの応力円とは，回転座標系に働く応力要素を

図示したものであり，平板試験片表面の高応力箇所における，全方位の応力の情報が円周

によって表されている。 

 本研究では，簡便かつ信頼できる SOHIC 評価法について議論することを目的とし，負荷

応力状態と炭素鋼の組織が SOHIC 感受性に及ぼす影響について，ねじり曲げ法を用いて検

討した。 
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Fig. 7-1: Schematic illustration of twist-bend method. 

 

 

 

Fig. 7-2: Stress conditions of twist-bend method. 
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7-2 実験 

7-2-1 供試鋼 

 SOHIC 感受性に及ぼす応力状態と鉄鋼材料組織の影響を調査するため，ラインパイプ用

途の溶接鋼管向けである厚鋼板を供試鋼として用いた。その化学組成は，Table 7-2 に示す

ように，HIC 感受性を低減するため，低 C，低Mn，極低 P ならびに極低 Sの成分系となっ

ている。厚鋼板は制御圧延後にフェライト変態温度の直上から急速冷却を行う TMCP

（Thermo Mechanical Controlled Process）プロセスで製造されており，細粒かつ均一なベイニ

ティックフェライト組織となっている。ラインパイプ鋼管では製造時ならびに敷設時に溶

接が行われるが，その溶接条件は様々であり，これらの溶接条件や溶金からの距離に応じ

て，組織変化が生じる。鋼材の溶接熱影響を模擬するため，Table 7-3 に示すように，鋼板

に対し様々な条件の熱処理を施した。ただし material 1 のみ，熱処理を実施していない。

material 2は溶接により変態が生じない程度の熱影響を受けた領域を想定し，550 °C での焼

戻しを施した。material 3 は，オーステナイト化温度まで加熱した後に急冷し，硬化した熱

影響部を再現している。material 4と 5はオーステナイト化温度まで加熱した後に徐冷して，

軟化した熱影響部を再現している。Fig. 7-3は供試鋼の板厚中央部に対して，腐食を施した

後に，光学顕微鏡で観察した組織である。material 1 と 2はベイニティックフェライト組織，

material 3はベイナイト組織，material 4と 5はフェライト－パーライト組織であった。Table 

7-3には供試鋼の機械的特性も示しているが，material 1～3と比べて，material 4と 5の強度

は大変低い。さらに，HICならびに SOHIC 感受性に及ぼす冷間加工の影響を評価するため，

熱処理後の各材料に対し 5%の冷間圧延を付与した材料も準備した。 

 

Table 7-2: Chemical Compositions of API X65 sour grade (UNS K03014) /wt%. 

C Si Mn P S Others Ceq 

0.05 0.23 1.35 0.005 0.0005 Cu/Ni/Cr/Ti/V/Nb/Ca 0.35 

 

Table 7-3: Heat treatment and mechanical properties of materials. 

Material Heat treatment Microstructure YS 

/MPa 

TS 

/MPa 

Hardness 

Hv 

1-TMCP - bainitic ferrite 471 563 174 

2-Temper 550 
o
C x 30 min AC bainitic ferrite 451 546 176 

3-Quench 950 
o
C x 15 min WQ Bainite 471 655 211 

4-Air Cooling 950 
o
C x 15 min AC Ferrite & 

Pearlite 

330 453 133 

5-Furnace Cooling 950 
o
C x 15 min FC Ferrite & 

Pearlite 

305 423 118 
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1-TMCP 2-Temper  

   

3-Quench 4-AC 5-FC 

Fig. 7-3: Microstructure at the mid-thickness area of materials. 

 

 

 

Fig. 7-4: Stress–strain curves of materials 1 and 2. 
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Fig. 7-5: Stress–strain curves of materials 3, 4, and 5. 

 

7-2-2 ねじり曲げ試験 

 ねじり曲げ法の特徴は，σmaxを保ちつつ，τmaxを増加させることができる点にあることは

既に述べた。試験片に対し応力を負荷する際に，応力の方向とその大きさを評価するため

に，三軸のひずみゲージを用いた。ひずみゲージで得られた値から，σmaxは（7-1），（7-2），

（7-3）式を用いて導出することができる。また σminの導出方法も（7-4）に記載する。 

 

𝜀𝑚𝑎𝑥 =
1

2
[𝜀1 + 𝜀2 + √2{(𝜀1 − 𝜀3)2 + (𝜀2 − 𝜀3)2}] （7-1） 

 

𝜀𝑚𝑖𝑛 =
1

2
[𝜀1 + 𝜀2 − √2{(𝜀1 − 𝜀3)2 + (𝜀2 − 𝜀3)2}] （7-2） 

 

𝜎𝑚𝑎𝑥 =
𝐸

1 − 𝜈2
(𝜀𝑚𝑎𝑥 + 𝜈𝜀𝑚𝑖𝑛) （7-3） 

 

𝜎𝑚𝑖𝑛 =
𝐸

1 − 𝜈2
(𝜀𝑚𝑎𝑥 − 𝜈𝜀𝑚𝑖𝑛) （7-4） 

 

ここで ε1，ε2，ε3は各方向のひずみであって，εmaxは最大主ひずみ，εminは最小主ひずみ，E

はヤング率，νはポアソン比である。なお ε1と ε2の方向は直行しており，ε3の方向は ε1と
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ε2の方向に対し 45°の角度を持つ。また ε1の方向に対し σmaxの方向が作る角度 Φpは（7-5）

式で示される。 

 

Φ𝑝 =
1

2
tan−1 {

2𝜀3 − (𝜀1 + 𝜀2)

𝜀1 − 𝜀2
} （7-5） 

 

また最大せん断応力 τmaxは（7-6），（7-7）式を用いて導出することができる。 

 

𝛾𝑚𝑎𝑥 = √2{(𝜀1 − 𝜀2)2 + (𝜀2 − 𝜀3)2} （7-6） 

 

𝜏𝑚𝑎𝑥 =
𝐸

2(1 + 𝜈)
𝛾𝑚𝑎𝑥 =

𝜎𝑚𝑎𝑥 − 𝜎𝑚𝑖𝑛

2
 （7-7） 

 

ここで γmaxは最大せん断ひずみであり，τmaxの方向は σmaxの方向に対し直行方向である。 

 試験片のサイズは Fig. 7-6に示すように 10 x 25 x 300 mm
3であり，供試鋼の板厚中央部か

ら採取した。本研究では，ねじり曲げ試験結果に及ぼす応力条件の影響を検討するため，

Fig. 7-7に示す 3 つの応力状態を選定した。Condition A は 3 °のねじりと曲げを複合した条件

である。曲げは 4点曲げ法によって，σmaxが 65 ksiグレードの最低強度（65 ksi = 448 MPa）

に対し 72 %に相当する応力となるように，ASTM G39に基づいて負荷した[21]。その負荷応

力は 323MP である。Condition B は曲げのみであり，σmaxが condition A と同じになるように

応力を負荷した。ただし τmaxは低くなっている。Condition C はねじりのみであり，τmaxが

condition Aと同じになるように 5 °のねじりを負荷した。ただし σmaxは低くなっている。応

力負荷した試験片は，NACE TM0177
[22]の method Dに従って，5wt% NaClと 0.5wt% 

CH3COOHを含む水溶液に脱気後 0.1 MPaの H2Sを飽和させた環境（solution A）に，336時

間浸漬した。試験温度は 24 °C である。 

 

 

Fig. 7-6: Twist-Bend test specimen. 
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Fig. 7-7: Stress conditions of twist-bend tests 

 

7-2-3 HIC試験 

 供試鋼の HIC感受性に及ぼす熱処理ならびに冷間加工の影響を評価するため，NACE 

TM0284
[23]に従った HIC試験を実施した。試験溶液の環境はねじり曲げ試験と同様であるが，

試験温度は規格に従い 25 °C とし，浸漬時間は 96時間とした。浸漬の後，材料に吸蔵され

た水素濃度を，グリセリン捕集法（JIS Z 3118）[24]を用いて評価した。この方法は試験片を

45 °C のグリセリン中に 72時間保持し，放出された気体水素を捕集する方法である。水素

分析の後，超音波探傷を用いて試験片内部の割れ状況について調査を行った。超音波探傷

装置には SONIC 138† (Eishin Kagaku Co.,Ltd.)を用い，測定条件は，周波数が 10 MHz，スキ

ャンピッチが 0.4 mmであり，欠陥かどうかを判定するゲートレベルは 30%に設定した。 

 

7-2-4 小型 4点曲げ試験 

 SOHIC感受性に及ぼす試験片サイズと冷間加工の影響を評価するために，ねじり曲げ試

験片よりも小型の平板試験片（2 x 10 x 75 mm
3）を用いて，4点曲げ試験を実施した。ASTM 

G39に基づき，曲げによって引張応力が負荷される側の試験片表面に対し，65 ksiグレード

の最低強度（65 ksi = 448 MPa）に対し 72%に相当する応力を負荷した。この応力条件はね

じり曲げ試験の condition B と同じである。応力負荷後の浸漬試験についても，ねじり曲げ

試験と同様の環境，方法で実施した。 
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7-3 結果 

7-3-1 ねじり曲げ試験結果 

 様々な熱処理を施した供試鋼のねじり曲げ試験の結果を Table 7-4に示す。ここでは試験

手順で説明したように，ねじりのみ，曲げのみの試験結果を含んでいる。material 1, 2, 3に

は，応力条件に関係なく，すべての条件で割れの発生は確認されなかった。一方で，material 

4, 5においては，ブリスター（膨れ）や傷が試験片表面に観察された。σmaxが高い条件下（A

のねじり曲げ，B の曲げ）では，Fig. 7-8に示すように，引張応力が負荷された面において，

表面傷が σmaxの方向に対して直行方向に伸びているのが確認された。一方で，σmaxが低く，

τmaxが高い条件（A のねじり）で，炉冷を行った材料（5-FC）には，一方の面に多数のブリ

スターが確認され，もう一方の面には主応力方向に直行する方向に伸びた表面傷がいくつ

か確認された。空冷した材料（4-AC）には，わずかにブリスターや表面傷が確認されるの

みであった。 

 表面傷が確認された試験片の断面観察結果を Fig. 7-9に示す。表面傷に見えた部分の内部

にはSOHICと判断できる梯子状割れの前駆段階が明確に観察された。condition AとBでは，

板厚方向に微小な割れが列を作っているように見える。一方で，condition Cでは微小割れは

やや分散しているように見える。表面をナイタルで腐食させて組織が見えるようにした試

料断面の観察結果を Fig .7-10に示す。個々の割れは僅かながらも明確に板厚方向への進展

が見られ，一般に圧延方向に沿って進展する HICとは大きく異なる形状となっていた。ま

たこれらの微小割れは，Fig. 7-10において白色に見えるフェライト組織と黒色に見えるパー

ライト組織の両方で発生，進展しているようであり，割れと鋼材のミクロ組織の関係は明

確ではなかった。 

 

Table 7-4: Twist-Bend test results. 

Applied stress 

condition 

σmax 

/MPa 

τmax 

/MPa 

1- 

TMCP 

2- 

Temper 

3- 

Quench 
4-AC 5-FC 

A - 

3
o
 Twist-Bend 

320 180 
No 

Cracking 

No 

Cracking 

No 

Cracking 
Cracking Cracking 

B - 

Bend 
320 160 

No 

Cracking 

No 

Cracking 

No 

Cracking 
Cracking Cracking 

C - 

5
o
 Twist 

180 180 
No 

Cracking 

No 

Cracking 

No 

Cracking 

- 

Blistering 

Cracking 

Blistering 
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Tension side Tensiont side 

A - 3° Twist-Bend B - Bend 

 

  

One side Tee other side 

C - 5° Twist 

10 mm 

Fig. 7-8: External appearances of twist-bend tests specimens (Materials 4-AC and 5-FC). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4-AC 4-AC 

4-AC 4-AC 

5-FC 5-FC 

5-FC 5-FC 
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A - 3° Twist-Bend B - Bend C - 5° Twist 

1 mm 

Fig. 7-9: Sectional observation of cracking (Material 5-FC). 

 

   

A - 3° Twist-Bend B - Bend C - 5° Twist 

0.2 mm 

Fig. 7-10: Sectional observation of cracking after natal etching (Material 5-FC). 
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7-3-2 HIC試験結果 

 HIC 試験結果に及ぼす熱処理の影響について，Table 7-5に整理した。material 1, 2, 3には

試験片表面でのブリスターの発生はなく，UT によって検出される内部欠陥（割れ）も確認

されなかった。しかしながら，material 4と 5では，材料強度は material 1, 2, 3に比べて低い

が，ブリスターが確認されると共に，材料内部にもわずかな欠陥（割れ）が確認された。

Fig. 7-11 に material 5 の表面観察結果と UT 結果を示した。表面には多数のブリスターが確

認される。UT 結果では，暗い部分が試験片内部の欠陥を意味する。言うまでもなく，全て

の試験片で SOHIC らしき割れや傷は確認されず，わずかに内部欠陥が確認されたのみであ

った。さらに，Fig. 7-12 に示した通り，material 5 ではグリセリン捕集法によって測定され

た拡散性吸蔵水素濃度は高くなった。強度上昇に伴い水素をトラップする転位や微小析出

物密度は増加していると考えられるため，同一組成の鋼材では，通常強度上昇に伴い吸蔵

水素濃度は増加する傾向を示す。そのため，本研究における material 5が示した高い水素濃

度測定結果は，何か別の水素トラップサイトの存在を示唆する結果と言える。また以上の

結果より，低強度の鋼材あるいはフェライト－パーライト混合組織は微小な HIC に対する

感受性を持っていると結論できる。 

 次に，HIC 試験結果に及ぼす冷間加工の影響を，Table 7-6に整理した。熱処理後の材料

とは異なり，全ての材料において，ブリスターや内部欠陥（割れ）は確認されなかった。

一方，拡散性吸蔵水素濃度は，Table 7-6や Fig. 7-13に示すように，鋼材硬さに対して相関

を示した。さらに，Fig. 7-14に示すように，material 5 を除いて，吸蔵水素濃度は 5%の冷間

圧延の付与によって増加していた。material 5では，冷間圧延の付加によって試験片表面の

ブリスターがなくなっており，硬さが上昇したにもかかわらず吸蔵水素濃度は減少してい

る。以上の結果から，冷間加工前の material 5では，多数のブリスターや材料内部の微小割

れの発生により，水素濃度が増加したと考えられる。同様に，冷間加工前の material 4では，

material 5 に比べてブリスターや微小割れの数（密度）が少ないため，水素濃度の増加は明

確には見られなかったと考えられる。ここで重要な点は，軟らかい材料で発生したブリス

ターや微小割れの感受性は，冷間圧延の付与によって低減することができるということで

ある。 
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Table 7-5: HIC test results. 

Material 
YS 

/MPa 

TS 

/MPa 

Hardness 

Hv 

Hydrogen 

/mass ppm 

Specimen 1 Specimen 2 

Blistering CAR/% Blistering CAR/% 

1-TMCP 471 563 174 0.9 - 0 - 0 

2-Temper 451 546 176 0.8 - 0 - 0 

3-Quench 471 655 211 3.5 - 0 - 0 

4-AC 330 453 133 0.8 A few 0 A few 0.1 

5-FC 305 423 118 2.1 Many 0.6 Many 0.2 

 

Table 7-6: HIC test results of 5% cold rolled materials. 

Material 
YS 

/MPa 

TS 

/MPa 

Hardness 

Hv 

Hydrogen 

/mass ppm 

Specimen 1 Specimen 2 

Blistering CAR/% Blistering CAR/% 

1-TMCP   189 2.2 - 0 - 0 

2-Temper   192 2.4 - 0 - 0 

3-Quench   234 5.1 - 0 - 0 

4-AC   170 2.1 - 0 - 0 

5-FC   149 1.4 - 0 - 0 

 

 

Surface  

observation 

 

UT result 

 
Fig. 7-11: HIC evaluation results of Material 5 (furnace cooling, NACE TM0284 solution A). 
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Fig. 7-12: Hydrogen concentration of materials (NACE TM0284 solution A). 

 

 

 

Fig. 7-13: Hydrogen concentraion of cold rolled material (NACE TM0284 solution A). 
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Fig. 7-14: Effect of cold rolling on hydrogen concentration (NACE TM0284 solution A). 

 

7-3-3 小型 4点曲げ試験結果 

 小型試験片を用いた 4点曲げ試験結果を Table 7-7に示す。冷間加工を付与していない

material 5 でのみ，割れが発生した。Fig. 7-15に示すように，割れの外観はねじり曲げ試験

で得られた SOHIC に類似している。断面観察結果は梯子状割れを呈していないが，それは

試験片が 2mm厚みしかなく，薄すぎたためであると考えられる。以上の結果は，小型試験

片を用いても SOHIC 感受性を評価できることを意味しているが，板厚の減少によって高応

力となる領域は狭くなるため，大型の試験片に比べ緩い試験結果を与えると考えられる。

一方，冷間加工を付与していない material 4については，試験片の大きなねじり曲げ試験で

のみ SOHIC が発生した。この結果は，HIC 試験におけるブリスターや微小割れと同様に，

SOHIC 感受性についても冷間加工によって低減できることを意味している。 

 

Table 7-7: Small scale FPB test results. 

Material Microstructure 

As heat treatment 5% cold rolled 

Hardness 

Hv 

Bent Beam Test 

X65-72%SMYS 

Hardness 

Hv 

Bent Beam Test 

X65-72%SMYS 

1 bainitic ferrite 174 No Cracking 189 No Cracking 

2 bainitic ferrite 176 No Cracking 192 No Cracking 

3 Bainite 211 No Cracking 234 No Cracking 

4 Ferrite & Pearlite 133 No Cracking 170 No Cracking 

5 Ferrite & Pearlite 118 Cracking 149 No Cracking 
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External appearance 

  

Sectional observation (no-etched) Sectional observation (etched) 

Fig. 7-15: Small scale FPB test result of material 5 without cold rolling. 

 

 

7-4 考察 

 炭素鋼の厚鋼板を供試鋼として，溶接熱影響を想定した種々の条件で熱処理を行った材

料ならびに熱処理後に冷間加工工程を想定した冷間圧延を付与した材料に対し，HIC ならび

に SOHIC 感受性を評価した。Table 7-5に示したように，外部応力を負荷しない場合におい

ては，フェライト－パーライト組織を呈する低強度材料にのみ，サワー環境での浸漬試験

の後にブリスターや内部欠陥（割れ）を生じた。しかし，Table 7-6に示したように， 5%の

冷間加工を付与すると，これらのブリスターや内部欠陥は見られなくなった。また，外部

応力を負荷しない HIC 試験では，全ての材料に SOHIC の発生は確認されなかった。一方，

ねじり曲げ試験ではベイナイト組織やベイニティックフェライト組織を呈する材料で割れ

が生じなかったのに対し，Fig. 7-8, 7-9, 7-10に示したように，フェライト－パーライト組織

を呈する低強度材料ではブリスターや SOHIC の発生が確認された。小型試験片を用いた 4

点曲げ試験では，フェライト－パーライト組織を呈する最も低強度の材料でのみ SOHIC の

ような割れが生じたが，この割れは 5%の冷間加工の付与によって見られなくなった。 

 以上の試験結果より，ブリスターと SOHIC の間には何らかの関係があると考えられる。

ところで，冷間加工の付与によってこれらの割れ感受性は抑制された。そこで，ブリスタ

ーと SOHIC の発生機構について，材料と応力状態の観点から考察することとした。 
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7-4-1 低強度鋼の HIC 

 水素誘起割れ（HIC）あるいは階段状割れ（stepwise cracking）への対策として，耐 HIC

鋼の安定製造指針が鉄鋼メーカーによって検討されてきた。例えば，合金元素の最適化，

不純物元素の低減，介在物形状の制御，中心偏析の低減，最適な圧延・熱処理条件等が挙

げられる[25]。製造工程の改善には，HIC の発生防止と進展防止との大きく二つのアプロー

チが行われてきた。発生防止の観点からは，延伸状の介在物である MnS，CaS，Al2O3，

CaO-Al2O3や粗大な析出物である Nb単窒化物，Ti窒化物などを鋼材中から取り除くことが

重要であり，HIC 進展防止の観点からは，鋼材中の最高硬さの低減が重要である。すなわち，

HIC と呼ばれる水素脆化の感受性は，鋼材の硬さ上昇によって増大することが広く知られて

いる。 

 本研究においては，ブリスターや微小な内部欠陥がフェライト－パーライト組織を持つ

低強度材でのみ発生した。これらの割れは Fig. 7-11に示したように，ブリスターとして表

面近傍に集中しており，また個々の割れが非常に小さい点が特徴である。一般に知られる

HIC 発生機構で，水素の寄与には内部欠陥における高圧水素ガス圧の形成とき裂先端の脆化

の二つがあると考えられている。内部欠陥を形成する初期過程は明確ではないが，介在物

や析出物と母相との界面に多量の水素がトラップした場合に剥離を生じ，その内部で水素

がガス化することが考えられる。あるいは材料の圧延時に介在物や析出物と母相の界面で

空隙が生じている可能性も考えられる。鋼材硬さが低下した場合には，き裂先端における

水素脆化感受性は顕著に低下すると考えられることから，ここでは高い水素ガス圧によっ

て，鋼材が局所的に降伏して微小割れを形成した可能性が高い。杉本，深井ら[26]は純鉄（α-Fe）

の水素溶解度に対する環境温度と水素ガス圧の依存性を計算している。この報告に基づく

と，湿潤 H2S（サワー）環境における純鉄中の水素溶解度を 0.1 mass ppmと仮定すると，25 °C

環境においては約 500 MPaの高い水素ガス圧が予想される。一方で，本研究で用いたフェ

ライト－パーライト組織の材料の降伏強度は，Table 7-3に示すように，予想される水素ガ

ス圧力よりもはるかに低い。従って，母相と第二相粒子の界面等の起点（隙間）を想定す

ることで，その内部の水素ガス圧に起因する鋼材の局所的な降伏と，鋼材内部の剥離現象

を理解することができる。フェライト－パーライト組織の材料では，降伏が生じやすい低

強度領域はフェライト部分である。さらに，割れが表面近傍に多いことも，フェライトの

き裂の開口に対する抵抗が小さいことから説明ができる。本研究では説明を簡便にするた

め，これらのサワー環境中への浸漬で発生したブリスターや微小内部欠陥を低強度 HIC と

称することとする。 

 降伏強度の増加によって水素ガス圧による降伏を抑制し，低強度 HIC の抵抗性は改善す

ることができたと考えられる。本研究では，ベイニティックフェライト組織の材料では，

その高い降伏強度と均一な組織によって低強度 HIC は発生しなかった。さらに，フェライ

ト－パーライト組織材料における割れ感受性も，冷間圧延の付与によって低下した。冷間

加工を付与した際には転位密度の増加によって，低強度のフェライト部分における硬さと
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降伏強度が上昇すると考えられる。その結果，水素ガス圧力によるフェライト部分の降伏

が抑制され，低強度 HIC感受性は低減したと結論付けられる。 

 

7-4-2 SOHICの発生機構 

 ねじり曲げ試験の実施により，Fig. 7-8, 7-9, 7-10 に示したように，低強度のフェライト－

パーライト組織を持つ材料においてのみ SOHIC が発生した。SOHIC 感受性を持つ材料の傾

向は，上述の低強度 HIC感受性を持つ材料の傾向と同じであった。Takahashiと Ogawa
 [8]は

二つのステップにより SOHIC の形成を説明している。最初のステップは，圧延方向に平行

な水素誘起ブリスター（hydrogen-induced blister cracking, HIBC）の発生であり，二つ目のス

テップは，外部応力に対して直行方向に HIBC が連結する過程である。さらに，積み重なっ

た微小割れの形成とその連結過程に対しても，ブリスター発生の際と同様に局部的な軟化

領域での局所的な降伏があることを示した。提案されたこれらの発生機構は，本研究の結

果からも同意できるものであり，また HIBCには上述した低強度 HIC が対応すると考えら

れる。一方で，積み重なった微小割れとその連結が生じる理由についても，個々の微小な

割れ周囲の応力条件に因って説明がなされている[8, 27]。 

 通常の HIC と低強度 HIC のいずれの場合でも，SOHIC の起点として，まず材料内部の初

期き裂を考える。材料内部の初期き裂が作る空間内には高い水素ガス圧力がかかっている

はずである。従って，初期き裂のき裂先端には，Fig. 7-16に示すように，圧延方向に対して

直行する引張応力や，鋭い切欠き効果による三軸応力が発生する。一方で，初期き裂から

板厚方向に僅かに離れた箇所では，圧延方向に直行する圧縮応力が生じる。このような状

態で，外部引張応力が無ければ，Fig. 7-17に示すように，HIC は圧延方向に平行に進展する

であろう。しかし圧延方向に対して平行方向に高い引張応力が負荷された場合には，初期

き裂周囲の応力状態は，Fig .7-16の右に示すように大きく変化する。すなわち，初期き裂の

上部または下部では，外部引張応力に起因して，高いせん断応力が生じると考えられる。

トレスカの降伏条件（最大せん断応力説）を採用すれば，直行する引張応力と圧縮応力の

絶対値の和が降伏応力を超えれば降伏が始まることから，材料中で最も降伏しやすい箇所

がこの初期き裂の近傍である。同箇所は応力条件としては開口し難い，すなわち新たなき

裂の生成は起こりにくい応力状態であると考えられるが，降伏によって生成された転位は

近傍の粒界や第二相粒子界面へと移動し，それらの界面に蓄積して高い応力状態を形成す

ることで界面の剥離を生じさせると考えられる。さらに，その剥離界面に水素が集まるこ

とで，新たな微小き裂の形成が可能である。このような過程を繰り返して，複数の微小き

裂が順次形成された後には，微小き裂間でせん断すべりが生じ，連結方向のき裂に成長し

ていくと考えられる。以上のように，梯子状の割れは形成される。初期き裂の発生は通常

の HICでも低強度 HICのいずれでも同様の過程であると考えられるが，初期き裂によって

誘起される二次き裂の発生には，水素ガス圧力と外部圧力に起因する母相の降伏が必要な

ので，低強度の材料が高い感受性を持つと考えられる。 
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 低強度のフェライト－パーライト材料に冷間圧延を付与すると，HIC試験での微小割れや

小型試験片を用いた 4 点曲げ試験で生じる SOHICのような割れは見られなくなった。

SOHIC 感受性が低減した理由についても，低強度 HIC の場合と同様に，フェライト組織の

加工硬化により局所の降伏が抑制されたとの説明が可能である。従って，溶接鋼管におい

て，低強度 HICや SOHIC を防止するためには，製管工程での突合せ部分を入熱の大きなサ

ブマージアーク溶接で接合した後に，鋼管全体に対して拡管工程による塑性加工を付与す

ることが重要である。一般に UO 鋼管では，その真円度を高めるために拡管工程があり，こ

の工程が SOHIC 抑制に寄与していると思われる。一方でスパイラル鋼管では比較的真円度

がよく，また溶接ビードの形状の制約から，拡管が実施されない。それが過去の SOHIC 事

故において，スパイラル鋼管の事例が多い理由であろう。これらの鋼管は敷設先に運ばれ，

現地にて溶接で連結されるが，この場合には溶接後に塑性加工を付与することはできない。

ただし現地施工の溶接では比較的入熱の小さな多層溶接を実施することから，熱影響部の

軟化は起こりにくく，むしろ硬化 HAZにおける SSCを懸念すべきであろう。 

 以上の検討の結論として，三軸応力状態を模擬することなく，圧延方向に対して平行な

引張応力の付与のみで，材料の SOHIC 感受性を評価することは可能と言える。ただし，SSC

との区別を目的に梯子状割れを形成させる必要があるのであれば，比較的厚く引張応力に

対して大きな断面積を持つ試験片を用いた評価が必要である。本研究で用いた曲げあるい

はねじりでは試験片の厚さ方向または幅方向中央部の応力は低く，試験片内部で生じる

SOHIC は起こりにくい恐れがあるが，曲げは簡便に応力負荷できる手法であり，本研究の

結果からも活用は可能と考える。最大主応力の増加は SOHIC に至る二次き裂の形成を助長

すると考えられるため，ねじりの追加は試験片中のせん断応力を高めることになり，より

安全側の評価を実施する際に有用である。しかしながら，本研究ではねじりの効果が明確

には確認されなかったため，SOHIC に及ぼすねじりの効果についてはより詳細な研究によ

り明らかにする必要がある。 

 

 

Fig. 7-16: Stress conditions around internal cracking. 
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Fig. 7-17: SOHIC mechanism. 

 

 

7-5 結言 

 サワー環境における炭素鋼の SOHIC 感受性に及ぼす負荷応力と材料組織の影響について

ねじり曲げ法を用いて検討した。ねじり曲げ法の特徴は，最大主応力を一定に保ったまま，

最大せん断応力を変化できる点にある。本研究では，フェライト－パーライト組織の低強

度材料においてのみ，ねじり曲げ法での SOHIC の発生が確認された。 

 水素起因のブリスターや微小内部割れ（これらを低強度 HIC と称す）はフェライト－パ

ーライト組織の低強度材料でのみ発生した。これらの割れ発生機構は水素ガス圧力によっ

て低強度のフェライト部分が局所的に降伏することと考えられる。さらに，割れ感受性は

冷間加工の付与によって低下するが，その理由として降伏強度の増加が局所的な降伏を抑

制したためと考えた。SOHIC 発生機構については，外部引張応力に起因する高いせん断応

力によって低強度 HIC が順次形成され，それらのき裂が連結するためであると考えた。従

って，低強度 HIC と同様に，冷間加工の付与によって降伏応力を上昇させることで，SOHIC

感受性を低減することが可能と結論付けた。 

 ねじり曲げ法という複雑な方法によって三軸応力状態を模擬することなく，圧延方向に

対して平行方向の引張応力を付与することのみで，材料の SOHIC 感受性を評価可能である。

ねじりの追加は試験片中のせん断応力を高めることになり，より安全側の評価を実施する

際に有用であるが，SOHIC に及ぼすねじりの効果を明らかにするには，より詳細な研究が

必要である。 
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第 8章 総括 

 

本研究では，湿潤硫化水素（サワー）環境に適用される油井管ならびにラインパイプ用

低合金鋼を対象とし，適切な材料評価手法確立の一助とすべく，サワー環境での腐食挙動

ならびに水素吸蔵に及ぼす環境因子の影響，ならびに水素脆化挙動に及ぼす応力因子の影

響を調査するとともに，その影響機構について考察を行った。 

第 2章では，SSC感受性に及ぼす試験温度の影響について，特に 0 °C から室温の温度範

囲に着目し，サワー環境中の DCB試験と 4点曲げ試験で評価することで，応力集中係数の

観点から検討した。その結果，試験温度の低下により SSC 感受性が顕著に増大することを

明らかにし，またその増大機構として破壊起点となる応力集中部への水素集積が，低温で

より顕著になるためと説明した。従って，SSC試験での試験温度の影響の大きさは評価法

に依存し，応力集中が顕著な試験条件で試験温度の影響は顕著に表れるため，実際に適用

される応力条件での材料評価が重要であると結論付けた。 

第 3章では，高温，高 H2S 分圧環境における低合金油井管材料の水素脆化を含む環境助

長割れ（EC）感受性を調査することを目的に，H2S 分圧が 1.0～10 MPa，温度が 24～150 °C

の範囲で，サワー環境中での 4点曲げ試験を実施した。さらに，割れ感受性に及ぼす H2S

分圧，試験温度，試験期間の影響について検討した。その結果，室温に近い環境では SSC

が，高温かつ高 H2S 分圧環境では APC 型の ECが起こる可能性があると分かった。高温環

境の EC感受性は，サワー環境で材料表面に生成する硫化物の耐食性に起因し，CrやMo

の添加によって腐食が抑制されることで，EC感受性を下げる効果があると考察した。 

 第 4章では，2章と 3章で論じた環境因子の影響を，DCB 試験片のき裂先端領域におけ

る局所水素濃度の観点で論じ，特に SSCに対して影響の大きい環境因子である H2S分圧と

温度に注目して，環境の過酷さを定量的に表現することを試みた。その結果，DCB試験で

得られる KISSCを用いて，半定量的ではあるが環境の過酷さを明らかにできた。環境因子で

は，温度が SSC感受性に及ぼす影響が最も大きく，水が凝固したりハイドレートを形成し

ない低温かつ高 H2S 分圧環境が，最も過酷な環境であった。pH は腐食速度と水素発生反応

に与える影響は大きいが，吸蔵水素濃度に与える影響は小さいと結論付けた。 

 ここまでの検討から，サワー環境の水素脆化現象（SSC）に影響が大きいと考えられてい

た pH と H2S 分圧という環境因子のうち，H2S 分圧は評価方法を問わず影響が大きいことが

確認されたが，pH は腐食速度と腐食にともなう水素発生速度に影響する因子であって，評

価方法によってはその影響が小さくなることが明らかとなった。具体的には，材料評価の

際に腐食による応力集中箇所の形成が破壊起点となる場合や，破壊発生までの期間によっ

て評価を行う場合では pH の影響は無視できないと考えられる。これには，NACE TM0177 

Method A（引張試験）や 4点曲げ試験といった評価法が該当する。逆にき裂先端の水素濃

度が支配的な NACE TM0177 Method D（DCB試験）では pH の影響は小さいといえる。SSC

とは異なるが材料内部の水素脆化破壊挙動を評価するHIC試験でも同様の理由でpHの影響
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は小さいと考えられる。本研究では pH に代わり，試験温度が SSC 感受性に大きな影響を

及ぼすことを明らかにした。100 °C といった高温環境に比べ，室温近傍での水素脆化感受

性が高いことは広く知られている。しかし，0 °C近傍まで温度を下げても，SSC 感受性が

増大していくという知見は見出されていなかった。0 °C 近傍では，腐食速度が極端に小さ

く腐食に起因する破壊が生じるとは考えにくいこと，上述の pH の議論と同様に，破壊発生

に腐食速度が影響する NACE TM0177 Method A（引張試験）において，低温環境では腐食に

伴う応力集中が生じにくく，SSC感受性の増大が明らかではないことが，その理由である

と考えている。 

 第 5章では，pH，H2S分圧，温度などが定められた環境条件で材料の SSC 感受性を評価

する際に，その環境を再現する方法によって，試験結果に影響があるかを調査するため，

緩衝溶液とバランスガス条件を変えた試験を実施した。その結果，酢酸緩衝溶液と重炭酸

塩緩衝溶液では，pH，H2S 分圧，温度が同じであっても，得られる SSC試験結果に差が生

じることが明らかとなり，その差は腐食生成物の保護性の違いによるものと考えた。実環

境を模擬する試験としては，実環境の状況により近い重炭酸塩緩衝溶液が望ましいが，安

全側の評価を行う目的では，試験が簡便な酢酸緩衝溶液を活用できると考察した。 

サワー環境での SSC 評価では，pH と H2S 分圧を決定して室温環境で試験を実施するのが

一般的であるが，その環境を再現する方法については定められておらず，環境に応じて再

現しやすい方法が採用されてきた。従って，酢酸緩衝溶液と重炭酸塩緩衝溶液の違い，CO2

分圧の違いによって SSC試験結果に大きな差が生じることは驚くべきことである。考察で

述べたように，CO2分圧が極めて高い環境では H2S の活量の低下も考えられ，実際の井戸

環境を模擬する評価試験の実施は極めて困難である。材料を適用できる環境を拡大するた

めには，実環境の厳しさを正しく再現できる評価条件が望ましいが，実環境の揺らぎを考

慮すると，より厳しく環境を再現する酢酸緩衝溶液の使用を現時点では提案せざるを得な

い。しかし，適用環境の正しい理解や評価にともない，材料評価環境を実環境に近い環境

へとシフトさせ，材料を適用できる環境が増えていくことを期待したい。 

 第 6章では，サワー環境中の水素脆化現象における変動応力の影響に着目し，一般に静

荷重下で評価される SSCとの対比として，変動応力を負荷した際の腐食疲労特性を評価し

た。その結果，サワー環境でき裂が進展する応力拡大係数 Kの下限界は，静荷重下に比べ

て繰返し応力下で顕著に低下し，繰返し応力負荷に伴うき裂先端の塑性変形の蓄積が，水

素脆化感受性を高めると考察した。 

第 7章では，過去に低強度鋼の SSCとも呼称された SOHIC の発生機構について，材料や

応力条件を変えた試験を行うことで検討し，水素によって材料内部で発生した微小割れの

内部で水素がガス化し，その水素ガス圧力と外部からの引っ張り応力の重畳が，梯子状割

れとも呼ばれる特殊な割れを形成すると結論付けた。さらに，SOHIC 感受性を持つ材料や

SOHIC 評価法についても考察を行った。 
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材料の水素脆化特性を評価するにあたり，応力はまた重要な因子である。ここでは SSC

感受性に及ぼす繰り返し応力の影響と SOHICの発生機構における引張応力の寄与について

述べた。油井管やラインパイプの使われ方は関連する技術の進歩にともない多様化してお

り，どのような応力状態が材料の水素脆化破壊につながるかについて理解しておくことが

重要であるが，材料評価ではいまだ静荷重での SSC 試験や，応力無負荷での HIC試験が一

般的であり，応力の影響についての知見は十分とは言えない。材料内の空隙内水素圧力と

外部引張応力との重畳により発生する SOHIC は特殊な例であるが，多種多様な繰り返し応

力状態が考えられる腐食疲労の観点からは，サワー環境に限らず，疲労強度に及ぼす水素

の影響について広く知見を集め，水素濃度の極めて高いサワー環境での現象を理解するこ

とが必要である。 

 以上の研究により，湿潤硫化水素（サワー）環境に適用される油井管ならびにラインパ

イプ用低合金鋼の，水素と外部応力に起因する水素脆化破壊について，環境因子の影響を

明らかにするとともに，応力因子の影響に関する重要な知見を与えることができた。今後

も，井戸の環境の変化や周辺技術の変化にともなって，石油や天然ガスの採掘方法や採掘

条件が変わり，材料が適用される環境条件や応力条件も多様化していくことが予想される

が，本研究で得られた知見は，新たな環境や応力条件に適用する材料の提案や評価に活用

できるものと考えている。ただし，本研究ではくさびによって開口応力を与える DCB 試験

や，表面にのみ高い引張応力を負荷する 4点曲げ試験での評価が主体であり，試験片内も

応力分布がある条件での評価となっている。水素脆化発生における応力や塑性変形の影響

を明らかにするためには，単軸引張のような，応力を正確かつ均一に制御できる評価法を

用いた更なる検討が必要であろう。ただし，サワー環境のように腐食によって水素が導入

される条件では，全面腐食による試験片の減肉，局部腐食による応力集中部形成，腐食生

成物被膜の影響等が考えられるため，腐食の影響が極力小さくなる条件で水素を導入する

評価方法が望ましい。 

 本研究はサワー環境に限定した検討であるが，得られた知見の一部は，遅れ破壊とも称

される鉄鋼材料の水素脆化現象一般への展開が可能である。水素脆化におけるサワー環境

の特徴は，多量の水素が材料中に吸蔵されることであり，H2Sのような水素侵入促進剤を含

まない酸溶液との接触や大気腐食等によって材料中に侵入する水素の量は，サワー環境と

比べて極めて少ない。従って，水素脆化が問題となる材料は油井管やラインパイプ鋼と比

べて遙かに高強度の材料となる。しかし高強度材でも材料中に水素が侵入し，その水素が

応力集中部へ集積して水素脆化破壊を起こすことは同じである。例えば，本研究では水素

脆化感受性に及ぼす温度の影響について論じたが，これはどのような材料でも同じであり，

応力集中部への水素集積は低温環境で顕著であると言える。ただし，大気腐食の様に水素

侵入量が少なく，また水素侵入に高い腐食速度を要する場合には，低温では応力集中部に

集積できるだけの水素がなく，結果として水素脆化感受性は下がる。このように，H2S 環境



140 

 

での知見をそのまま適用することは難しいが，各影響因子の意味を理解すれば，本研究の

知見は様々な水素脆化現象解明の助けになると信じている。 
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