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Zusammenfassung

Im Hinblick auf die Bedingungen in Schnellbriiterbrennstiben wurde
der EinfluB abgestufter Halogenpotentiale (Cr-, Fe-, Ni-, Cu-
Halogenide), elementarer Chalkogene sowie deren entsprechende
Mischungen mit CuO/Cu auf das Kriechverhalten von Brennstabhiill-
rohren untersucht.

Die Versuche wurden an Flach- bzw. Rohrproben vor allem mit dem
austenitischen Cr-Ni-Stahl X10CrNiMoTiB1515 (DIN-Werkstoff Nr.
1.4970) bei 500 ©C und 700 °C durchgefiihrt, was ungefihr dem
Hilltemperaturbereich im Reaktor entspricht. Die Spannungen wur-
den den Standzeitanforderungen von ca. 100-500 h fiir Leerproben
angepaBt. Es wurden mit Rohrproben Berstversuche, aber haupt-
sdchlich Zugkriechversuche durchgefiihrt, weil der EinfluB eines
definierten chemischen Systems im Rohrinnern auf das mechanische
Verhalten der Rohrproben durch die Dehnungsaufzeichnung liber der
Zeit erfaBt werden konnte. Die konventionell verwendeten MeBdaten
(standzeit, Bruchdehnung und sekundire Kriechgeschwindigkeit)
wurden durch die Dehnung bei Beginn des tertidren Kriechens und
durch die Dehnungswerte bei auffdlliger Formdnderung der tertidren
Kriechkurve erweitert. Mit Hilfe dieser MeBdaten lassen sich die
chemischen Reagenzien in flnf Verhaltensgruppen einordnen:

- Die Cr-Halogenide bleiben ohne EinfluB.

- Die Fluoride verursachen durch gleichmédBigen Oberfl&chenangriff
bzw. gleichmédBige OberfldchenriBfbildung eine Erh8hung der Kriech-
geschwindigkeit.

- Durch Chalkogene und durch Halogene auf dem Fe-Halogenid-Poten-
tialniveau wird zusdtzlich die Bruchdehnung durch selektive
RiBausbreitung am Ende des tertidren Kriechbereiches reduziert.

- Bei weiter steigendem Halogen-Potential (Ni- und Cu-Halogenide)
und bei Zugabe von CuO/Cu zu Fe-Halogeniden/Fe bzw. Chalkogenen
erfolgt die selektive RiBbildung schon zu Beginn des tertidren
Kriechens.

~ Die hohen Potentiale der Cu-Halogenide in Kombination mit CuO/Cu
bewirken eine selektive RiBbildung schon im sekunddren Kriech-

bereich; wobei hier die Bruchdehnung von ca. 20% auf ca. 2% re-
duziert wird, was als spannungsriBkorrosionsdhnlicher Effekt

interpretiert werden kann.

An Hand von durchgefiihrten Potentialberechnungen 148t sich zeigen,
daB unter sehr unglinstigen Voraussetzungen die oben genannten
kritischen Bedingungen fiir stark reduzierte Kriechbruchdehnung im
Brennstab erfillt sein k&nnen. ~




Abstract

Corrosion-enhanced creep-rupture of Cr-Ni-steel cladding tubes

at high temperatures

The influence of well-defined halogen potentials (of Cr-, Fe-,
Ni-, Cu-halides), chalcogens, and mixtures with Ccu0O/Cu on the
creep behavior of fuel pin cladding materials was investigated
with respect to the conditions in fast breeder reactors.

The experiments were carried out on flat and tube specimens, es-
peciallg of the austenitic Cr-Ni-steel X10CrNiMoTiB1515 (1.4970),
at 500 “C and 700 OC according to the temperature range in the
reactor. The tensile or pressure load was chosen to reach cer-
tain life-times of the reference specimens (100 h - 500 h).

Also with the tube specimens mainly tensile creep tests were per-
formed to examine the influence of a definite chemical system

in the interior of the tube specimen on the creep behavior. To
analize the creep behavior the usual evaluation of the time to
rupture total elongation and secondary creep rate was refined by
evaluating also the elongation at the beginning of the tertiary
creep phase and the elongation, at which the tertiary creep curve
is bending. As a consequence of the results the reactive species
used can be classified in five behavior groups:

- The Cr-halides have no influence

- The fluorides cause a higher creep rate by uniform
surface attack or uniform surface crack formation, respectively.

- Chalcogens and halogens on the Fe-halide potential level cause
a reduction of total elongation by selective crack formation
at the end of the tertiary creep phase.

- A selective crack formation at the beginning of the tertiary
creep phase is caused by increased halogen potential (of Ni-
and Cr-halides), and by addition of CuO/Cu to Fe-halides/Fe
or to chalcogens, respectively.

~ The high chemical potential of the Cu-halides in combination
with Cu0O/Cu causes selective crack formation already during
the secondary creep phase, reducing the total elongation from
about 20% to 2%. This kind of rupture can be interpreted like
stress corrosion cracking.

A calculation of corresponding chemical potentials shows that
under unfavourable assumptions critical conditions for reduced
rupture elongation can be realized in fuel pins.
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1. Einleitung

1.1 Problemstellung

Kernreaktor-Oxidbrennstédbe sind unter Betriebsbedingungen von
Schnellbriitern thermischen, mechanischen und chemischen Bela-
stungen ausgesetzt, die beil Versuchsbestrahlungen des &fteren

durch HlUllrisse zum Versagen gefiihrt haben /1,2/.

Mechanisch werden die Stibe vor allem durch Brennstoffschwellung
belastet, denn der Brennstoff vergrdBert sein Volumen durch
Einlagerung von Spaltproduktatomen, die bei den Uran- oder Plu-
tonium-Spaltungen im Verlauf des Brennstoffabbrandes entstehen
/3/. AuBerdem werden sie durch die verschiedene thermische Aus-
dehnung von Brennstoff und Hiille belastet, die sich aufgrund

der sehr hohen Temperatur des Brennstoffinneren ergibt. Bei
fortschreitender Bestrahlung des anfangs hdufig unterstSchiome-
trischen Oxidbrennstoffes (U,Pu)O2 wird ein Sauerstoffpotential
erreicht, welches die Brennstoffschwellung durch lokale Volumen-
zunahme bei der Bildung von Cdsium-Uranaten (zusdtzliche Reaktions-

schwellung) mit dem Spaltprodukt Cisium verstérkt.

Durch das Sauerstoffpotential des Brennstoffs wird stets eine
Oxidation der Stahlhiille ermdglicht. Dieser chemische Angriff
wird durch die entstehenden reaktiven Spaltprodukte (Cs, Te, I)
noch beschleunigt /4,5/. Durch diesen Angriff wird die Bruch-
dehnung der Hiillmaterialien reduziert, d.h. die RiBneigung wird
erh6ht /6/.

In einigen F4llen traten Hiillschidden ohne betrdchtliche Reaktions-
produktschwellung auf. Es diirfte sich hierbei um einen &hnlichen
Effekt, wie bei der wdssrigen SpannungsriBkorrosion handeln, d.h.
es muB hier mit der Fdrderung verformungsarmer RiBbildung durch
das Zusammenwirken von mechanischer Belastung und chemischer

Wechselwirkung mit heiBen Gasen gerechnet werden /1/.




1.2 Zielsetzung

In dieser Arbeit sollte daher der EinfluB verschiedener chemischer
Affinitdten, die durch die Verwendung verschiedener Reagenzien

bei Einstellung unterschiedlicher chemischer Potentiale erreicht
werden, auf das SpannungsriBkorrosionsverhalten mit heiBen Gasen
untersucht werden. Im Gegensatz zu dhnlichen Untersuchungen in
wdssrigen L&sungen sollten diese Versuche bei 400 OC -~ 700 OC durch-
gefliihrt werden, wo hauptsidchlich gasfdrmige Trédger der chemischen
Potentiale in Frage kamen. Flir die Spannungsaufbringung sollten

drei Methoden in Betracht gezogen werden:

1. Vorspannung durch mechanische Verformung (geeignet fiir Tempe-
raturen, bei denen noch keine wesentliche thermisch aktivierte

Spannungsrelaxation eintritt).
2. Innendruckbelastung rohrfdrmiger Proben.

3. Einachsige Zugbelastung von Flach- oder Rundproben. Hier wird
die Dehnung der Probe kontinuierlich wdhrend des Versuchs ge-

messen.

Als Reagenzien sollten im Hinblick auf die Verhdltnisse in Oxid-
brennstdben mit den korrosiven Spaltprodukten Jod und Tellur,

die Halogene und Chalkogene, z.T. mit Sauerstoffzusatz verwendet
werden. Die Auswahl der Probenmaterialien sollte sich besonders an
den Legierungen fir Schnellbriiter-Brennstabhiillrohre und deren

Komponenten orientieren.




2. Grundlagen

Das Thema der Arbeit bezieht sich auf eine gleichzeitige mechani-
sche und chemische Wechselwirkung. Sowohl die Auswirkung der me-
chanischen Belastung (Kriechen) als auch der chemischen Belastung
(Korrosion) sind zwei Gebiete, die in der Literatur intensiv ab-
gehandelt wurden. Kombinationen dieser beiden Belastungen finden
sich hauptsdchlich beim Kriechen von Materialien in korrosiven
Verbrennungsgasen und bei der SpannungsriBkorrosion in wissrigen
LOosungen. Die Fliissigmetallversprddung und das Kriechen in

C, N, O verunreinigter Gas- bzw. Fliissigphasenumgebung sind am

Rande zu erwihnen.

Um den komplexen Vorgang der sich bei gleichzeitiger chemischer
und mechanischer Belastung abspielt, besser zu verstehen, und
weil in der Literatur die chemisch-mechanische Wechselwirkung

in heiBen Gasen wenig behandelt worden ist, sollen Kriechen und
Korrosion in ihren Grundlagen zuerst getrennt abgehandelt werden.
Die Korrosion durch Chalkogene und Halogene soll dabei besonders

hervorgehoben werden.

2.1 Mechanisches Materialverhalten bei hohen Temperaturen

Das mechanische Verhalten der Materialien ist von unterschiedlichen
Parametern abhdngig. Die wichtigsten davon sind: Chemische Zusammen-
setzung, Vorbehandlungszustand, Priiftemperatur und Prilifspannung.

Zur Beurteilung des Materialverhaltens werden die unterschied-
lichsten Verfahren herangezogen. Die Kurzzeitversuche geben Aus-
kunft Uber Festigkeit und Dehnvermbgen des Materials (Arbeits-
fdhigkeit), die Kriechversuche geben Auskunft iiber das zeiltabhdn-
gige Festigkeits- und Dehnverhalten. AuBerdem bieten Bruchfldchen-
analysen und bruchmechanische Verfahren Moglichkeiten zur Unter-
suchung mikroskopischer (RiBbildungs)-Effekte.




2.1.1 Zeitstandbeanspruchung

Konstante mechanische Belastungen fithren bei niedrigen Tempera-
turen zwischen 00,2 und oy 2u einer begrenzten Formdnderung, die
sich auch nach langen Zeiten nicht vergrdBert, weil die im Werk-
stoff ablaufenden inneren Verfestigungsvorgdnge der angelegten
Spannung entgegenwirken /7/. Bei hohen Temperaturen bewirken
thermisch aktivierte Verformungsprozesse eine zeitabhidngige Deh-

nung, die durch die bekannte Zeit-Dehnkurve (Kriechkurve) (Abb. 1)

graphisch dargestellt werden kann. Weitere Zusammenhdnge lassen

sich durch entsprechende Kriechgleichungen beschreiben.

Tertiar-
bereich

<— Sekunddrbereich —— -

O ‘
-
g Primdr =

bereich !
£ € &g
O

;7/
Standzeit tB
Abb. 1: Darstellung einer Kriechkurve aus /11/

2.17.1.1 Kriechkurve

Man kann die Kriechkurve (Abb. 1) in folgende Bereiche untertei-
len:

a. Primdr- oder Ubergangsbereich

b. Sekund&dr- oder stationirer Bereich

Cc. Tertidrbereich




Im Primdrbereich wird die anfé@nglich hohe Verformungsrate durch
Verfestigungsprozesse (Versetzungsverdichtung) solange vermin-

dert, bis die Erholungsprozesse (Versetzungsvernichtung) mit der
Erzeugung von neuen Versetzungen Schritt halten k&nnen, wobei ver-
stdrkt Substrukturen ausgebildet werden. Im Sekunddrbereich herrscht
ein entsprechendes dynamisches Gleichgewicht, und das Material ver-
formt sich mit konstanter Kriechgeschwindigkeit. Der Tertidrbereich
ist durch beginnende Porenbildung geprdgt. Dabei wird die Dehnungs-

geschwindigkeit durch die Porenbildung beschleunigt.

2.1.1.2 Sekundédre Kriechgeschwindigkeit

Die sekunddre Kriechgeschwindigkeit ist geprdgt durch eine Parallel-
schaltung von versetzungsgesteuerten Verformungsvorgingen im
Korninnern und von viskosen Gleitprozessen lidngs der Kornfléche.

Sie 14Bt sich durch folgende Gleichung ausdriicken /7/.

ag=0,
s lin 1
g = £,C.0, (=)0 + £4CqPg0 (1)

Der erste mit n >5 stark spannungsabhingige Term beschreibt die
Kornverformung (Index k), der zweite linear von der Spannung

abhdngige, das Korngrenzengleiten (Index g).

ist ein Anteilsfaktor (fk+fg = 1)
ist ein Proportionalititsfaktor
ist der Selbstdiffusionskoeffizient

ist der Spannungsexponent

> 89 U QO th

beschreibt die Zeitstandschiddigung durch Korrosionsangriff,
Porenbildung und Gefligednderung

Im Ashby-Diagramm (Abb. 2), welches vor allem von Ashby ausgebaut
worden ist /8/, ist die Abh#ngigkeit der versetzungsgesteuerten
Verformung bzw. des Korngrenzengleitens von der Spannung und der
Temperatur dargestellt. Man kann den unterschiedlichen Bereichen
des Diagramms verschiedene Kriechmechanismen zuordnen. Wenn das
Kriechverhalten dem Bereich der versetzungsgesteuerten Verformung
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Abb. 2: Schematisierte Zusammenhdnge zwischen

Zugspannung, Temperatur und vorherrschen-
dem Kriechmechanismus (Ashby-Diagramm)
aus /7/

zugeordnet werden kann, und wenn das Material bzw. das Gefiige beim
Kriechen nicht ver&dndert wird, so 188t sich die Gleichung filir die
sekunddre Kriechgeschwindigkeit auf den Norton'schen Kriechansatz

vereinfachen.

és = A exp(-Q/R*T) * o© (2a)
Bei konstanter Temperatur kann man den Term A exp (-Q/R-T) mit
der Temperatur T, der Aktivierungsenergie Q, der Gaskonstante R
und der Konstante A durch die neue Konstante k ersetzen. Daraus
folgt:

¢ = koo (2b)




2.1.1.3 Gleichung zur Beschreibung der Kriechkurve

Lobb und Jones /9/ beschreiben die Abhingigkeit der Dehnung e
von der Zeit t mit der folgenden Kriechgleichung /10/:

e = e /[ 1-exp (-m-t) /+ ey t + erexp {p(t-tt)} (3)
€ = Dehnung in Abhingigkeit von der Zeit
€p Maximale Dehnung im primiren Kriechbereich
m = Konstante
és = Sekunddre Kriechgeschwindigkeit
€
b } = tertiire Kriechparameter
tt = Zeit bis zum tertiiren Kriechbeginn.

Wenn der zeitliche Verlauf im Primirbereich vernachldssigt werden

kann, reduziert sich die obige Gleichung (3) zu:

e =K + és "t + g, exp {plt-t,)} (4)
Bei der Auswertung der eigenen Kriechversuche mit Rohrproben aus
1.4970/15% k.v. unter axialer Zugspannung bei 700 °c wurde

neben den konventionellen Daten (Standzeit, Bruchdehnung und

sekundédre Kriechgeschwindigkeit) die Dehnung bei tertidrem Kriech-
beginn verwendet, und des weiteren konnte ausgehend von Gleichung

(4) durch Auftragung von lg(e—és't—K) tiber t-t, der Formfaktor p der
tertidren Kriechkurve ermittelt werden (Abb. 3). Dabei fiel eine
Krimmungsdnderung auf, die bei einer Dehnung stattfindet, die mit €
bezeichnet wird und durch welche der Tertidrbereich in zwei Berei-

che unterteilt werden kann (siehe Kapitel 8.3.2.1). Am Ende des terti-
dren Kriechens schlieBt sich noch der Gewaltbruchbereich an.

1.) Der Bereich, der bei einer Standzeit tt und einer Dehnung ¢
beginnt, 148t sich mit dem Beginn der Porenbildung in Zu-
sammenhang bringen. Nur dieser Bereich kann mit der Gleichung

(4) beschrieben werden und hat bei Auftragung von

t

lg (e—és - t = K) iber t-ty die Steigung p
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£ = Dehnung als Funktion der Zeit
tt = Zeit bis zum tertidren Kriechbeginn
g 7 Dehnung bei tertidrem Kriechbeginn
tn = Zeit bis zur Formdnderung der
tertidren Kriechkurve
e, = Dehnung bei Forminderung
tG = Zeit bis zum Beginn des Gewaltbruches
e = Dehnung bei Beginn des Gewaltbruches
tB = Zeit bis zum Bruch (Standzeit)
ey = Bruchdehnung
és = Sekunddre Kriechgeschwindigkeit
p = Formfaktor der tertidren Kriechkurve

Abb. 3: Beschreibung des Kriechverhaltens von Cr-
Ni-Stahl-Rohrzugproben unter Verwendung von
Gleichung 4 und der eigens entwickelten
Auswertetechnik




2.) Der folgende Bereich 14Bt sich nicht mehr mit der Gleichung
(4) beschreiben, denn die Kriechkurve erfdhrt eine Formdn-
derung. Sie beginnt nach der Zeit tn und der Dehnung €h und
sollte sich mit dem beginnenden Zusammenwachsen von Poren

zu Rissen korrelieren lassen.

3.) Diesem Bereich schlieBt sich der Gewaltbruch an, der innerhalb
kiirzester Zeit durch duktiles Abscheren der Proben verwirk-
licht wird. Die Dehnung bei Beginn des Gewaltbruchs €a liegt
etwas unterhalb der Bruchdehnung, wédhrend die Zeit tG mit

der Standzeit tB identisch ist.

i (e,

Flir die Versuchsauswertung sind die Gr&Ben R to, o egi (E), ey
€y7 wichtig. Die sekunddre Kriechgeschwindigkeit wird durch Be-
stimmung der Steigung des linearen Anteils der Kriechkurve er-
mittelt. Diese Steigung kann auch nur einer Tangente am Wende-
punkt der Kriechkurve entsprechen. Die GrdB8en tt und €¢ lassen
sich an der Stelle ermitteln, an welcher die Kriechkurve zuerst von
der Geraden nach oben abweicht. Die Gr&Ben g
Ende der Kriechkurve ermittelt. Die Gr&Be tn ergibt sich bei der
Auftragung von 1lg (e - R -K) tber t-t, bei Abweichung der Kur-
ve von der Geraden mit der Steigung p. Durch Einsetzen dieser

Zeit tn in die Kriechkurve ergibt sich der Dehnungswert En

und tB werden am

2.1.1.4 Monkman-Grant-Beziehung

Die sekundidre Kriechgeschwindigkeit és und die Bruchzeit tB kdnnen
sich flir bestimmte Proben je nach Belastung bzw. Temperatur um
viele Zehnerpotenzen &ndern /11/. Dagegen verbleibt erfahrungs-
gemdB e = és~. ty innerhalb eines engen Wertebereichs (Abb. 1).
Diese GroBe darf daher in erster Niherung als Konstante betrach-

tet werden, so daB nach Monkman und Grant /12/ gilt:

lg tg +mlg &, = 1g €' (5)




Bei m = 1 sollte die Bruchdehnung standzeitunabhédngig sein, bei
m <1 sollte sie mit der Standzeit abnehmen und bei m >1 zu-
nehmen /13/. Korreliert man diese Gleichung mit dem Norton'schen

Kriechansatz (aus Gleichung 2a), so ergibt sich filir m =1
lg tB = lg (e'B/A) + 0,434 Q/R*T - n 1lg ¢ (6)
die Gleichung fiir die Zeitbruchlinie. Wenn die Zeitbruchlinie ge-

geben ist, 1l&Bt sich durch Spannungsvorgabe die Standzeit er-
mitteln.

2.1.1.5 Spannungsberechnung

Flir die einachsige Beanspruchung von Zugproben bestimmt sich die

Spannung o aus der Zugkraft F und der Querschnittsfldche A zu:

o = % / (7)

Bei Rohrproben, die durch Innendruck belastet werden, lassen sich
flir jeden Ort der Rohrwand drei Hauptspannungen berechnen /14/.
Bei dlinnwandigen Rohren sind die Ortsabhdngigkeiten vernachlédssig-
bar und es genligt die mittleren Hauptspannungen zu berechnen.

Die Hauptspannungen nehmen folgende Werte an:

4.
Tangentialspannung: o, = P, a—:é—— (8)
a 1
Axialspannung: 9. = Py ! 5 (9)
(a,/d,) %1
Radialspannung: o, = - /2 Py (10)

Die Hauptspannungen sind also abhdngig von dem Innendruck Pi,vom
RohrauBendurchmesser da und vom Rohrinnendurchmesser di. Zum
Vergleich von Rohrinnendruck und Zugbelastung muB streng genommen
aus den drei Hauptspannungen eine Vergleichsspannung berechnet
werden. Dazu muB eine Festigkeitshypothese ausgewdhlt werden, die

dem Material, insbesondere dem Bruchverhalten am besten entspricht.




Flir den bei den eigenen Rohrzugversuchen verwendeten Werkstoff
ist die Gestaltséndenungéhypqthese (von Mises Yield Criterion)
am geeignetsten /15,16,17/. Sie ergibt filir die Vergleichsspan-
nung Oy ‘ |
- ~1/2
o, = 1/vV2" A(ot-oax)f + (gt-cr)2 + (ca -0,)? (11)

X

Mit den Vereinfachungen o und ¢ 20 ergibt sich fol-

/2 0,

( ax
gende Ndherungsldsung: ’

o.. = 15: g =3 P» | L (12)
v T2 t - 2 i (da7di)—1 -

Eine analoge Betrachtung ergibt auSgehend von der Tangential-
dehnung e, die Vergleichsdehnung e -
t

e, = —= ep (13)
V3 t ,

Flir dinnwandige Rohre aus zﬁei ferritischen und einem austeniti-

schen Stahl wurde experimentell gezeigt /18/, daB die Bruchspannun-

gen von unter Innendruck Pi!stehenden Rohrproben, bei Verwen-

dung der folgenden Formel mit axial beanspruchten Zugproben

verglichen werden ké&nnen.

O‘,‘=O' :....j_‘___m (’]4)

Wobei dm der mittlere Durchmesser und s die Wandstdrke der Rohr-
proben ist. Die angegebenen Gleichungen (8-10) zeigen, daB die

Hauptspannungen abhdngig sind vom Druck und dem Innen- und AuBen-
durchmesser, aber nicht von der Linge der Probe. Dieser Sachver-
halt wurde von /19/ an unterschiedlich langen Rohrproben experi-

mentell bestdtigt.




2.1.2 Bruchverhalten

Im vorigen Kapitel wurden Gleichungen aufgestellt an Hand derer
man bei gegebener Spannung und Temperatur Riickschllisse auf die
Bruchzeit ziehen kann. Diese sagen aber nichts iber das Bruch-

verhalten aus.

2.1.2.1 Bruchtypen

Das Bruchverhalten von Materialien 13 Bt sich zwischen den beiden
Extremfdllen des Spaltbruches und des duktilen Bruches einord-

nen /20/.

Das duktile Bruchverhalten wird bei Wachsen eines Anrisses ge-
prdgt durch die abstumpfende Wirkung der plastischen Verformung
/21/. Im Verformungsbereich vor der RiBspitze werden dann Poren
gebildet, die schlieBlich durch Zusammenwachsen einen neuen An-
riB entstehen lassen. Deshalb hat die resultierende Bruchober-
flédche die Form zusammengewachsener und aufgebrochener Poren
(Abb.67b s.116 ).

Beim Spaltbruch breitet sich ein RiB l&ngs einer Spaltbruchebene
aus (Abb.84b, S.140). Die Spaltbruchebene, entweder eine kri-
stallographische Spaltebene oder eine Korngrenze, ist diejenige
Ebene l4ngs der die Trennfestigkeit des Materials vor der RiB-
spitze und bezliglich der auftretenden Normalspannungen am ge-

ringsten ist.

Das Auftreten dieser Bruchformen hingt davon ab, ob zuerst die.
Trennfestigkeit am RiBgrund 9y erreicht wird oder die Schub-
Spannung Ty welche nbtig ist um Abgleitung in der giinstigst
orientierten Gleitebene S an der RiBspitze zu erzeugen /21,22/
(Abb. 4). Nach dieser Hypothese steigt die Tendenz zur Spalt-
bruchbildung an, wenn das Verhdltnis GO/TO abnimmt, so durch
Verfestigung bei Verformung, Neutronenbestrahlung, Mischkristall-
bildung und Aush&rtung, kann aber auch durch Abnahme der ver-

fugbaren Gleitsysteme (z.B. bei sinkender Temperatur oder durch




Abb. 4: Schematische Darstellung
eines Risses in einem

FestkOrper unter der Last
F. B ist ein grenzfl&-
chenaktives Atom (nach /20/)

ihre lokal unglinstige Orientierung zur Abgleitung)vorkommen.
In kfz-Metallen ist das Verhdltnis OO/TO immer sehr grofB, so

daB die spr&de Spaltbruchbildung nahezu unmdglich ist.

2.1.2.2 Kerbwirkung

Bringt man an einer Rohrprobe auBen eine axiale Kerbe an, so erhdht
sich unter Innendruck mit zunehmender Kerbtiefe die mittlere
Kriechgeschwindigkeit, wdhrend sich die Zeitstandfestigkeit und
Bruchdehnung erniedrigen /23/. Die mit zunehmender Kerbtiefe ab-
nehmende Umfangsbruchdehnung ist darauf zuriickzuflihren, daB die
Spannung im lasttragenden Restquerschnitt unter der Kerbe im Ver-
gleich zum ungekerbten sonstigen Rohrumfang gr8B8er wird und die
Verformung sich immer stdrker dort konzentriert. Die Wirksamkeit
der Kerbe wird umso deutlicher, je langsamer der Verformungsvor-
gang ist. Bei selektiver RiBbildung k&nnen durchaus Vergleiche

mit dieser Kerbwirkung gezogen werden.




2.1.2.3 RiBfortpflanzung

Griffith /24/ stellte fiir sehr sprdde Materialien eine Gleichung
auf, welche die Spannung o beschreibt, die man aufbringen muB,

damit sich ein RiB ausbreitet.

(;Ef;t—y)w2 (15)

Diese Spannung hdngt vom Elastizitdtsmodul E, der Oberfldchenener-
gie v und der RiBldnge a ab. Das Gesetz besagt, daB ein RiB dann
instabil wird, wenn die bei seiner Ausbreitung freiwerdende ela-
stische Spannungsenergie gleich oder gréBer wird als die Zunahme

der Oberfl&chenenergie der entstehenden RiBwé&nde.

Die RiBbausbreitung ist jedoch bei metallischen Werkstoffen stets
von plastischer Verformung an der RiBspitze begleitet. Die dadurch
gespeicherte Energie der plastischen Verformung muB bei der Herlei-
tung der Griffith-Gleichung in die Energiebilanz mit einbezogen
werden, wie Orowan gezeigt hat /25/. In der neuen Gleichung hat
deshalb y die Bedeutung einer Summe von Oberflichenenergie und

der durch die plastische Verformung gespeicherten Energie, wobei
die Verformungsarbeit die Oberflichenenergie um mehrere GrdBenord-
nungen Ubertrifft /26/.

Den RiBfortpflanzungsuntersuchungen ist in der Zwischenzeit ein
weites Untersuchungsfeld gewidmet worden. Es ist ndmlich inte-
ressant zu wissen, ab welcher kritischen RiBlange bzw. Spannung
ein mechanisch belastetes Bauteil durch RiBausbreitung zerstdrt
wird. Dazu bedient man sich der Bruchmechanik, die das Spannungs-
feld in der N&he der RiBspitze mit Hilfe des Spannungsintensi-
tdtsfaktors K; in Abh&ngigkeit von der Spannung ¢, der RiBldnge

a und dem Geometriefaktor y beschreibt /27/.

Ky = yo - Va (16)




Jedes Material besitzt einen kritischen Spannungsintensitdts-

faktor KI = KIc’ der als Materialkonstante flir ebene Dehnungs-

briiche angesehen werden kann. In SRK verursachenden Medien kann

schon bei KI < KI dauerndes langsames RiBwachstum verursacht
scc c

werden /28,29/. Wieso es dazu kommt, soll im n&chsten Kapitel

diskutiert werden.

2.2 Chemisches Verhalten

2.2.1 Oxidation und HeiBkorrosion

Die Hochtemperaturkorrosion /30/ technischer Legierungen hidngt
von der chemischen Affinitidt der beteiligten Stoffe und von der
Kinetik, d.h. von dén Phasengrenzreaktionen und der Diffusion
ab. Ein MaB fiir die Affinitdt stellt die freie Bildungsenthalpie
der Reaktionsprodukte dar (s. Kapitel 2.2.2). Bei der Diffusion
durch Deckschichten unterscheidet man zwischen anionischen,
kationischen oder gemischt anionisch-kationischen Diffusionsvor-
gdngen /7,31,32/ (Abb. 5).

Diffusion\
Kctionisc( Anionisch

0,
_wp__- ]
e Ammms 0% 2 Transport bei
1l Deckschichtbildung
Metall 07
1 ! .
ete” ) 0 Transport bei
Me* e 0 RiBbildung
Abb. 5: Grenzfille des Materietransportes bei

Deckschicht- bzw. deren RiBbildung /7/



Bei der kationischen Diffusion wédchst eine Deckschicht durch
Wanderung von Metallionen und Elektronen von innen nach auBen,
wodurch in der Deckschicht entstandene Risse wieder ausheilen
kbnnen. Dieser nach auBen gerichtete Materietransport hat be-
vorzugt an Korngrenzen eine Ansammlung von Mikroporen zur Folge

(Legierungen der Fe-Gruppe: Cr, Fe, Co, Ni).

Bei der anionischen Diffusion widchst die Deckschicht durch Wan-
derung von Nichtmetallionen von auBen nach innen, wodurch ent-
standene Risse nicht wieder ausheilen k&6nnen und der RiBgrund

bevorzugt korrodiert wird (Refraktire Metalle: Ti, Zr, Nb, Ta).

Das Wachstum von Korrosionsschichten kann experimentell durch die
manometrische, gravimetrische und photometrische Methode sowie
durch elektrische Widerstandsmessung bestimmt werden /33/. Aus
den MeBergebnissen lassen sich das Potenzgesetz (Gl. 17) und

das logarithmische Gesetz (Gl. 18) herleiten (Abb. 6).

=K -t (17)

X = Ke ln(to + a - t) (18)

Die meBbare Filmdicke oder der meBbare Gewichtsgewinn x hdngt von

der Zeit t und den Systemkonstanten K, » K und ts ab. Ist der

Exponent n im Potenzgesetz gleich 1 so wiid die Korrosion von

der Phasengrenzreaktion bestimmt. Nimmt er etwa den Wert 2 an,

so wird die Diffusion durch die Schicht geschwindigkeitsbestimmend,
und die Korrosionsgeschwindigkeit ist abh&ngig von der Schicht-
dicke. Werden die Schichten wdhrend des Wachstums undurchlédssiger,
SO treten angendhert kubische (n = 3) oder logarithmische Bil-
dungsgesetzte auf (Abb. 6). Bei hohen Temperaturen kommen meist
Kombinationen dieser Gesetze zum Tragen. Es kann beispielsweise
zundchst eine nach einem parabolischen Zeitgesetz wachsende dich-
te Schicht in eine nach einem linearen Gesetz weiter wachsende,
duBerlich pordse und nicht schiitzende Korrosionsschicht {ibergehen

oder die Schichtdicke kann durch Sublimieren begrenzt werden.
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Abb. 6: Oxidation-Zeit-Funktionen (Zeitgesetze)

Vom Erscheinungsbild lassen sich folgende Reaktionstypen unter-
scheiden /7,36/: GleichmdBiges oder ungleichmi#Biges Schichtwachs-
tum oder gar Schichtverdampfung, ferner innere Korrosion und Korn-
grenzenkorrosion ohne oder mit &uBerem Schichtwachstum (Abb. 7).
Das Zustandekommen dieser Reaktionstypen soll an Hand des
Schichtbildungsverhaltens von bindren Legierungen A-B in Luft
erldutert werden /33/. Hinsichtlich der Konzentration der reak-
tiveren Komponente B, welche meistens die geringere Diffusionsge-

. schwindigkeit besitzt, sind drei Fdlle zu unterscheiden:

Wenn die Legierung weniger als 10% B-Atome enthdlt, kommt es unter
einer A-Oxid-Schicht zur Bildung kleiner B-Oxid-Teilchen. Liegt
der Konzentrationsbereich von B zwischen 10 und 20 Atom-% wird

ein tern&res (A,B)-0xid gebildet. AuBerdem entstehen darunter noch
eine Schicht aus B-Oxid und B-Oxid-Teilchen in den Korngrenzen
unter diesen Schichten. In Legierungen in denen sich mehr als 20%

an B-Atomen befinden, wird eine Deckschicht aus einem B-0xid
gebildet.
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— Metall -
GleichmdBiges Innere Oxidation unter gleich-
Schichtwachstum mdfBigem Schichtwachstum
— Metall —
Ung}eichméﬁiges Korngrenzenoxidation unter
Schichtwachstum gleichmdBigem Schichtwachstum
Abb. 7: Erscheinungsformen der HeiBgaskorrosion nach /7/

Da nur wenige Daten liber die L&slichkeit und die Diffusion von
Halogenen in Metallen bekannt sind, kann man nur bedingt die vor-
handenen Kenntnisse iiber die Oxidation von Metallen und Legie-
rungen bei der Betrachtung der Halogenierung verwerten. Wahr-
scheinlich wird das AusmaB der inneren Ausscheidungsbildung bei

der Halogenierung geringer sein als bei der Oxidation /33/.

Uberzieht man die Hochtemperaturwerkstoffe mit Alkalimetallhaloge-
niden, so lduft nur im Beisein von Sauerstoff nach folgender vor-
geschlagener Reaktionsgleichung eine starke Korrosionsreaktion

ab /37,38/.

8 MX + 2 Cr203 + 5 02 > 4 MZCrO4 + 4 X2

Das entstehende nichtschiitzende Chromat M2Cr04 ist fiir den Fort-
gang der Reaktion verantwortlich. Ohne Sauerstoff k&nnte keine
Reaktion ablaufen, weil die Stabilitdt von MX groBer ist als

diejenige von CrX Mit Sauerstoff lduft die angegebene Reaktion

9°




ab, weil die Differenz der freien Bildungsenthalpien gr&Ber ist.
Beim Vergleich der Angriffsstirke der Na-Halogenide NaF, NaCl und
NaBr /37/ wurde ein deutlicher Abfall mit abnehmender Elektronega-
tivitdt der beteiligten Halogenide festgestellt. Das bedeutet,

daBB nicht allein die Chromatbildungsreaktion durch das Alkali-
metall, sondern aucﬁ die Beteiliqung des Halogens fiir den Angriff

wichtig ist.

Anwendung finden die in diesem KapiEel diskutierten theoretischen
Grundlagen besonders bei der Untersuchung der HeiBkorrosion im
allgemeinen und der Brennstoff-Hiillmaterial-Wechselwirkung

im Schnell-Briiter-Oxidbrennstab.

2.2.2 Thermodynamische Grundlagen

Flr den Ablauf eines chemischen Angriffes ist eine treibende Kraft
(die chemische Affinit#t) zwischen den beteiligten Reaktionspart-
nern notwendig. Diese wird wie oben schon erwdhnt durch die
Differenz der freien Enthalpien AG ausgedriickt. Nachdem im letzten
Kapitel einige Grundlagen iiber die Kinetik der Korrosion disku-
tiert wurden, sollen jetzt die thermodynamischen Grundlagen in

Bezug auf das Korrosionsverhalten diskutiert werden /39,40,41,42/.

Liegt ein System mit einer oder mehreren Phasen vor (eingefiilltes
chemisches Reagenz, Dampfphase, Hiillmaterial) so wird das ther-
modynamische Gleichgewicht bei konstantem Druck durch die freie
Enthalphie G, die einen Minimalwert einnimmt, charakterisiert /42/.
Die in Arbeit umwandelbare freie Enthalpie G und die an das System

gebundene Energie TS bilden die gesamte oder innere Enthalpie H

H=G + TS (19)

Durch Umstellung ergibt sich:

G =H - TS (20)



Das chemische Potential der Komponente i in einer Phase ist:

5G
3G _— 21
(Sni)T’p’ni by (21)

Diese GroBe ist mit der Aktivitit a; nach der Lewis'schen Defi-

nition durch folgende Beziehung verknilipft:

_ ©
Wy = opy ot RT lnai (22)
Dabei ist ui das chemische Potential der Komponente i im Stan-
dardzustand, das als absoluter Wert nicht meBbar ist; jedoch wird

hdufig die relative partielle freie Enthalpie verwendet:

Wy - By = AG, = RT 1n a, (23)

Bei Gasen wird die Aktivitit a; durch den Partialdruck Py ersetzt.
AG; = RT 1ln py (24)

Die Differenz zweier Energiezustdnde bei derselben Temperatur
wird durch das Symbol A angegeben. Die Enthalpie der reinen Ele-
mente in ihrer stabilen Form bei 25 °C und 1 atm Druck wird null
gesetzt /39/.

Das Kriterium fiir den Ablauf einer Reaktion /43/ bei Vernachl&ssi-
gung des Aktivierungszustandes ist der Unterschied zwischen der

freien Enthalpie G nach und vor der Reaktion.

AG = GEnd - G < 0 (25)

Die Differenz der freien Enthalpiewerte AG muB negativ sein, wenn
im betrachteten System eine Reaktion stattfinden soll. Fiir die

Reaktion

M'X + M" > M"X + M'




erhdlt man:

AG = G(M"X) + G(M') - G(M'X) - G(M") <O (26)
und mit:

G(M'X) = G(M') + G(X) + AG(M‘X{ (27)

G(M"X) = G(M") + G(X) + AG(M"X) (28)

eingegetzt in (26) ergibt:

AG = G(M") + G(X) + AG(M"X) + G(M') - G(M")
- G(X) - AG(M'X) - G(M") < O (29)
AG = AG(M"X) - AG(M'X) < O (30)

Aus Kriterium (25) wird, wenn Komponententausch stattfindet,
Kriterium (30). Dieses besagt, daB eine Reaktion spontan ablauft,
wenn der Unterschied zwischen den freien Bildungsenthalpien

der End- und der Ausgangsprodukte einen negativen Wert ergibt.

2.3 Chemisch-mechanische Wechselwirkung

Nach der getrennten Betrachtung der mechanischen und chemischen
Belastung soll nun auf die kombinierte Einwirkung eingegangen

werden,

2.3.1 SpannungsriBkorrosion

Die SpannungsriBkorrosion (SRK) wird durch die kombinierte Wirkung
einer vorhandenen Spannung und von angreifenden chemischen Reagen-
zien ausgeldst. Die Standzeit und die Bruchdehnung des Materials
werden durch selektive RiBfortpflanzung stark verringert. Die

SRK kann in unterschiedlichen Metall/Umgebungs-Systemen stattfin-

den:




- Metall/Fliissigmetall /44/
- Metall/wdssrige LOsung /45/

- Metall/gasf8rmiges Korrosionsmedium /46/

Speziell aus der Literatur Uber wissrige Korrosion kann man ent-
nehmen, daB SRK nur eintreten kann, wenn das aus Metall und An-
griffsmittel bestehende System gewisse spezifische Eigenschaften
besitzt /45/. Gr&fen und andere geben kritische widssrige Korro-

sionssysteme an /47/.

2.3.1.1 Priifmethoden

Die Testproben (z.B. austenitischer Cr-Ni-Stahl) werden in eine
Priifldsung (z.B. siedende MgClz—Lésung) eingetaucht /48,49/.
Zwischen der Probe und der Ldsung wird die vorhandene Potential-
differenz bestimmt. Zhnlich wie die an der Probe anliegende mech.
Spannung kann auch ein bestimmtes Potential dem System von auBen
aufgeprdgt werden. Als MaB fir die SRK-Empfindlichkeit werden die
RiBinitiationszeit /48,50/, die Standzeit /45/, die Bruchenergie
(Fliache unter der Spannungs-Dehnungskurve) /51/ und die Bruchdeh-

nung angesehen.

Die Einsatzbedingungen der Materialien haben naturgemdB die Priuf-
methoden stark beeinfluBt /45,52/:

= Um Bearbeitungsspannungen im Gefige zu simulieren, werden Biege-
proben durch konstante elastische Verformung belastet (Abb. 8)
/53/. Der Nachteil der schlechten Reproduzierbarkeit des Spannungs-
niveaus wird dadurch ausgeglichen, daB man ohne komplizierte
Technik schnell viele Materialien testen und hinsichtlich des
Auftretens eines durchgehenden Bruches in SRK-empfindliche und SRK-

unempfindliche Materialien einteilen kann.
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Bugelprobe Zugprobe Bruchmechanikprobe

[Biegeprobe]
Abb. 8: Probenformen fir SRK-Prifungen
nach /53/

- Um Belastungsspannungen zu simulieren werden die Proben konstant
belastet (Abb. 8) /53/. Eine komplizierte und aufwendige Tech~-
nik bietet die M&glichkeit, die in den oben genannten Biegepro-
benversuchen aussortierten Materialien unter schidrfer definier-
ten Bedingungen zu testen und gleichzeitig den Dehnungs-Zeit-
Verlauf zu bestimmen. Diese Methode ermdglicht es kritische
Grenzspannungen /54/ und mit Hilfe der Dehnungsmessung die RiB~-

initiationszeiten zu bestimmen /48/.

- Um eine schnelle Priifmethode zur Hand zu haben, bei der die Pro-
ben immer zu Bruch gehen, werden diese mit konstanter Dehn-
geschwindigkeit gepriift. Mit Hilfe dieser Methode kann man fir
den SpannungsriBkorrosionseintritt kritische Dehngeschwindig-

keiten bestimmen /52/.

— Durch Zugpriifung vorgekerbter sogenannter Bruchmechanikproben
/55/ ist es mdglich, den Spannungsintensitdtsfaktor Kigee 28
bestimmen, bei welchem das durch den chemischen Angriff indu-

zierte RiBwachstum einsetzt.

- Durch Variation des aufgeprédgten Potentials 1d8t sich ein kri-
tischer SRK-empfindlicher Potentialbereich bestimmen /56/.




2.3.1.2 SpannungsriBkorrosionsmechanismen

Im folgenden sollen an Hand der zusammengesteilten SRK~Mechanis-
men die Vorgdnge der SRK diskutiert werden. Die verschiedenen
Mechanismen lassen sich in zwei Gruppen einordnen /57/: In der
ersten ist die Aufldsung /58/ von Materie vor der RiBspitze ein
notwendiges Kriterium fiir die RiBfortpflanzung. In der zweiten
Gruppe wird das Material vor der RiBspitze nur geschwdcht /59,60/.
Es werden auch Mechanismen vorgeschlagen, bei denen sowohl der
Abtransport, als auch eine Materialschwichung wichtig sind. Man

spricht dann von gemischten Mechanismen /61,62/.

1.) Aufldsungsmechanismen /58/:

- Filmbruch:
Ein Passivierungsfilm auf dem metallischen Material reiflt
durch plastische Verformung immer wieder auf. Ein RiB
pflanzt sich durch lokale Auflbsung des Metalles vor der
RiBspitze fort. Die plastische Verformung verhindert die

Passivierung vor der RiBspitze.

- Spannungsbeschleunigte Aufldsung:
Ein RiB pflanzt sich durch lokalisierte anodische Aufldsung
fort. Die AuflSsung wird durch die Spannungskonzentration

vor der RiBspitze gefdrdert.

2.) Mechanische Mechanismen:

- Wasserstoffversprddung:
Durch elektrochemische Umwandlung des Wassers gebildeter
Wasserstoff sammelt sich vor dem RiBgpitzenbereich im Me-
tall an. Dies fihrt zu einer lokalen Schwdchung einmal
durch Porenbildung und zum anderen durch Verringerung der
Kohdsionskrédfte der Metallatome. Der RiB pflanzt sich durch

Bruch des geschwdchten Bereiches fort /59/.

- Adsorption:
Oberfldchenaktive Reagenzien werden adsorbiert und wirken
auf gedehnte atomare Bindungen vor der RiBspitze ein.
Dies fihrt zu einer Erniedrigung der Bindungskr&dfte und zur

erleichterten RiBfortpflanzung /60/.




3.) Gemischte Mechanismen:

- Sprodfilmbruch:
Es werden sprdde Oberflidchenfilme gebildet, die durch pla-
stische Verformung wiederholt aufreiBilen, nachdem das frei-
gelegte Metall vor der RiBspitze wieder korrodiert ist /61/.

- Keilbildung durch Korrosionsprodukte:
Es werden Korrosionsprodukte mit einem im Vergleich zum
Metall gr&Beren Volumenbedarf gebildet. Ein RiB wird aus-
einandergedriickt und pflanzt sich infolgedessen fort /62/.

- Lokal spannungsbeschleunigte Korngrenzenkorrosion:
Die Korngrenzen an der Oberfliche werden lokal, spannungs-
beschleunigt angegriffen /9/. Dadurch wird eine Verringe-
rung der Kohdsionskr&dfte mit nachfolgender RiBbildung und

RiBfortpflanzung bewirkt.

Die Gruppierung dieser SRK-Mechanismen ist entsprechend dem mafB-
geblichen Kriterium flir die RiBfortpflanzung erfolgt. Es 1l&Bt

sich nun auch eine Zuordnung beziiglich der vorhandenen Korrosions-
systeme treffen. Bel Betrachtung der Korrosionssysteme Metall/
FlUissigmetall, Metall/widssrige L&sung, Metall/gasfdrmiges Medium
lassen sich gewisse Unterschiede bei der Anwendbarkeit dieser

SRK-Mechanismen erkennen.

Da sich bei der Fliissigmetallversprddung keine chemischen Verédn-
derungen der Legierungen erkennen lassen, sind die Auflésungé—
und gemischten Mechanismen zur Beschreibung dieses SRK-Systems
auszuschlieBen /44/. Es verbleiben die mechanischen Mechanismen,
unter denen die Wasserstoffversprddung ebenfalls auszuschlieBen

ist. Ubrig bleibt der Adsorptionssprddbruchmechanismus /63/.

Die reinen Aufl&sungsmechanismen lassen sich im Prinzip nur fiir
wadssrige L&sungen diskutieren, weil sie an elektrochemische Vor-
gdnge gekoppelt sind. Dabei kann die RiBinitiation sowohl che-
misch durch LochfraB und interkristalline Korrosion als auch
mechanisch durch Verformung und nachfolgendes AufreiBen von
Korrosionsschichten erfolgen. Dabei durchstoBen hohe Gleitstufen
die schiitzenden Korrosionsschichten. Nachfolgend wird lokal be-

grenzt an dieser Stelle das Material angegriffen /20/.




Flir das zur SRK erforderliche elektrochemische Potential gibt

es eine untere und obere Grenze hinsichtlich der Deckschichtbil-
dung bzw. Vermeidung von LochfraB. Genauso gibt es wahrscheinlich
eine minimal erforderliche mechanische Spannung, um das Material
lokal zu verformen, und eine maximale Spannung, oberhalb deren die
Verformung des Materials so schnell ablduft, daB die chemischen
Reagenzien keine Zeit zum Angriff haben /45/. Fir das Auftreten
von SRK-Vorgdngen muBl die Verformungsgeschwindigkeit in einem |
geeigneten Verhdltnis zur Geschwindigkeit der Repassivierungs-

vorgdnge stehen /20,45/.

Die Wasserstoffversprddung ist in den meisten Fillen ebenfalls
an wdssrige LOsungen gebunden, weil Wasserstoff durch elektroche-
mische Vorgédnge entsteht. Er kann sich selektiv vor der Rifispitze
ansammeln. In der Literatur wird die entsprechende Schwidchung
atomarer Bindungen als wichtiger Mechanismus der wédssrigen SRK
diskutiert /59/. Weitaus seltener werden die gemischtem Mechanis-

men angesprochen, die aber nicht auszuschlieBen sind.

Bei den Korrosionssystemen Metall/gasfdrmiges Medium haben die
reinen Aufldsungsmechanismen und die Wasserstoff-Versprddung keine
Bedeutung. Die SRK-Wirkung solcher Systeme kdnnte durch Adsorp-
tion der gasfbrmigen Reagenzien mit entsprechender Schwdchung
atomarer Bindungen in Oberfl&chenndhe /64/ durch Sprédfilmbruch
/65/ durch Keilbildung /62/ und schlieBlich durch lokal
spannungsbeschleunigte interkristalline Korrosion /9/ erklért

werden,

2.3.2 Kriechen in korrosiver HeiBgasatmosphire

Fur den Gasturbinenbau ist die Standzeit von Werkstoffen bei
Einsatztemperaturen zwischen 700 ©c und 1000 °c von grofem Inte-
resse. Die Werkstoffe wurden zundchst nach ihrem mechanischen
Verhalten in Luft ausgewdhlt. Inzwischen stellte man fest, daB
durch Verunreinigungen in der angesaugten Luft und im Brennstoff
(Na, Cl, S) eine im bezeichneten Temperaturbereich betr&chtliche
zusdtzliche chemische Belastung auf die Materialien zukommt. Des-

halb wurden die Versuchsbedingungen und theoretischen Betrachtun-




gen in letzter Zeit stidrker auf die Kombination von mechani-

scher Belastung und chemischer Einwirkung ausgerichtet.

2,

Im folgenden sollen sowohl die positiven als auch die negativen

Einfllisse der Korrosion auf den Kriechwiderstand diskutiert

3.2.1 Auswirkungen der Korrosion auf das Kriechen

werden /7/.

ErhShung des Kriechwiderstandes:

Behinderung der Versetzungsbewegung durch eine &uBere Korro-
sionsschicht:

Die Versetzungsbewegung wird behindert, wenn der Schubmodul der
Deckschicht gr&Ber ist als der des Grundmaterials /66/.

HOhere Festigkeit des Werkstoff/Deckschicht-Verbundsystems:
Dieser Effekt kann sich nur auswirken, wenn die Festigkeit der
Korrosionsschicht deutlich die Festigkeit des Werkstoffes lber-
wiegt, und die Deckschicht einen merklichen Anteil am gesamten
Querschnitt besitzt /67/. Spinellphasen tendieren im Gegen-
satz zu einfachen Metalloxiden (M1_XO) zu hdheren Festigkeiten.

Im allgemeinen ertragen Deckschichten nur Druckspannungen.

Ausscheidungshédrtung:
Durch die Diffusion von C, N und O in das Metall entstehen

Ausscheidungen, welche die Versetzungsbewegung hemmen.

Verringerung des Korngrenzengleitens:
Bei niedrigen Spannungen kdnnen sich Korrosionsprodukte auf

den Korngrenzen verformungshemmend auswirken /68/.

Erniedrigung des Kriechwiderstandes:

Porenbildung durch Deckschichtwachstum iliber Kationenwanderung:
Durch Wanderung von Metallionen nach auBien entstehen Leerstellen
unterhalb der Deckschicht, die zu Poren kondensieren konnen.

Die Haftung der Deckschicht und die Festigkeit des Metalls
werden dadurch negativ beeinfluBt (RiBkeimbildung) /69,70/.



= Verarmung der Matrix an ausscheidungshdrtenden Elementen:
Durch Abgabe von hdrtenden, reaktiven Legierungskomponenten

an das Reaktionsprodukt verliert das Material an Festigkeit.

- Verstdrktes Korngrenzengleiten durch Korngrenzendiffusion
schiddigender Elemente:
In die Korngrenzen eindringender Schwefel kann wegen der Bil-
dung niedrig schmelzender Ni—Ni3S2 Eutektika zu verstidrktem

Korngrenzengleiten fihren /71/.

- Erh8hung der Spannung:
Eine Querschnittsverminderung durch Korrosion bei vernachlédssig-
barer Festigkeit der Korrosionsproduktschicht fihrt zur Er-
hS8hung der Spannung im Restquerschnitt /7/. Unter Verwendung

des Norton'schen Kriechansatzes (s. Gl. 2)

¢ = Ag" (31)

und eines Wachstumsgesetzes filir eine durch Korrosion geschddig-

te Metallrandzone x,
x =K * t (32)

in welchem die Korrosionsschichtdicke x als Potenzfunktion

(Potenz m) der Standzeit t ausgedriickt wird, ergibt sich fiir

die zeitliche Anderung der sekundiren Kriechgeschwindigkeit

bei zeitlich sich &ndernder Spannung o(t) :
ety = (HEhyn ¢

s S,0
9%

(33)

9 ist die Spannung bei t = 0 und és o die sekundidre Kriechge-

4
schwindigkeit ohne Korrosionsangriff. Die Spannung ist bei
konstanter Last und einer Zugprobe mit kreisfdrmigem Querschnitt

proportional 1/d2?.




Die Anderung des Ausgangsdurchmessers do durch Korrosion ist

unter Beriicksichtigung von Gleichung (32).

d=4d -2 1S (34)

Somit folgt aus Gleichung (33):

) )2n

< o — & (35)
d - 2 K-t
o

Eine Kriechkurve 1dBt sich unter Vernachldssigung des tertidren

Kriechbereiches durch Integration liber der Zeit t berechnen.

t

0 g4 (36)

e(t) = e, * és,o J (1-2 Ktm/do)_

o)

— Wachstumsspannungen von Deckschichten:
Durch Diffusion von Nichtmetallionen von auBlen zur Metall-Korro-
sionsschicht und/oder Volumenvergr8Berung der Korrosionsschicht
im Vergleich zu dem Metallvolumen ergeben sich Wachstumsspannun-

gen, die zum AufreiBen der Schicht fiihren kbnnen /69,72/.

2.3.2.2 Auswirkungen des Kriechens auf die Korrosion

Nachdem der EinfluB der Korrosion auf das Kriechverhalten der Ma-
terialien diskutiert wurde, sollen im folgenden die Auswirkungen

des Kriechens auf die Korrosion beschrieben werden /7/.

Das Kriechen kann zum AufreiBen von Deckschichten fiihren, wodurch
frische Metalloberfliche freigelegt und eine gleichm&Bige Fl&chen-
korrosion in eine lokal verstirkte Korrosion oder bevorzugte
Korngrenzenkorrosion iibergehen kann. Bei bevorzugtem Korngrenzen-
gleiten kdnnen Risse iiber den Korngrenzen entstehen /73/. Dadurch
k&nnen folgende Korrosionsprozesse bevorzugt im Korngrenzenbereich
ablaufen, was zu einem Versagen unter Duktilit#tsverlust filihren

kann.
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Es gibt Andeutungen, wonach bei Uberschreitung einer kriti-

schen Dehngeschwindigkeit die Korrosionsrate erhdht wird. Bei
einer bestimmten Kriechgeschwindigkeit bricht die Oxidschicht

auf, und es entstehen Risse mit nachfolgender lokaler Korrosion
(Sprédfilmbruch) /74/. Das unterschiedliche Verformungsverhalten
von Oxidschicht und Grundmetall erfordert diesen Akkomodations-
prozeB. Die RiBabstdnde sollten ziemlich gleich sein und die
RiBdichte sollte sich entsprechend der Kriechgeschwindigkeit erhd-
hen. In einer Flugtriebwerks-Atmosphire wird die RiBdichte und

die sekundire Kriechgeschwindigkeit im Vergleich zu den Proben in
Luft erhdht /71/. In dieser Atmosphdre setzt die RiBbildung friher
ein, was sich an dem vergleichbaren Korrosionsaufbau der Proben-
oberflédche und der RiBflanken erkennen l1&B8t. Die sekunddre Kriech-
geschwindigkeit wird durch die Bildung von Oberfldchenrissen und
Kerbeffekte (Wedging) der Korrosionsprodukte erhSht. Huff und
Schreiber /75/ stellten eine Erh8hung der sekundiren Kriechgeschwin-

digkeit infolge frithzeitiger RiBbildung fest.

Nach RiBinitiierung kann die Oxidbildung folgenden EinfluB auf
die RiBfortpflanzungsgeschwindigkeit ausiiben /76/: Eine Reduktion
der RiBfortpflanzungsgeschwindigkeit kann sich durch lasttragende
und RiBspitzen abstumpfende Oxidfilillungen ergeben. Eine Erhdhung
der RiBfortpflanzungsgeschwindigkeit kann dagegen durch "Oxid
Wedging" (Aufspaltung eines Risses durch das gr&Bere Volumen der
gebildeten Oxide (Keilwirkung) im Vergleich zum Metall) am RiB-
grund und durch Spr&dbruch des gebildeten Oxides stattfinden. Es
kdnnen auch Unterschichtrisse durch Leerstelleninjektion wdhrend

der Oxidation entstehen.




3. Literatur

Anwendung finden die in Kapitel 2 diskutierten theoretischen
Grundlagen besonders bei der Untersuchung der HeiBkorrosion /77/
im allgemeinen und der Brennstoff-H{illmaterial-Wechselwirkung

in Kernreaktoroxidbrennstiben. Nach Stringer /78/ ist die HeiB-
korrosion eine beschleunigte Oxidation von Legierungen, die
heiBen Verbrennungsgasen ausgesetzt sind, welche bestimmte Ver-
unreinigungen enthalten. Es sind die folgenden korrosiven Ele-
mente hervorzuheben: Na, 0, S, Cl, (v) (Abb. 19, S. 66). Be-
troffen sind vor allem die hochwarmfesten Ni- und Co-Legierun-
gen, im besonderen beim Einsatz in Gasturbinen (Tab. 1). Bei

der Kernbrennstoff-Hiillmaterial-Wechselwirkung sind der Sauer-
stoff des (U,Pu)0,, die Spaltprodukte Cs, I, Se, Te (0) /79/

und die Brennstoffverunreinigungen F und Cl /80/ die korrosions-
verursachenden Elemente (s. Abb.19, S. 66); betroffen sind die
austenitischen Cr-Ni-Stdhle (Tab. 1) als Hillmaterialien. Im
folgenden sollen Angaben iiber den KorrosionseinfluB und den
EinfluB bei der chemisch-mechanischen Wechselwirkung der all-
gemein wichtigen, auch bei den eigenen Versuchen verwendeten,
Halogene und Chalkogene aus der Literatur zusammengestellt

werden.

3.1 Chemisches Verhalten (Korrosion)

Das chemische Verhalten der Halogene (Fluor, Chlor, Brom, Jod)
und der Chalkogene (Sauerstoff, Schwefel, Selen, Tellur) sowie

deren Metallverbindungen wird beziiglich der Hochtemperaturwerk-
stoffe und deren Komponenten dargestellt, wobei auch der EinfluR

von Sauerstoff berticksichtigt wird.




Hochtem- US-Bezeich-

. Son-~

peratur-  DIN-Bezeichnung  nung bzw. Fe cr Ni co Al Mo Ma @ Ti C stige  Literatur

Legierun- Werkstoff-

gen Nr.
X5CrNiMn 189 304 rest 18,2 8,8 1,4 0,03 /37/ /100/
X5CrNiMo 1713 316 rest 17,5 11,5 2,5 1,2 <0,07 /89/ /100/

Auste- X10CrNiMoTiB 1515 1.4970 rest 16,1 14,9 1,1 1,9 0,57 0,06 /79/

nitische  X8CrNiMoVNb 1613 1.4988 rest 17,4 12,8 1,4 1,2 0,08 0,9 Nb /79/

Stdhle ' 0,7V
X8CrNiMoNb 1616  1.4981 rest 17,2 16,7 1,77 1,2 0,09 0,7 Nb /79/ /109/
X8NiCrNb 2520 rest 20 25 0,7 0,5Nb /91//87//108/
NiCr 16 AlTi Inconel 702 0,3 15,8 79,4 3,54 0,6 0,05 /38/
NiCr18Fel8Nb Inconel 718 18 19 53 3 0,8 5,2 ¥b /101/

Nickele NiCr15FeTi Inconel X 6,8 15,1 72,7 0,12 0,76 0,6 2,5 0,04 /38/

Legie- NiCr22Mo9Nb Inconel 625 4 22 60 9 3,5 Nb /101/ !
NiCr16CoWwAal Inconel 738 16 rest 8,5 3,4 1,8 3,4 0,17 2,6W, 0.8Nb W

rungen 2 Ta /98//99/ ™
NiCr24CoTiMo Inconel 597 0,6 24,4 48,3 19,5 1,12 1,6 2,6 0,05 1,1 Nb /105/ 1
NiCr19CoMoTi M-252 0,3 18,6 rest 9,8 1,3 10 2,7 0,13 /38/
NiCr19cCol1MoTi Rene 41 0,5 19,2 rest 11 1,5 9,8 3 0,05 /38//101/
NiCol7Cr15MoAlTi Udimet 700 <4 15 52 17 4,2 5 3,3 0,1 /78/
NiCo20Cr15MoAlTi Nimonic 105 <1 15 53 20 4,6 5 1,2 0,1 /105/
NiCo20Cril5Moal Nimonic 108 1 15 rest 20 5 5 <1 1,3 0,15 /100/

Cobalt- COCr22Ni22w Haynes 188 3 22 22 40 14w /101/

Legierun- CoCr20Wl15Ni WF11 2,3 20,3 9,8 rest 1,5 0,08 14,6 W /38/

gen

Tab. 1: Zusammensetzung von Hochtemperaturwerkstoffen
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3.1.1 Halogen-Korrosion

3.17.1.1 Fluor

Fluorierungsmessungen wurden meistens in reiner Fluoratmos-
phdre an den Metallen Eisen und Nickel vorgenommen. Bei der
Fluorierung von Eisen wird oberhalb von 300 OC eine nicht
schiitzende Korrosionsschicht beschrieben /81/. Dabei wird die
Korrosionsgeschwindigkeit durch Zugabe von Sauerstoff noch er-
hoéht. Die FeF3-Schicht hat ein 4,9x grdBeres Volumen als Fe
/82/, was zum Abplatzen der Schicht fithrt. Bei 700 °C fiihrt
die Fluorierung von Nickel zu einer NiFZ—Schicht, die sich {iiber
einer 5-8 mal dickeren porigen Metallschicht ausbildet /83/.
Es kann bei dieser Temperatur sowohl Anionen-, als auch Katio-
nendiffusion in der Deckschicht stattfinden. Sauerstoff erhdéht

auch hier die Schichtbildungsrate.

Nur beschrédnkte Informationen existieren ilber das Fluorierungs-
verhalten von Legierungen. Chrom reduziert den Fluorierungs-
widerstand von Eisen-Basis-Legierungen durch die Bildung von
flichtigen Cr-Fluoriden oberhalb 200 ¢ /33/. Durch NaF-Einwir-
kung auf rostfreiem 18-8-Cr-Ni-Stahl entstehen bei 600-750 °C

Poren /37/.

LiF-Uberziige bewirken auf voroxidierten Ni-Basis-und Co-Basis-
Legierungen bei hohen Temperaturen unter Luftzutritt die Bil-

dung von komplexen Zwischenprodukten, welche sich zu einfachen
Oxiden und Spinellen zersetzen und ein nichtschiitzendes, volu-

mindses und nichthaftendes Korrosionsprodukt bilden /38/.

3.1.1.2 Chlor

Aus anwendungstechnischen Griinden ist die Chlorkorrosion unter
den verschiedenen Halogenkorrosionsarten an Hochtemperatur-
Werkstoffen (Co+Ni-Legierungen) am intensivsten untersucht
worden. Dabei lag der Schwerpunkt bei Untersuchungen in Luft-
atmosphire. Unterhalb von 500 °C bildet Chlor auf Nickel eine
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schiitzende NiClz—Schicht, die oberhalb von 450 °C zu verdampfen
beginnt /84/. Rostfreie Stihle sind bei Chlorierung weitaus
stabiler als Eisen /85/.

Im folgenden soll kurz auf die vorgeschlagenen Angriffsmecha-
nismen eingegangen werden. Es wird davon ausgegangen, daB ent-
weder die normale Cr,0,-Schutzschichtbildung behindert wird

/38/ oder daB durch éeiristallisation des Cr,0,-Schutzfilms
unter NaCl-Einwirkung eine pordse Cr203—Schicht gebildet wird
/86/. Bereits vorhandene Oxidschichten kdnnen bei Salzauf-
bringung durch die schon diskutierte Chromatbildungsreaktion

(Kapitel 2.2.1) zerstdrt werden:

>~ 4 Na, CrO

8 NaCl + 2 Cr,O0, + 5 0O 5 4

203 5 + 4Cl2

Durch Einbau des Chlors in die Cr-~Oxidschicht wird die Kationen=

diffusion beschleunigt. Die Bildung fliichtiger Chloride (z.B.
CrClz, Cr02C12)fﬁhrt zum Abbldttern der Oxidschicht /1/.

3.7.1.3 Brom

Brom bildet auf Nickel eine relativ gut schiitzende NiBrz—
Schicht, die aber bei relativ niedrigen Temperaturen zu ver-
dampfen beginnt (s. Tab. 6, S. 69). Auf Eisen gebildete Fe-

Bromide verdampfen ebenfalls frithzeitig /33/.

Die durch Brom beschleunigte Oxidation von austenitischem rost-
freiem Stahl bei 750 °C wird von /87/ beschrieben. Nur wenn
Brom bei Beginn der Oxidation vorhanden ist, oder wenn die Oxid-
schutzschicht aufbricht, damit Brom freien Zugang zum Metall
hat, tritt eine beschleunigte Oxidation auf. Dabei treten die
Metallhalogenide als Zwischenprodukte bei der Bildung von Oxid-
schichten auf, wodurch diese pords werden. Durch den angreifen-
den Sauerstoff wird dieses Metallhalogenid in stabilere Oxide
umgewandelt. Es entstehen, sowohl mit als auch ohne Sauerstoff,

Poren an der Stahloberfldche, weil Cr unter Hinterlassung von
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Leerstellen selektiv nach auBen diffundiert. Nach /79/ fihrt

der Brom-Angriff zu starker Cr-Verarmung in der Reaktionszone
von austenitischem Stahl. Durch Korngrenzenangriff wird der
Kornverband so stark gelockert, daB sich einzelne K&rner heraus-

16sen.

3.1.1.4 Jod

Jod bildet bei niedrigen Temperaturen auf Ni eine schiitzende
NiI2-Schicht, die aber bei 500-600 °¢c merklich verdampft

/33/. Nach /79/ fihrt Jod Zhnlich wie Brom bei

hohen Temperaturen (500-800 oC) zu starker Cr-Verarmung in

der Reaktionszone von austenitischem Stahl, wobei Korngrenzen-
angriff zum Auflockern des Kornverbandes fiihrt. Bei hohem Sauer-
stoffpotential verstirkt sich der Reaktionsumfang erheblich,
wobei eine durch das Jod beschleunigte Oxidation stattfindet.
Rostfreier 18-8-Cr-Ni-Stahl wird nach /88/ bis 300 °C durch
trockenen Joddampf kaum, aber schon bei Raumtemperatur durch

feuchten Joddampf angegriffen /33/.

3.1.2 Chalkogen-Korrosion

3.1.2.1 Sauerstoff

Hales /89/ schldgt ein Modell zur Hochtemperaturkorrosion von
austenitischen Cr-Ni-St#hlen zwischen 600-800 °C vor. Anfing-
lich bildet sich eine Fe304-SChiCht und es werden Leerstellen
unterhalb der Fe304—Schicht injiziert. Der niedrige Oz-Partial—
druck an der Grenzfldche induziert eine zunehmende Cr-Oxidation.
Die Leerstelleniibersdttigung bedingt vielleicht die Erzeugung
von L&chern in denen das Oxid wichst. Es ist ein Fe-Cr-0xid
(Spinell Struktur). Es wird generell angenommen, daf die Bildungs-
enthalpie des Spinells mit zunehmendem Cr-Gehalt erhdht wird,
bis die ideale FeCr204—Zusammensetzung erreicht ist. Bei hin-
reichendem Cr-Gehalt bildet sich schlieBlich reines Cr203 un-
ter der Spinellschicht. An dieser Stelle soll noch einmal auf
die kinetischen Aspekte bei der Oxidation in Kap. 2.2.1 hinge-

wiesen werden.




3.1.2.2 Schwefel

Ahnlich wie die Chlorierung wird die Schwefelkorrosion aus
anwendungstechnischen Griinden intensiv untersucht. Aus den bis-
herigen Ver&ffentlichungen iiber die Korrosion von Hochtempera-
turwerkstoffen (Co- und Ni-Legierungen) /78/ lassen sich fol-
gende Vorstellungen und Mechanismen der Schwefelkorrosion in
Luft herauskristallisieren: Nach /91/ bewirkt eine Cr283—Bil—
dung eine Cr-Verarmung der Matrix, welche schnell oxidiert wird
und anschlieBend abblidttert. Nachfolgende Oxidation gebildeter

Chromsulfide setzt den Schwefel flir weiteren Angriff frei.

Der Temperaturbereich der Korrosionswirkung von Na2804 kann

mdglicherweise mit dessen Schmelz- bzw. Taupunkt in Verbindung
gebracht werden (Tm = 824 OC) /78,92/. Bei der Bildung von

Alkalimetall-Eisen-Doppelsulfaten liegt der Schmelzpunkt unter
unglinstigen Bedingungen sogar bei 620 Oc /90/, was bei entspre-
chend niedrigeren Temperaturen zu einem #hnlich katastrophalen
Angriff fithren kann, wie bei der Bildung von niedrigschmelzen-

den Ni/Ni,S,-Eutektika (Tm = 645 ©cy /93/.

Spuren von 802 bzw. 02 in S erhdhen die Korrosionsgeschwindig-
keit bei Stdhlen erheblich /94/. Dieser beschleunigte Angriff
von Metallen wird von Gesmundo /95/ wegen der Bildung einer
Doppelschicht aus Sulfiden und Oxiden diskutiert. Bei der Eisen-
sulfidierung entstehen durch Metallionendiffusion Hohlr&ume,

die den Kontakt zwischen Metall und Zunderschicht allmihlich
unterbrechen /96/.

3.1.2.3 Selen und Tellur

Die Selen- bzw. Tellurkorrosion spielt nur fiir das Verhalten

von Kernreaktorbrennstdben eine Rolle. Deshalb sind entsprechen-
de Daten aus der Literatur nur auf die betreffenden Untersu-
chungen an austenitischen Cr-Ni-Stdhlen zurilickzufithren /79/.

Bei der Selenkorrosion wurde ab 400 °C ein ibergang von einer

homogenen zu einer Korngrenzenreaktion festgestellt. An der




Reaktionsfront bilden sich bei niedrigen Se-Potentialen Cr-Sele-

nide, wdhrend bei hohen Se-Potentialen Fe-Selenide entstehen.

Die etwas schwichere Te-Reaktivitdt bewirkt einen fldchenhaf-
ten Angriff, der an der Reaktionsfront durch Aktivitdtsabsenkung
zu einem selektiven Korngrenzenangriff fiihrt, da liber die Korn-

grenzen der Cr-Zustrom am schnellsten ist.

Bei Einstellung eines Sauerstoffpotentials, welches nicht in

der Lage ist eine schiitzende Cr203-8chicht auf dem Stahl zu bil-
den, wird in Gegenwart von Se und Te bereits bei 400 °C eine
chemische Reaktion sichtbar. Bei hdheren Sauerstoffpotentialen
dagegen bildet sich auf der Hiullmaterialoberfl&dche eine diinne
schiitzende Cr203—Schicht. Bricht diese Schicht durch mechani-
sche Spannungen auf, so sind starke lokale Angriffe durch Se

bzw. Te zu beobachten.

3.2 Chemisch-mechanische Wechselwirkung

Zwei einschlédgige Konferenzen in Petten zeigten einen Quer-
schnitt durch die Forschungsthemen auf dem Sektor Kombination
von HeiBkorrosion mit mechanischer Belastung /77,97/. Die Un-
tersuchungen wurden meistens mit Gasturbinenwerkstoffen auf
Ni-Basis und mit hoch Cr-haltigen St#hlen durchgefiihrt (s.
Tab. 1, S. 32). Die Temperaturen lagen zwischen 700 ©c und
900 °c. Die korrosiven Reagenzien enthielten meistens Na, Cl,
S und O, gelegentlich auch V. Die mechanischen Belastungen der
Proben wurden an Standzeiten von 10-1000 h orientiert. Als
MeBgr6Ben wurden die Standzeit, die sekundire Kriechgeschwin-
digkeit und die Bruchdehnung verwendet. In Kombination mit
Lichtmikroskop- und REM-Gefiige-Aufnahmen wurden Riickschliisse
auf die Mechanismen bei der chemisch-mechanischen Wechselwir-

kung gezogen.
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Im folgenden soll der EinfluBl der Halogene und Chalkogene auf
das mechanische Verhalten einzeln erlidutert werden, wobei
Ergebnisse sowohl vom konventionellen HeiBkorrosionsgebiet als

auch aus der Kerntechnik gemeinsam zusammengefaBt wurden.

3.2.1 Halogene

3.2.1.1 Fluor

Moskowitz et al. /38/ beschreiben die Wirkung eines LiF-Uber-
zuges auf das mechanische Verhalten von voroxidierten Ni-Basig-
Legierungen und einer Co-Basis Legierung bei hohen Temperatu-
ren. Nur in Gegenwart von Sauerstoff (Luft) sind starke Ein-
fllisse auf das mechanische Verhalten erkennbar. Dabei spielt
die in (Kapitel 2.2.1) beschriebene Bildung von nichtschiitzen-
dem Chromat eine wichtige Rolle. Die Lochbildung unterhalb

der Korrosionsschicht 1&8t sich mit dem Cr~Verbrauch durch die
Korrosion korrelieren. Beim gr&Bten Teil der verwendeten Mate-
rialien wird ein interkristalliner Angriff durch eine katastro-
phale schnelle Oberflichenkorrosion verhindert. Die Standzeit
und die Bruchdehnung werden dadurch stark vermindert und zwar
teilweise durch Verringerung des tragenden Querschnittes und
durch schddliche Kerbeffekte.

3.2.1.2 Chlor

Hochwarmfeste Gasturbinenwerkstoffe erleiden durch Chlorid-Zu-
gabe zum Verbrennungsgas eine Schddigung korngrenzennaher Be-
reiche, wodurch Standzeit und Bruchdehnung stark reduziert
werden /98/. Nach /77,99/ bewirkt ein Seesalzliberzug bei Ni-
Basis-Legierungen einen starken Abfall der Standzeit und Bruch-
dehnung, wobei die Standzeitreduktion teilweise von der Belag-
stdrke abhdngig ist. Der EinfluB eines NaCl-Uberzugs auf die
Zeitstandfestigkeit der Ni-Legierung Nimonic 108 in Luft wird
von /100/ diskutiert. Die Standzeit und die Bruchdehnung wer-

den stark reduziert. Interkristallin gebildete Risse reichen




nicht aus, um die daraus resultierende Querschnittsverringe-
rung allein als lebensdauervermindernd anzusehen. Der Angriff
ist normalerweise begrenzt auf den Durchbruch der schiitzenden
Oxidschicht und nachfolgende verstdrkte Korrosion, wodurch eine
dicke mit Mulden versehene Oxidschicht erzeugt wird. Der rost-
freie Cr-Ni-Stahl 316 wird unter &hnlichen Bedingungen an den
Korngrenzen, wo sich nach langer Standzeit intermetallische
Verbindungen und grobe Karbide bilden, bevorzugt angegriffen
/100/.

Paton et al. /101/ stellen den EinfluB von NaCl-iUberziigen unter
variiertem Sauerstoff-Partialdruck auf das mechanische Verhal-
ten von Hochtemperaturwerkstoffen dar. In Argon-Atmosphdre sind
wenig Einfllisse vorhanden, wédhrend bei steigendem Sauerstoff-
gehalt in der Atmosphdre die Standzeit und die Bruchdehnung
immer st&drker erniedrigt werden. Der verstdrkte EinfluB von
Salz mit zunehmendem Sauerstoffdruck zeigt, daB Sauerstoff mit
dem Salz in Wechselwirkung steht und die Probe angreift. Ohne
Salz bildet sich eine schilitzende Oxidschicht. Ohne Sauerstoff
greift das Salz das Material kaum an. Wie die von NaCl umhiill-
ten voroxidierten Proben zeigen, kann das Salz mit der Oxid-
schicht, sowohl widhrend als auch nach der Oxidschichtbildung,

reagieren.

Nach /38/ ist der EinfluB von KCl-Uberziigen auf Ni-Basis-Le-
gierungen in Luft weitaus gr®6Ber als in Argon. Die RiBdichte
der mit KCl-Coatings versehenen Proben liegt hdher als ohne
Coatings. Vereinzelt tiefer gehende Risse reduzieren die Bruch-

dehnung und fithren schlieBlich zum Bruch.

3.2.1.3 Jod

Lobb et al. /102/ berichten iiber den EinfluB von Joddampf auf
das Kriechverhalten des Cr-Ni-Stahles M316 bei 750 Oc. Sowohl
die Standzeit als auch die Bruchdehnung werden reduziert.

Der selektive Jodangriff bewirkt die Bildung zahlreicher inter-
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kristalliner Anrisse an der Oberfldche. Diese Rifiinitiierung
wird von einem transkristallinen Endbruch ergédnzt. Es existiert
eine Grenzspannung, oberhalb derer ungeniligend Zeit filir eine
entsprechende Versprddung vorhanden ist, d.h. bei Reduktion der
Spannung wird die Versprddung immer ernster. Es besteht daher
ein grdBerer EinfluB auf die RiBinitiierung als auf die RiB-

wachstumsgeschwindigkeit.

In /9/ wird der EinfluB von Joddampf auf das Kriechverhalten
von XCrNiNb 2025 bei 750 °C beschrieben. Hier wird ebenfalls
die Standzeit und die Bruchdehnung reduziert. Das inter-
kristalline AufreiBen und der transkristalline Endbruch &hneln
den oben geschilderten Bruchcharakteristika. Die Standzeit

ist vom Jodpartialdruck abhdngig. Bei einem relativ niedrigen
Partialdruck von py_ = 4 Pa wird hauptsédchlich die
Bruchdehnung und kaum die Standzeit beeinfluBt. Einer Fe- und
Ni-reichen &duBeren Korrosionsschicht ist eine Cr-reiche innere
Schicht unterlagert. Darunter ist der Stahl an Cr verarmt.
Unterhalb dieser Schicht liegen Cr-verarmte Korngrenzen. Es
wird folgende Vorstellung iliber den Verspr&dungsmechanismus un-
terbreitet: Die Verspr8dung wird durch selektive Korngrenzen-
korrosion an der Oberfldche bewirkt (Spannungsbeschleunigter

chemischer Angriff).

Der EinfluB von Jod auf das mechanische Verhalten der Zirkon-
legierung Zircaloy 4 bei hohen Temperaturen /46/ wird durch eine
verkiirzte Standzeit und eine sehr starke Bruchdehnungsreduk-
tion dokumentiert. Man spricht hier von einem SRK-Effekt (s.
Kapitel 2.3.1).

3.2.2 Chalkogene

3.2.2.1 Sauerstoff

Der Einfluf von Sauerstoff (meistens Luft) auf das Kriechver-
halten von Nickelbasis-Legierungen und austenitischen St&hlen
wurde meistens oberhalb von 700 °C untersucht. Es werden system-
bedingt sowohl StandzeiterhBhungen als auch Standzeiterniedri-

gungen, die teilweise von Bruchdehnungserniedrigungen beglei-




tet werden, beschrieben. Eine Standzeiterhdhung ist durch
Nitrierung und durch festigkeitssteigernde Oxidbildung /102/
moglich., Eine Schwédchung kann durch Wechselwirkung zwischen
durch Kationendiffusion im Metall hinterlassenen Leerstellen
und Versetzungen entstehen /103/. AuBerdem kann eine spannungs-
beschleunigte Korngrenzenoxidation stattfinden /104/, was zur
Reduktion von Standzeit und Bruchdehnung durch bevorzugte RiB-

fortpflanzung in korrodierten Korngrenzen filhren kann.

3.2.2.2 Schwefel

Der EinfluB von S bei hohen Temperaturen auf das mechanische
Verhalten von Hochtemperaturwerkstoffen wird meistens mit
Na2804—Uberzﬁgen auf den Proben getestet. Dabei wird die
Schwdchung der Materialien oft auf korrosionsbedingte Quer-
schnittsverminderung zurlickgefiihrt /98,105/. AuBerdem werden
Korngrenzendekorationen mit niedrig schmelzenden Sulfiden fir

verstdrktes Korngrenzengleiten verantwortlich gemacht /106/.

Nach /100/ bewirken Na,
rung Nimonic 108 bei ca. 900 °C eine Erniedrigung der Standzeit
und eine geringe Bruchdehnungsreduktion. Erkl&drt werden kdnnen
diese Effekte durch bevorzugte Sulfidierung entlang der Korn-

grenzen und in Kornrandschichten. Bereiche innerer Sulfidierung

SO4—Uberzﬁge auf Proben der Ni-Legie-

an Korngrenzen 6ffnen sich unter Belastung zu Rissen, was zu
einer Reduktion des lasttragenden Querschnitts fihrt. Na2804—
Uberziige auf dem rostfreien Cr-Ni-Stahl 316 bei 800 °C bewirken
sowohl eine Standzeit- als auch eine Bruchdehnungserniedrigung.
Nach langer Standzeit bilden sich intermetallische Verbindungen
und grobe Karbide an den Korngrenzen. Diese werden von Na2804
bevorzugt angegriffen, was zu Korngrenzenrissen und zum weite-

ren Eindringen der Substanz fiihrt.

Von /107/ durchgefiihrte Ermiidungsversuche an Weicheisen (ASTM
A36) unter H,S-und S0,-EinfluB zeigen, daB die RiBinitiierung
und das RiBwachstum durch chemische Reaktionen beschleunigt
werden. Bei sehr hohem Spannungsniveau haben die S-haltigen

Gase wegen des schnellen RiBwachstums keinen EinfluB mehr.
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3.2.2.3 Tellur

Kriechversuche an Nb-stabilisiertem rostfreiem Stahl in Tellur-
Atmosph&dre /108/ zeigen eine Reduktion der Bruchdehnung und
der Standzeit ohne Anderung der sekundiren Kriechgeschwindig-
keit. Flir den Mechanismus wird folgende Vorstellung unterbrei-
tet: Unter Spannung fiihrt ein interkristalliner Te-Angriff zur
Bildung von kleinen Oberfldchenrissen. Diese reduzieren dabeil
den lasttragenden Querschnitt und vergrbBern die lokale
Spannung an der RiBspitze, was zum RiBwachstum fiihrt, dabei
wird dem Te-Dampf neue Angriffsoberfldche geboten. Es konnten
Cr- und Te-reiche Taschen in den Korngrenzen und vor den RifB-
spitzen nachgewiesen werden. Durch spannungslose Gliihversuche
konnten von der Gliihzeit abh&dngige Versprddungen festgestellt
werden. Wobei durch l&ngere Glihzeit das Tellur in die Korn-
grenzen eindringen, mit Cr reagieren und in tieferen Bereichen

Poren hinterlassen konnte (RiBinitiationsstellen).

3.2.3 Kombinierte Einwirkung verschiedener Reagenzien

Bisher wurde der EinfluB von einzelnen Halogenen und Chalko-
genen teilweise in Kombination mit Sauerstoff auf das Kriech-
verhalten von Hochtemperaturwerkstoffen dargestellt. Im techni-
schen Einsatz kommt es aber Ofters vor, daB diese Reagenzien
kombiniert auf die Werkstoffe einwirken. Im Bereich der konven-
tionellen HeiBkorrosion sind das die Elemente O, S, Cl und bei
der chemisch-mechanischen Wechselwirkung an Kernreaktor-Brenn=-
elementhiillen sind es vor allem die Elemente O, (Se),Te.(Cl),I.
Daher soll hier auch auf Literaturangaben eingegangen werden,

die extrem praxisnahe Untersuchungen vorstellen.

Bei der konventionellen HeiBkorrosion besteht die verwendete
Chemikalienkombination meistens aus NaCl, Na2804 und Sauerstoff
(Luft) . Diese Kombination ergibt die stdrkste Beeinflussung der
Standzeit und der Bruchdehnung. Nichols et al. /100/ beschreiben

dafiir einen m8glichen Mechanismus: NaCl zerstSrt die schiitzende




Oxidschicht. Na2804

Schwédchung der Proben kann nicht allein mit Hilfe der Quer-

beglinstigt die innere Oxidation. Die

schnittsverminderung durch Oberfl&dchenkorrosion und RiBbildung
erklért werden. Die zusdtzliche SchWéchung wird durch Korn-

grenzenoxidation vor den wachsenden Rissen hervorgerufen.,

Bei der Untersuchung der chemisch-mechanischen Wechselwirkung

mit Kernreaktor-Brennelementhiillen wurden die Hiillmaterialien
in Gegenwart einer Mischung aus den reaktivsten Spaltprodukten
(Se, Te, I, Cs mit U02+X) eine bestimmte Zeit bei hohen Tempe-
raturen gegliiht und anschlieBend auf die Zugeigenschaften

hin gepriift. Es stellte sich heraus, daB die Bruchdehnung mit

hSherem Abbrand, d.h. bei h8herem Angebot an Spaltprodukten

immer stidrker abnimmt /109/.

Nachuntersuchungen von teilweise abgebrannten Brennstdben /1/
zeigen einmal einen ungeborstenen Brennstab (Abb. 9), der eine
dicke por8se Korrosionsschicht tridgt und der darunter mit
einer gleichméfig die Kdrner umgebenden interkristallinen
Korrosion versehen ist. Wahrscheinlich war die Spannungsein-

wirkung gering und der Festigkeitsverlust des Hiillmaterials

Abb. 9: Reaktionszone zwischen (U,Pu)O,-Brenn-
stoff und Cr-Ni-Stahlhiille nach 5% (U,Pu)-
Abbrand bei einer Hiillinnentemperatur
von 650 °C (V = 200)
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ist mit der Querschnittsverringerung korrelierbar. Beim zwei-
ten defekten Brennstab (Abb. 10) sind gleichm&Big iiber die
Probenoberfldche verteilte Anrisse erkennbar, die wahrschein-
lich durch spannungsgerichtete interkristallin korrodierte
Korngrenzen entstanden sind. Eine gewisse erkennbare Anrif-
tiefe war notwendig um eine selektive RiBSfortpflanzung zu
erm8glichen, die schlieBlich zum vorzeitigen, verformungsar-

men Bruch gefithrt hat.

Abb. 10: Spr6de RiBbildung (cB ~0,3%) im Cr-Ni-
Stahl-Hlllrohr eines Schnellbriiter-
(U,Pu)O0,~Brennstabes bei einem Abbrand
von ca. 10% (V = 100)

|
|
i

3.3 SchluBfolgerungen aus der Literaturrecherche

Die chemisch-mechanische Wechselwirkung hdngt von mechanischen
Spannungen und einem chemisch aggressiven Medium ab. W&hrend
sich das mechanische rein spannungsbedingte Materialverhalten
(z.B. Kriechén) allein recht gut voraussagen 18Bt, sind beil
der chemische% Beeinflussung die unterschiedlichsten Effekte
zu erwarten. Die Korrosion, die grunds&tzlich von der chemi-
schen Potentialdifferenz der beteiligten Reaktionspartner ab-
hédngt, ist in ihrem Ablauf von kinetischen Bedingungen ab-

hdngig (Transport des chemischen Reagenz zum Hiillmaterial,




Diffusion der Reaktionspartner durch die Reaktionsschicht). Bei
TemperaturerhShung steht einem starken Abbau von kinetischen
Barrieren nur eine geringfligige Senkung der Potentialdifferenz
entgegen. Die Vielfalt und Verdnderlichkeit der Korrosionsmdg-

lichkeiten macht eine Voraussage schwierig.

Fir die gleichmidBige Oberflichenkorrosion k&nnen eventuell Bil-
dungsgesetze ermittelt werden. Gefihrlicher filir das Material
und schwieriger vorauszusagen sind aber die selektiven Korro-
sionsarten, wobei die Muldenkorrosion, die interkristalline
Korrosion und die innere Korrosion zu nennen wdren. Technisch
stabile Materialzustdnde k®dnnen nur durch die Bildung von
schiitzenden, nicht aufreiBenden Korrosionsschichten erreicht

werden.

Im Vergleich zur Oxidation von austenitischen Cr-Ni-St&dhlen
werden bei der Halogenierung schlechter schiitzende , leichter
flichtige und niedriger schmelzende Reaktionsproduktschichten
gebildet. Die Schutzwirkung wird mit abnehmender Elektronega-
tivitdt der beteiligten Halogene geringer. Bei den betreffenden
Halogeniden erniedrigen sich die Schmelzpunkte und die Dampf-
drilicke erhdhen sich in gleicher Reihenfolge (s.Tab. 6, S. 69).
Die vorherrschende Kationendiffusion konkuriert bei den Fluori-
den noch mit der Anionendiffusion. Durch die Chalkogene werden
innere oder Korngrenzenchalkogenide unter schlecht schiitzenden

Cr-Chalkogenid-Schichten gebildet.

Oxidschichten kénnen in Gegenwart von Halogenen beim Einbau von
Halogen-Tonen durch Beschleunigung der Kationendiffusion durch-
ldssiger gemacht werden. Bei nachtridglicher Zugabe wird dieser
Mechanismus filir Brom verneint. Bei gleichzeitiger S- und O-
Einwirkung scheint aus kinetischen Griinden, z.B. wegen der ver-
schiedenen Diffusionsgeschwindigkeiten in Reaktionsprodukt-
schichten, alternierende Oxidation und Sulfidation stattzufinden,
wobei die nachtrdgliche Oxidation von Sulfiden eine Oxidschutz-
bildung verhindert, eventuell kann die Sulfidbildung auch zur

Abbldtterung der Oberflichenoxidschicht fithren. Se und Te sind




ohne mechanische Spannungen nicht in der Lage die schiitzenden
Oxidschichten zu durchbrechen. Die Halogene und Chalkogene mit
hohen Elektronegativitdten kbnnen Schutzschichten durchbre-
chen, wdhrend diejenigen mit niedrigen Elektronegativitdten

weniger in der Lage sind.

Das reaktive Kollektiv mit den Elementen Cs, (Se),Te, (Cl),I bewirkt
den chemischen Hiillangriff in Kernreaktorbrennstdben, die
Elemente Na, O, S, Cl dagegen die sogenannte HeiBkorrosion

in nichtnuklearen Maschinen und Apparaten wie Gasturbinen

oder Heizkesseln. Dieée verantwortlichen Reagenzienkollektive
sind ihrem Charakter nach dhnlich. Cs reagiert wahrscheinlich
mit der Cr- Fe-Oxidschicht zu Cs-Chromathestandteilen, welche
diese Schicht durchlédssig machen. Da besonders Te, teilweise
auch Jod, zum Korngrenzenangriff austenitischer Cr-Ni-Stdhle
neigen und da es bei diesem Angriff zur selektiven Bildung

von Cr-Telluriden bzw. -Jodiden kommt, kOnnten diese Elemente
die Korngrenze letztendlich flir eine tief eindringende Oxidation
anfdllig machen. Vergleicht man dazu die Kenntnisse lber die
HeifBkorrosion, so kann man bei den entsprechenden Korrosions-
mechanismen Parallelen erkennen. Die Reaktion von Na mit der
Fe-Cr-Oxidschicht 148t ebenfalls Chromate entstehen, die die
Schicht durchlédssiger machen. S diffundiert durch die Schicht
und bindet Cr in relativ groben Cr-Sulfid-Teilchen. In der
Umgebung dieser Sulfid-Teilchen kommt es zu einer schnell ein-

dringenden Oxidation der Cr-verarmten Stahlmatrix.

Das Materialverhalten bei der chemisch-mechanischen Wechselwir-
kung wird einmal durch gleichmid@Bige Querschnittsverringerung
aufgrund des Korrosionsabtrages geprdgt, deren alleiniger Ein-
fluB auf die Standzeit sich relativ gut voraussehen 1&dB8t, und
zum anderen durch selektive RiBbildung, wodurch Standzeit und
Bruchdehnung in unberechenbarer Weise reduziert werden. Eine
extrem selektive RiBbildung liegt bei der SRK in wdssrigen
Lo6sungen vor. Dies ist unter anderem bedingt durch ein hohes
Potentialgefdlle zwischen den Reaktionspartnern und durch An-

wesenheit einer Fliissigphase, welche eine hohe Verfligharkeit




der Reagenzien gewdhrleistet. Ahnliche Voraussetzungen sind
bei der SRK von Zircaloy-Hiillrohren in Jodatmosphdre gegeben.
Fir die Diskussion der eigenen Versuchsergebnisse in heiBen
Gasen sind von den vorgeschlagenen RiBbildungsmechanismen im
Prinzip nur der Adsorptionsmechanismus, der Sprodfilmbruch,
die Keilbildung und die spannungsbedingte selektive Korn-

grenzenkorrosion interessant.

Der Halogen- bzw. Chalkogeneinfluf auf das Verhalten mechanisch
belasteter Proben bei hohen Temperaturen dokumentiert sich in
einem Korngrenzenangriff, der bei hoher Elektronegativit&t der
beteiligten Chemikalien in verstirktem MaBe durch Oberfl&chen-
angriff {iberdeckt wird (z.B. Oxidation und Fluorierung). Durch
interkristalline Korrosion unter vorwiegender Bildung von Cr-Ver-
bindungen und entsprechender Cr-Verarmung werden Risse gebildet,
die bei selektivem Wachstum zu einem frilhzeitigen, dehnungsarmen
Bruch filihren. Die Einwirkung von Halogenen und Sauerstoff fiihrt
zu einer durchlidssigen Korrosionsschicht, unter der schlieflich
die Korngrenzen teilweise spannungsgerichtet oxidiert werden,mit
den gleichen Folgen beziiglich eines frilhzeitigen und verformungs-

armen Bruches.

Da bei den eigenen Versuchen keine Alkalimetalle eingesetzt wer-
den, ist die zitierte Chromatbildungsreaktion, mit der Zerst&-
rung der Oxidschicht und nachfolgender interkristalliner Korro-
sion mit den entsprechenden Folgen fiir Bruchdehnung und Stand-

zeit, nicht relevant.

GemdB dem Uberblick {iber die mdglichen Ursachen filir eine Er-
h6hung bzw. Erniedrigung des Kriechwiderstandes durch &duBere
chemische Einfliisse, sollte eine Erhdhung des Kriechwiderstandes
im Werkstoff (Deckschicht-Verbundsystem) nur bei reiner Oxida-
tion m6glich sein, weil die Oxidschicht den anderen in Frage
kommenden Korrosionsschichten beziliglich Haftvermdgen, Festig-

keit und Dichte iiberlegen ist.

Eine Erniedrigung des Kriechwiderstandes durch Porenbildung
bei Deckschichtwachstum ist wegen der meistens vorwiegenden
Kationendiffusion immer m&glich. Verstidrktes Korngrenzen-

gleiten wdre nur denkbar, wenn speziell die Chalkogene einen




groBen Teil der Korngrenzen mit einer Fllissigphase, z.B. einem
NimNiBSz-Eutektikum in Ni-Legierungen, belegen wilirden. Es wird
aber eher angenommen, daB die verunreinigten Korngrenzen wegen
der Reduktion der Kohdsionskrifte aufreiBen. Querschnittsver-
ringerungen durch nichttragende Korrosionsschichten sind in
jedem Fall mdglich. Durch Deckschichten entstehende Wachstums-

spannhungen kd&nnten die Rifinitiierung fordern.

Aus Nachuntersuchungsergebnissen von Brennstdben kann man ersehen,
daB starke gleichmiBige Korrosion weniger problematisch fiir

das HUllmaterial ist, wdhrend ein selektiver Angriff durch kom-
binierte Spannungs- und Korrosionseinwirkung viel gr&Bere

Probleme aufwirft. Diese Selektivitdt erfordert wahrscheinlich
eine hinreichend groBe Spannung als auch ein begrenztes Reaktions-

potential.

In Verbindung mit der Literaturrecherche werden im folgenden

die Bedingungen der eigenen Versuchsfilhrung diskutiert. Aus-
gehend von den Verhiltnissen in einem Kernreaktor-Brennstab,
sollten durch den Einsatz der verschiedenen Chalkogene und Halo-
gene und der systematischen Variation des Halogenpotentials

die Bedingungen eingegrenzt werden, die zu eihem verformungs-

armen, spannungsriBkorrosions&hnlichen Bruch fiihren kdnnen.

Die Recherchen zeigten, daB Stahlproben ohne Chemikalieniiberzug,
bei denen das chemische Reagenz iber die Gasphase zum Material
diffundieren muB, im Zeitbereich von 1 h (T = 750 OC) kaum an-
gegriffen werden, so daB die mechanischen Eigenschaften nur un-
bedeutend beeinfluBt werden /102/. Deshalb sollten bei der

Wahl des Spannungsniveaus der eigenen Versuche Kriechverformungen
mit einer Standzeit im Gr&Benbereich von einigen 100 h ange-

strebt werden.

Die Kriechkurve besteht aus unterschiedlichen Bereichen, die durch
verschiedene Verformungsvorgidnge gepridgt sind. Die Versuchsauswer-
tung sollte es ermdglichen, den Beginn eines selektiven RiBwachs-
tumsprozesses einem bestimmten Kriechbereich zuzuordnen. Die bei
der Recherche genannten Autoren geben sich mit der Verinderung

der Standzeit bzw. der sekundiren Kriechgeschwindigkeit und der

Bruchdehnung als MaB fiir die chemische Beeinflussung des mecha-




nischen Verhaltens zufrieden. Es werden Mechanismen vorgeschla-
gen, die kaum einer bestimmten Phase der Kriechdehnung zuzuord-

nen sind. Das eigene Verfahren sollte hier eine Lilicke schlieBen.

Die Recherche lieB erkennen, daB nur schwerpunktmiBig Unter-
suchungen durchgefiihrt wurden. Das heiBit, es wurde die Wirk-
samkeit praxisrelevanter Chemikalienkombinationen untersucht.
Bei den eigenen Versuchen sollte in erster Linie die Wirkung
einzelner Reagenzien untersucht und mehr Klarheit iliber die
ablaufenden Mechanismen und eventuell SRK-Vorginge geschaffen
werden. Aus Handhabungsgriinden sollten die 2zu untersuchenden
Reagenzien &hnlich wie bei den praxisrelevanten Untersuchungen
als Metallverbindungen zum Einsatz kommen, wobei durch ZAnderung
des Metalltrigers das chemische Potential zu varriieren war.
Die Recherche zeigte den wichtigen EinfluB von Oxid/Chalkogen-
bzw. Oxid/Halogenid-Mischungen auf. Dieser sollte deshalb bei
den eigenen Versuchen einer systematischen Untersuchung unter-

zogen werden.



4. Beschreibung der Versuchstechnik

Zur Realisierung der kombinierten chemisch-mechanischen Bean-
spruchung war es notwendig, entsprechende Priifmethoden auszu-
arbeiten und apparativ zu verwirklichen. Im Prinzip wurden die
Priifmethoden bereits in Abschnitt 1.2 erwdhnt. Im folgenden

wird eine detaillierte Darstellung gegeben.

4.1 Probenprédparation

4.1.1 Flachproben

Die Versuche wurden zum Teil mit Flachproben durchgefihrt, die
aus 0,5 mm dicken Blechen gestanzt und anschlieBend bis auf
eine Stegbreite von 4 mm gefrdst wurden. Die MeBl&nge betrug

25 mm (Abb. 11b).
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Abb. 11: Verwendete Probenformen
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4.1.2 Rohrproben

FUr einen Teil der Zugversuche und fiir die Rohrberstversuche wur-
den Rohrproben verwendet. Ausgangsmaterialien waren Schnellbrii-
ter-Hillrohre mit einem Durchmesser von 8,5 mm und einer Wand-
stdrke von 0,55 mm, die auf eine Linge von 55 mm abgestochen
wurden (Abb. 11a). AnschlieBend wurde die Wandstirke der Rohre
durch Abschleifen auf 0,25 mm reduziert. Die Restwandstirke
wurde auf einer speziell fiir Hiillrohre eingerichteten MeBbank
und mit Hilfe eines Innenmikrometers bestimmt. Beide Gerdte
haben eine MeBgenauigkeit von + 1 pm. Danach wurden diese Rohre
mit Stopfen versehen und elektronenstrahlverschweiBt. Einer

der beiden Stopfen (Abb. 11a) hatte eine Offnung zum Einfilillen
der Chemikalien. Die Rohrzugproben wurden am oberen und unteren
Ende noch mit einem Gewinde zur Aufhidngung in der Zuganlage

versehen.

4.2  Glithversuche mit vorgespannten Biegeproben

Es wurden Flachproben prépariert (s. Kap. 4.1.%1, Abb. 11c),
anschlieBend umgebogen und in elastisch vorgespanntem Zustand
punktgeschweiBt. Die Proben wurden in eine speziell aus Nickel
gefertigte Gliihkapsel eingelegt (Abb. 12). Am Stopfen dieser

M 141 Glihkapsel [Ni]

AN

M 2:1 Chemikalienbehdlter Stopfen

Abb. 12: Fir die Biegeprobenversuche
verwendete Glihkapsel




Glihkapsel befand sich ein Chemikalienbehdlter, der durch seine
Konstruktion die Chemikalien am Herausfallen hinderte, so daB
diese nur {iber die Dampfphase mit den Proben in Beriihrung kommen
konnten. Jede Kapsel wurde mit unterschiedlichen Probenmateria-
lien und mit einer bestimmten chemischen Substanz bestlickt.
Danach wurde die Kapsel fest verschraubt, wobei die auftretende
KaltverschweiBung und das zusdtzliche Einschmelzen dieser Kapsel
in eine mit Argon gefiillte Quarzampulle filir das notwendige Ab-
dichten sorgten. Der anschlieBende Glithvorgang fand in einem

Muffelofen mit einer Temperaturkonstanz von + 5 °c statt.

Dieser Versuchstyp findet hauptsdchlich Anwendung zur Untersu-
chung der wissrigen SpannungsriBkorrosion /52/, wobei er nur
eine grobe und schnelle Aussage iiber die relative Spannungs-
riBkorrosionsempfindlichkeit von unterschiedlichen Materialien
in verschiedenen LYsungen geben soll. Das eindeutige Kriterium
fir die SpannungsriBkorrosionsempfindlichkeit ist ein totales

DurchreiBen der Proben.

Um die Temperatur von etwa 0,5 Tm’ bei welcher merkliche Spannungs-—
relaxation zu erwarten ist, nicht zu iiberschreiten, wurde die
maximale Versuchstemperatur auf 500 ¢ festgelegt (s. Kapitel

5.3). Folgende Vorgédnge spielen sich ab /53/: Ein Teil der
elastischen Anfangsdehnung wird durch Spannungsrelaxation in
plastische Verformung umgewandelt. Bei Verringerung des Proben-
querschnittes durch gleichmiBige Korrosion wird das Widerstands-
moment /110/ und infolgedessen die Restspannkraft reduziert.

Ein einzelner AnriB bewirkt schnelles Versagen /52/, wihrend

mehrere Anrisse zunichst tiefer wachsen miissen um Versagen

herbeizufithren.

Wie schon gesagt,wurden unterschiedliche Chemikalien-Materia-
lien-Kombinationen eingesetzt. Es sollten Systeme, in denen ein
Bruch der Probe auftritt, herausgefunden werden. Flankierend
wurden die Restspannungen bzw. Restdehnungen und die Gewichts-
dnderungen der Proben bestimmt und durch mikroskopische Un-

tersuchungen ergénzt.
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4.3 Rohrberstversuche

Wegen der besseren Simulation des Brennstabverhaltens im Reaktor
und wegen der guten Fixierbarkeit des chemischen Potentials im
Probeninnern wurden Rohrproben in Berstversuchen untersucht

(s. Kapitel 4.1.2, Abb. 11a, S. 51 ). Vor ihrem Einsatz wurden
die Rohrproben mit dem Helium-Lecksuchgerit Alcatel ASM7 nach
der Schniiffelmethode auf Dichtheit gepriift. Die Nachweisgrenze
lag bei 1x10_7 mbar-1l/s. Die Fiillung der Proben wurde mit
eingewogenen und eigens getrockneten Chemikalien in einer Hand-
schuhbox unter hochreinem Inertgas vorgenommen. Der Trocknungs-
prozeB wurde zuvor in einem Vakuumtrockenschrank bei T = 100 °C
und t = 1/2 h durchgefilhrt. Die leicht verschraubten Rohrproben

wurden anschlieBend gewogen und in einer Druckkammer (Abb. 13)
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wurde, ausgehend vom notwendigen Druckniveau zur Einhaltung der
vorgegebenen Standzeit, der erforderliche Raumtemperaturfiill-
druck errechnet und unter Verwendung eines geeigneten Druckauf-
nehmers eingestellt. Der Druckaufnehmer hatte einen MeBbereich
von 0 bis 140 bar. Bel einer Speisespannung von 18 V betrug

die Spannungsanzeige 0,13 mV/bar Druckdnderung. Nach dem festen
Verschrauben der Probe in der Druckkammer wurde sie sofort in
Wasser eingetaucht, um eventuelle Undichtigkeiten mit Hilfe der
Gasblasenbildung festzustellen. Die eingefiillte Argonmenge konnte
durch Gewichtsvergleich vor und nach dem Einflillen kontrolliert
werden. Die ElektronenstrahlverschweiBung des Schraubenkopfes
blieb ohne EinfluB auf das Gewicht der Probe, so daB die Argon-

fiillung weiterhin kontrollierbar blieb.

Die Verminderung der Rohrwanddicke (s. Kapitel 4.1) war notwen-
dig, um das bevorzugte Bersten der Proben am unteren Stopfen,
wo sich die Chemikalien befanden, zu vermeiden, und um bei be-
schrédnktem Einfiilldruck die notwendige Tangentialspannung

bei Versuchstemperatur zu erreichen. AuBerdem blieb durch die
Begrenzung des sich dehnenden Rohrabschnittes die Volumenver-
grdBerung der Probe vernachldssigbar klein, so daB sich der

Innendruck wdhrend des Versuchs kaum &dnderte.

Zur Versuchsdurchfiihrung wurde eine Rohrberstpriifanlage aufge-
baut (Abb. 14). Unter Innendruck stehende Rohrproben wurden in
Glihkapseln gelegt und in einen aufklappbaren Rohrofen gebracht.
Jeweils vier Gliihkapseln befanden sich in einem Ofen, welche
liber Verbindungsrohre mit Druckaufnehmern auBerhalb des Ofens
gekoppelt waren. Eine durch das Bersten der Rohrproben bedingte
Druckerhdhung wurde durch einen Zeitschreiber aufgezeichnet.
Die Ofentemperatur wurde mit Hilfe von Temperaturstellern ge-
regelt, wodurch eine Temperaturkonstanz mit kaum meBbarer Ab-
weichung erzielt wurde. Zwei Thermoelemente (NiCr-Ni), an einer
oberen und einer unteren Gliihkapsel angebracht, zeigten ein
Temperaturgefdlle von 1,5 °c an. Die Wirmekonvektion nach oben

wurde durch die Widrmeleitung der vier dickwandigen dicht anein-
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Abb. 14: Rohrberstpriifanlage

ander gepreBten Gliilhkapseln teilweise wieder kompensiert.
Von der AuBenwand der Glilhkapsel bis zur Rohrberstprobe im
Innern stellte sich ein Temperaturgefdlle wegen des Wdrmeab-

flusses {iber das Druckkontrollrohr von 1,5-2 Oc ein.

4.4 Zugversuche

Um den Dehnungsverlauf von Proben bei konstanter Last unter

der Einwirkung eines bestimmten chemischen Potentials zu erhal-
ten, wurden Zeitstandtests durchgefithrt. Dazu wurde folgende
Anlage konzipiert (Abb. 15): Ein Geriist wird zum Halten der
Gaskammer und des Ofens sowie zum Aufbringen einer konstanten
Kraft, Uber die Zugstangen zur Probe, verwendet. Die Kraft wird
mit Hilfe eines Hebelarmes, dessen Linge dreifach verstellbar
ist, Ubersetzt. Der Rezipient ist oben fest mit der Zugstange
verbunden, wdhrend die untere Zugstange keine feste Verbindung
mit dem Rezipienten hat. Ein verschiebbarer Beh&dlter an der
unteren Zugstange nimmt die chemischen Reagenzien auf. Zwei

Wdrmed&dmmbleche an der oberen und unteren Zugstange verhindern
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eine groBe Wirmeabstrahlung nach oben und unten. S&mtliche Teile
im Bereich der heiBen Zone des Ofens sind aus Nickel gefertigt,
um die Verschiebung des Reaktionspotentials so gering wie méglich
zu halten. Der Ofen besteht aus Keramikhalbschalen mit Heiz-
‘dr&hten, welche iiber Halterungen mit dem Rezipienten verbunden
sind. An der Ober- und Unterseite des Rezipienten angelStete
Cu-Kiihlschlangen sollen eine Uberhitzung der Dichtungen ver-
hindern. Ein induktiver Wegaufnehmer ist an der Unterseite des

Rezipienten und an der unteren Zugstange befestigt und zeigt




deren gegenseitige Verschiebung und somit die L&ngendnderung
der Probe an. Der maximale MeBweg betrigt + 6,65 mm. Die Eichung
ergab einen linearen Verlauf der elektrischen Spannungsanzei-
ge im Bereich von + 4 mm, d.h. im Bereich von + 20 V, entspre-
chend 5 V/mm. Der Schreiberausschlag betrug 62,5 mm/mm Proben-
lédngenédnderung fiir Flachproben und 135 mm/mm fiir Rohrzugproben.
Von den zwei Ni/Cr-Ni-Thermoelementen, welche an der Probe be-
festigt waren, filihrte eines zu einem Temperaturregler. Die Tem-
peraturkonstanz betrug + 0,5 ©°Cc. Ein weiteres Ni/Cr-Ni-Thermo-
element zeigte die Temperatur des Chemikalienbeh&lters an. Der
Rezipient wurde kontinuierlich von Argon durchstrdmt. Zur Be-
stimmung des Sauerstoffpartialdruckes im Argon wurde am Ausgang

aus der Apparatur ein MeBgerit angeschlossen.

Bei der Umstellung auf die Rohrzugversuche wurde der Chemikalien-
beh&dlter herausgenommen und die Steckbolzenverbindung der Proben-

halterung zu einer Schraubenverbindung umfunktioniert.




- 58 -

5. Verwendete Probenmaterialien

5.1 Auswahl der Werkstoffe

Als Brennstab-Hiillmaterialien flir den Schnellen Briiter werden
heute rostfreie Cr-Ni-Stdhle /79/ verwendet, die bei den

hohen Einsatztemperaturen die erforderlichen mechanischen und
chemischen Eigenschaften (diese besonders beziiglich der Na-
Korrosion) besitzen und brauchbare neutronenphysikalische Wer-

te aufweisen.

Nach /111/ zeichnet sich der Ti-stabilisierte Cr-Ni-Stahl mit
der Werkstoff-Nr. 1.4970 gegeniiber den Nb-stabilisierten St&h-
len mit den Werkstoffnummern 1.4988 und 1.4981 (Zusammensetzung
s. Tabelle 2) durch eine hbhere Zeitstandfestigkeit , eine
stdrker ausgepridgte Tendenz zum transkristallinen Bruch und
eine hbhere Rekristallisationstemperatur aus. Infolgedessen
bleibt eine Kaltverfestigung auch zur Erhdhung der Warmstreck=-

grenze wirksam.

Es wurden drei Hlillmaterialien mit eindeutigem Schwerpunkt auf
1.4970 ausgesucht. Zum Vergleich wurden in den Gliihversuchen
an Biegeproben auch Inc 718, Armcoeisen und Zircaloy 4 ge-
testet (Zusammensetzung und Vorbehandlung s. Tab. 2 und 3).
Zircaloy 4 wird als Hiillmaterial fiir den Leichtwasserreaktor
eingesetzt. Inconel 718 ist eine hochwarmfeste Ni-Basis~Legie-
rung, die noch als Rohrmaterial in der Kerntechnik benutzt
werden kann. Bei den Rohrberstversuchen wurde nur der als HUll-
material fiir den Schnellen Briiter favorisierte Stahl 1.4970
18sungsgeglitht, kaltverformt und ausgelagert eingesetzt. Flir
Zugversuche an Flachproben war dieser Stahl nur l&sungsgegliiht.

5.2 Vorbehandlungszustand der Werkstoffe

Flir die Eigenschaften von Materialien ist nicht nur die Mate-
rialzusammensetzung, sondern auch die Wdrmebehandlung und
Kaltverformung von groBer Bedeutung. Um Spannungen und Inhomo-

genititen abzubauen, wurden alle Materialien 1l8sungsgegliiht




A

Zr

Material Fe Cr Ni Mo v Ti Nb Si Mn C Sn

1.4970 rest 14.9 15 1.19 0.05 0.43 - 0.4 1.61 0.092 - -
1.4988 rest 16.02 13.62 1.34 0.8 - 0.9 0.29 1.1 0.075 - -
Inc.718 19.2 18.63 51.92 3.14 - 0.86 5.05 0.3 0.19 0.04 - -
1.4981 rest 16.85 16.43 1.82 - - 0.84 0.52 1.36 0.053 - -
Armcoeisen rest - - - - - - - - 0.015 - -
Zircaloy 4 0.22 0.1 - - - - - - - - 1.45 rest
Tab. 2: Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe

65
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Material Wdrmebehandlung Kaltverformung
1.4970 1050 °C 1 h/v 0%
15%
50%
1.4988 1050 °C 1 h/v 0%
30%
50%
1.4981 1050 °Cc 1 h/v 0%
Zircaloy 700 °c 1 h/V 0%
Armcoeisen 1050 °C 1 h/v 0%
30%
50%
80%
Inc 718 1040 °c 1 h/L 0%
760 °c 10 h/0
650 °C 8 h/L
= Abkiihlung im Vakuum
0 = Abkiihlung im Ofen
L. = Abkiihlung in Luft
Tab. 3: Materialen und deren Wdrmebehandlungs- und Kaltver-

formungszustédnde filir die Glihversuche mit Biegeproben




(s. Tab. 3). Ausgehend von diesem Zustand wurden Wdrmebehand-
-lungen und mit Ausnahme von Inc 718 zum Teil auch Kaltverfor-
mungen durchgefithrt. Die Kaltverformungen sollten bei den Biege-
proben einerseits die Vorspannung: (s.Kapitel 8.1.3) und
andererseits die Tendenz zu SpannungsriBkorrosionseffekten er-

h&hen.

Inc 718 wurde nach dem L&sungsglithen bei 760 °c bzw. 650 °C aus-
gelagert (s. Tab. 3), wodurch eine Ausscheidungshdrtung statt-
findet. Durch diese Aushirtung wird die maximale elastische
Vorspannung stark erhdht, und auBerdem verstdrkt die Existenz

von Ausscheidungsfeilchen<nach Engell et al. /20/ die SRK-Empfind-
lichkeit.

Die Behandlung der Rohrproben (l&sungsgegliiht, m&Big kaltver-
formt und ausgelagert) wird durch den Hersteller vorgegeben und
entspricht dem Materialzustand, welcher beim Schnellbriiter=-
Hillmaterial eingestellt ist (s. Tab. 4).

Versuchs- Probenform Material Warmebe- Kaltver-
technik handlung formung
Berstver-— 1100°C 8 min/v
suche Rohrproben 1.4970 15% k.v. + 15%
800 ©C 2 h
Zugversuche /L
' o
Zugversuche Flachproben 1.4970 1050 "C 1 nh/v 0%
Tab. 4: Materialien und deren Warme- und Kaltverformungszustédnde

fir die Berst- und Zugversuche
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5.3 Mechanische Kurzzeiteigenschaften der Materialien

Zur besseren Orientierung bei der Erstellung des eigenen Ver-
suchsprogrammes wurden die Zugfestigkeitseigenschaften der
verwendeten Materialien, auch im kaltverformten Zustand im
Versuchstemperaturbereich von 300-700 °C ermittelt. Die Auf-
tragung der Zugfestigkeit iiber der Temperatur (Abb. 16) zeigt
bei den sieben verschiedenen Materialzustdnden im wesentlichen
zur zwei Kurventypen. Die austenitischen Cr-Ni-Stdhle weisen
bis 500 °C eine etwa konstante Zugfestigkeit auf und verlieren
erst oberhalb dieser Temperatur merklich an Festigkeit. Zirca-
loy 4 und Armcoeisen zeigen schon von der tiefsten Versuchs-

temperatur (300 oC) an eine starke Festigkeitsabnahme.

L] U.Q70/15°/ak,v.+ausgelcgert x 14981/16s,Flachprobe
Rohrprobe o 14988/ T
® 14970/15% kv, Flachprobe v Zircaloy/ n
& 14970/15%ky. Flachprobe » Armcoeisen/n
mit Kerbe
o 14970/16s. Flachprobe
600 —=
500 1
v
&
£ 400 {
S
=
2
18’300
200
A
100
v
0 . . . .
300 400 500 600 700

Temperatur [°C]

Abb. 16: zugfestigkeit als Funktion der Temperatur
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Die Kurvenverldufe bei Auftragung der Streckgrenze 9y 2 (Abb.
4

17) zeigen die starke ErhBhung des Verformungswiderstandes

durch Kaltverfestigung, wdhrend die gegliihten Materialien alle

dhnliche Werte aufweisen.

e 14970/15% kv.+ ausgelagert o 14988 /(0s. Flachprobe

Rohrprobe v Zircaloy/ "o
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Abb. 17: als Funktion der Temperatur

9,2

Abb. 18 zeigt die Bruchdehnung. Sie ist flir die gekerbte Flach-
probe aus 1.4970/15% k.v. nur halb so groB, wie fiir das gleiche
ungekerbte Material. Sowohl die Zugfestigkeiten (Abb. 16) als
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Abb. 18: Bruchdehnung als Funktion der
Temperatur

auch die Streckgrenzen o (Abb. 17) der beiden Proben sind

0,2
fast gleich. Der Verformungsvorgang hat also selektiv die ge-
kerbte Stelle beansprucht, wobei das Porenwachstum und anschlies-
send die innere RiBbildung im tertidren Kriechbereich bevorzugt

in der N&he der Einkerbung stattgefunden haben.

5.4 Vergleichbare Kriechdaten aus der Literatur

Sowohl zu den Rohrberstversuchen im Temperaturbereich von
500-700 °C als auch zu den Rohrzugversuchen bei 700 °c wurden
vergleichbare Versuchsergebnisse gefunden /112,113,114/. Obwohl
teilweise unterschiedliche Chargen verwendet wurden, zeigten
die Ergebnisse bezliglich der Zeitstandwerte recht gute Uber-

einstimmungen mit den eigenen MeBwerten (s. Kapitel 8).




6. Verwendete chemische Reagenzien

In dieser Arbeit sollte der EinfluB des chemischen Potentials
der in Betracht gezogenen Reagenzien auf das mechanische Ver-
halten der ausgewdhlten Werkstoffe untersucht werden. Die Aus-
wahl der Reagenzien sollte sich an den fiir die chemische Wech-
selwirkung in Kernreaktorbrennstidben verantwortlichen Elementen
orientieren. Das sind die reaktiven Spaltprodukte Cs, Se, Te, 1
und ein reaktiver O-Anteil im (U,Pu)Oz—Brennstoff. Wdhrend des
Abbrandes steigt das Sauerstoffpotential des Brennstoffes weiter
an /115/. Aus der Brennstoffherstellung k®nnen auBerdem F- und

Cl-Verunreinigungen vorhanden sein /80/.

Geht man von der Kerntechnik zur konventionellen Energietechnik
Uber, so wird diese chemische Wechselwirkung, hier als HeiBkorro-

sion bezeichnet, von den Elementen Na, O, S und Cl bestimmt /78/.

Bei Betrachtung des Periodensystems (Abb. 19) erkennt man die
prinzipielle Ordnung der genannten Elemente. Na und Cs befin-
den sich in der ersten Hauptgruppe; O, S, Se und Te in der sech-
sten Hauptgruppe und F, Cl und I in der siebten Hauptgruppe.

Die Alkalimetalle in der ersten Hauptgruppe besitzen keine
chemische Affinitdt zu den Hﬁllmaterialkomponenten (Cr, Fe, Ni).
Ihre chemische Wirksamkeit ist nur durch Zusammenwirken mit
anderen Elementen gegeben /38,79/. Dagegen weisen die Chalko-
gene in der sechsten Hauptgruppe, in noch stirkerem MaBe die
Halogene in der siebten Hauptgruppe, eine relativ groBe chemi-

sche Affinitit zu den Hillmaterialkomponenten auf.

Da in dieser Arbeit der PotentialeinfluB einzelner Reagenzien
auf das Materialverhalten getestet werden scllte, kamen nur

die Chalkogene und Halogene fiir die entsprechenden Untersuchun-
gen in Betracht. Die Chalkogene sind zweiwertig, die Halogene
sind einwertig. Innerhalb der Gruppen nimmt die chemische Reak-

tivitdt von oben nach unten ab. Diese Tendenz 138t sich mit




1 Gruppennummex 6 7
Alkalimetalle Chalkogene Halogene
Li 0 F
Na S Cl
K Se Br
(Rb) Te I
Cs
Abb. 19: Auszug aus dem Periodensystem

der Elektronegativitidt der einzelnen Elemente in Zusammenhang
bringen. Elektronegativitdt /116/ ist ein MaB fiir die Fidhig-
keit eines Atomes, in einer Kovalenzbindung Elektronen anzu-
ziehen (Pauling). Die Elektronegativitidt steigt mit groBerer
Ladung und kleinerem Durchmesser des Atoms an. Bietet

man reine Halogene oder Chalkogene zZur Reaktion mit den Hull-
materialkomponenten Cr, Fe oder Ni an, so reagiert F am
stédrksten und I am schwédchsten innerhalb der Gruppe der
Halogene, sowie O am stdrksten und Te am schwichsten in der
Gruppe der Chalkogene. Unter den wichtigsten Probenmaterial-
komponenten nimmt die Reaktivit&t von Cr iiber Fe zum Ni hin
ab.

Zur Einstellung reaktiver Potentiale, die die Reaktion von
Chalkogenen bzw. Halogenen mindestens mit Cr, eventuell auch
mit Fe erwarten lassen, bietet sich der Einsatz der Chalko-
genide und Halogenide von Cr (als "Nullkontrolle"), Fe und Ni
an. Zusdtzlich lassen sich h8here Potentiale durch die teil-

weise noch instabileren Cu-Verbindungen realisieren. Die
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Wirksamkeit des Potentials nimmt jedoch durch die Bildung von
einwertigen Cu-Halogeniden eine Sonderstellung ein. Durch den
hohen Dampfdruck dieser Halogenide (s. Tab. 6, S. 69) wird die
kinetische Barriere des Gasphasentransportes fast vollstdndig
abgebaut, so daB das vorhandene Potential ungehemmter wirken
kann. Zur genaueren Festlegung der Halogenpotentiale  wurden
den Metallhalogeniden die enfsprechenden reinen Metalle zuge-
mischt. Die Chalkogene S, Se, Te wurden ohne Metallzugabe,
elementar und infolgedessen mit ihrem h&chsten Potential einge-
setzt. Um zusdtzlich den SauerstoffeinfluB zu testen, wurden
CuO/Cu beigemischt. Die bei den entsprechenden Versuchen ein-

gesetzten Chemikalienmengen sind aus Tab. 7, S. 72 zu entnehmen.

Die Elemente und Verbindungen wurden als hochreine Substanzen
beschafft. Von den wasseranziehenden Halogeniden wurde vor dem
TrocknungsprozeB eine Wasseranalyse durchgefiihrt, wobei ein
durchschnittlicher Wassergehalt von 0,5 Gew.% festgestellt wurde.

Bei der Bestimmung der Reaktionspotentiale wird in erster Linie
von dem Potential der eingesetzten chemischen Reagenzien im
Vergleich zum Potential der entsprechenden Cr-Verbindung aus-
degangen, weil diese unter den Verbindungen der wesentlichen
Hillmaterialkomponenten die h8chste Stabilit#t aufweist. Die
eingesetzten Chemikalien sind in Tab. 6 zusammengestellt. Die
freien Enthalpien der Elemente und Verbindungen wurden gr8Bten-
teils aus Barin und Knacke /39/ entnommen und damit wurden die
chemischen Potentiale der Halogenide bestimmt (Tab. 5), (s.
auch Kapitel 2.2.2).

Da die Konsistenz der Reaktionsprodukte eine wichtige Rolle
bei der Beurteilung der chemisch-mechanischen Wechselwirkung
spielt, wurden folgende physikalische Daten zusammengestellt
(Tab. 6): Die Schmelztemperaturen und die Temperaturen bei
denen die betreffenden Chemikalien einen Dampfdruck von 10
Pa aufweisen, konnten von Daniel et al. /33/ iibernommen wer-
den. Die Dampfdriicke der Chemikalien bei den maBgebenden Ver-
suchstemperaturen von 500 °C bzw. 700 °C wurden aus /117/ ent-

nommen. Die entsprechenden Dampfdriicke wurden Dampfdruckglei-
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Brrechneter _ Partialdruck
Verbindungen AG / J/Mol / Py ==p;.eAG/RT ["Pa_7
2 2
500 °c 700 °c 500 °c 700 °c
CrF, ~671194 -645278 4,4-10"41 2,5-10~30
Fery 36 2¢
FeF2(+) ~598595 -572143 3,5-10 1,9-10726
NiF, -532624 -503572 1,0.10~37 9,2-10-23
CuF, ~423679 -393563 2,3.10"24 7,4°10=17
CrCl
3 30777 .10-16 3,3.10-11
Crc12(+) ~307773 ~288337 1,6 , |
FeCl, ~246184 ~229721 2,3-10712 4,7-1078
Nicl, ~188653 ~164947 1,8-10"8 1,4-10"%
CuCl2 -9 c
cucy (+) ~194443 ~182817 7,3-10 1,510
CrBr, -232811 -208972 1,9-10"11 6,0:10"7
FeBr, ~182934 ~161862 4,3-10"8 2,0-104
NiBr, -138604 -113395 4,3-107° 8,2-10"2
CuBr2 7 -4
cupr () ~164725 ~156896 7,4-10 3,810
cri, -135276 -115438 7,2.107° 6,4°10"2
Fel, -79177 -65775 4,510 2,9°10"1
(N1iI,) -37870 -12979 2,810 2 2,0-10%
cul -100697  -80186 1,6-1072 5,0°10°

(+)

Metall entsteht

Tab. 5: Chemische Potentiale der Halogenide mit den entsprechen-

den Halogenpartialdriicken

Verbindung, die im Gleichgewicht mit dem beigemischten

chungen, gliltig fiir bestimmte Temperaturbereiche entnommen,

wobeli teilweise die gliltigen Temperaturbereiche mangels vor-

handener Gleichungen liberschritten werden muBiten.
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Reagenzien Dampfdruck [—Pa_7 Temperatur
bei Dampf- Tm
druck von
10 Pa

500 °c 700 °c /" %c 7 /~°c
CrF, 3,7°10710 (4)  2,6-107°(+) 928 894
Fer, 1,9°1072 (+)  2,2°10' (+) - 627 1027
Fer, 9,0-10"7 (+) 1,5°1072 906 1020
NiF, 2,010°7  (+)  6,3-10"3(+) 939 1450
Cur, 5,8:1073 (+) 1,7-10° 760 950
crel, 1150 611
crel, 741 820
FeCl, 536 676
Nicl, 2,0-10""  (+)  3,1°10" 607 1030
cucl, ,3-10 4,6°10°
cucl ,7°102 9,4°10% 387 430
CrBr, ,9-1073 (+)  6,3-10° 716 842
FeBr, 100 3,9:10° 509 689
NiBr, ,0-107] 5,8°10° 580 965
CuBr 1,510 2,6°10° 435 488
cri, 1 5 702 869
Fel, 2,310 (+) 7,37107 (+) 476 594
N112 - - 780
cur 4,4-10%(+) 5,3°10° 529 588
Cuo 1609
s 144 115
Se 276 225
Te ~430 450

(+) Extrapolierte Daten

Tab. 6:

Dampfdruck, Schmelzpunkt und Temperatur bei einem

Dampfdruck von 10 Pa der eingesetzten Verbindungen




7. Angewandte Nachuntersuchungsmethoden

Um die Auswirkungen der mechanisch~-chemischen Wechselwirkungen
auf das Probenmaterial auch morphologisch beschreiben zu k&nnen,

ist es notwendig geeignete Beobachtungsmethoden anzuwenden.

7.1 Lichtmikroskopie

Die Proben wurden parallel zur ursprilinglichen Spannungsrichtung
getrennt, um dadurch den EinfluB der Spannung auf das korrosive
Verhalten zu erkunden. Nach dem Schleifen der Probe mit unter-
schiedlich gek&rnten Schleifscheiben erfolgte das Polieren auf
einer Gewebescheibe mit 1 pm Diamantpaste. Fir die Lichtmikros-
kopaufnahmen stand ein Leitz-Geridt (Metalloplan) zur Verfiligung,
wobei die Aufnahmen meistens bei 500(250)-facher VergrodBerung ge-
macht wurden.

7.2 Rasterelektronenmikroskopie und Elektronenstrahlmikro-

sonden—-Analyse

Die Rasterelektronenmikroskopie hat gegeniiber der Lichtmikrosko-
pie den Vorteil,rdaB Aufnahmen bei vergleichbarer VergrdBerung
mit einer viel besseren Schdrfentiefe wiedergegeben werden kOnnen.
Dies wirkt sich besonders bei Strukturaufnahmen positiv aus.
Deshalb wurde die Rasterelektronenmikroskopie bei der eigenen
Versuchsauswertung flr Bruchfldchen- und Oberflidchenaufnahmen
genutzt (Abb. 67ff, 8. 116).

Um den Konzentrationsverlauf von Elementen in Korrosionszonen
beschreiben zu k&nnen, wurden halbquantitative Untersuchungsme-
thoden herangezogen. Abb.71b, S.118 zeigt einen L&ngsschliff
einer korrodierten Rohrzugprobe. Ein Linienprofil liber der Pro-
benoberfl&che dokumentiert den relativen Konzentrationsverlauf
von Cr. Das flir diese Untersuchungen verwendete energiedisper-
sive ROntgenspektrometer war ein Kevex-Gerdt mit einer ISI-
Sonde. Zur Partikeluntersuchung wurden mit diesem Gerdt auch
Punktanalysen durchgefiihrt (s. Abb.73b, S.119).




8. Versuchsergebnisse

Es wurde der EinfluB der Halogene und Chalkogene bei unterschied-
lichem chemischen Potential auf das mechanische Verhalten von
Hillmaterialien unter Spannung untersucht, und zwar unter
Biegevorspannung, unter konstanter einachsiger Spannung und

unter konstantem inneren Gasdruck von Rohrproben. Unterschied-
liche Materialien mit verschiedenen Vorbehandlungszusté&nden
wurden in einem Temperaturbereich zwischen 400 °c - 700 C
getestet (Tab. 7). Das Spannungsniveau wurde den Standzeiterfor-
dernissen angepaBit, wobei die Streckgrenze sowohl unter- als

auch iUberschritten wurde (s. Abb. 17, S.63 ).

8.1 Gliihversuche mit vorgespannten Biegeproben

Es sollte der EinfluB von unterschiedlichen Materialzusammen-
setzungen, Vorbehandlungszustinden und chemischen Reagenzien

auf das Spannungsrelaxations- bzw. RiBbildungsverhalten, als
auch das Korrosionsverhalten von aus Flachproben gebogenen
Biegeproben getestet werden. Die Vorspannung wurde dabei von

der Streckgrenze der Proben im gebogenen Zustand festgelegt.

Die Glthdauer von 1000 h entsprach einem Optimum beziiglich der
Wirksamkeit der Chemikalien /79/. Die Gliihtemperaturen lagen bei

500 °C bzw. 400 °C (s. Tab. 3, S. 60, Tab. 7).

8.1.1 Chemikalien- bzw. Materialvorauswahl bei 500 OC

(Versuchsserie 1)

Versuchsserie 1 wurde mit einer breiten Materialvariation durch-
gefithrt (1.4970, 1.4988, Inc 718, Armcoeisen, Zircaloy 4).

Die Cu-Halogenide CuF CuCly, CuIl uynd die Chalkogene S, Te,

27
teilweise gemischt mit CuO, wurden als chemische Reagenzien
. o
ausgewdhlt. Die gewdhlte Glihtemperatur lag bei 500 C,um
nennenswerte Spannungsrelaxation durch Kriechvorgdnge zu

verhindern.




Versuchstechnik Material Temperatur Spannung (MN/m?) Chemikalien Chemikalien-
(OC) menge (mg)
Glihversuche mit 1.4970,1.4988,1.4981 400, 500 elastische Metallhalogenid/ - 200/
elastisch vorge- Inc 718, Armcoeisen Vorspannung Metall > 200
spannten Flach- Zircaloy 4 Chalkogen > 200
proben Cu0/Cu-Zugabe -> 200/200
Berstversuche 1.4970,15% k.v. 500 >480-530 Metallhalogenid/ - 20/
und ausgelagert 700 +250~280 Metall ” 20
CuO/Cu-Zugabe > 20/20
Zugversuche mit 1.4970, 16s. 700 250, 210 (170) Cu-Halogenid/Cu > 1000/1000
Flachproben Chalkogen - 1000
Zugversuche mit 1.4970, 15% k.v. 700 242 (234) Metallhalogenid/ - 100/
M , >
Rohrproben und ausgelagert etall 100
Chalk > 100
(Rohrzugproben) alrogen
Cu0Q/Cu-Zugabe - 100/100
Tab. 7: Versuchsbedingungen

L




8.1.1.1 Mechanisches Verhalten

Probenbruch ist nur bei Inc 718 in CuCl2 und Inc 718 in CuClz/CuO

eingetreten (Abb. 20). Die elastische Vorspannung wurde bei den
Materialien Zircaloy 4 und Armcoeisen vollst&ndig abgebaut,
beim Inc 718, 1.4970, 1.4988 dagegen nur zu 30-40%.

Abb. 20: Gebrochene Biegeprobe aus Inc 718
mit CuCly/CuO (Versuchsserie 1:
500 °C, 1000 h) (Vv = 500)

8.1.1.2 Korrosionsverhalten

Eine Reaktion des Materials kann sowohl durch Gewichtszunahme
(Korrosionsschichtbildung) als auch durch Gewichtsabnahme
(abbldtternde Korrosionsschichten) angezeigt werden. Abb. 21
stellt die Gewichtsinderungen der Proben in Abhidngigkeit von

den Chemikalien mit abnehmender Korrosionswirkung dar. Auffdllig

ist das schlechte Abschneiden der Zircaloy-Proben, die in

CuClz—Atmosphére sehr stark an Gewicht abnahmen (durch abbl&ttern-

de Schichten) und sonst meistens stark an Gewicht zunahmen.
Damit hat Zircaloy sogar als Getter gewirkt und das Reaktions-
potential fiir die anderen Materialien reduziert (s. Tab. 8, S.
Die Korrosionsanfédlligkeit von Armcoeisen lag zwischen Zirca-
loy und den austenitischen Cr-Ni-St&dhlen. Die Ni-Legierung

Inc 718 schnitt am besten ab.

78) .
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Chemikalien (Versuchsserie 1: 500 OC,
1000 h)

Die Korrosionswirkung von CuCl, und CuClZ/CuO ragte unter den

2
eingesetzten Chemikalien heraus. Die Zugabe von CuO steigerte
die Korrosionswirkung im allgemeinen. Tellur vermochte kaum

mit den Probenmaterialien zu reagieren, auch nicht mit Zirkaloy.

Sowohl bei Inc 718 (Abb. 22a) als auch 1.4970/15% k.v. (Abb.
22¢) 1ist ein SpannungseinfluB auf das Korrosionsverhalten er-
kennbar.




a) Inc 718 unter Spannung b) Inc 718 ohne Spannung

c) 1.4970/15% k.v. d) 1.4970/15% k.v.
unter Spannung ohne Spannung
Abb. 22: SpannungsbeeinfluBtes Korrosionsverhalten von

Inc 718 und 1.4970/15% k.v. mit CuClZ/CuO
(Versuchsserie 1: 500 °C, 1000 h) (V™= 500)
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8.1.2 Material- bzw. Chemikalienauswahl bei der niedrigsten

o)
Versuchstemperatur von 400 C (Versuchsserie 2)

In Versuchsserie 2 sollte durch Temperaturerniedrigung auf
400 °c die Spannungsrelaxation verringert und durch eine Er-
hthung der Kaltverformung der Materialien die Vorspannung
gesteigert werden, um bessere Voraussetzungen fiir einen Bruch
der Proben zu schaffen. Das Reagenzienangebot wurde durch

Oxide und Oxidmischungen erweitert.

8.1.2.1 Mechanisches Verhalten

Nach den Versuchsergebnissen ist der TemperatureinfluB auf das
Spannungsrelaxationsverhalten der Proben zwischen 400 °c und
500 °C zu vernachldssigen. Es konnten aber Andeutungen eines
Kaltverformungseinflusses auf das Spannungsrelaxationsverhal-
ten festgestellt werden (s. Kapitel 8.1.3). Alle Proben blieben

ohne Bruch.

8.1.2.2 Korrosionsverhalten

Die Temperaturverminderung hat am relativen Korrosionsverhal-
ten der Materialien nichts gedndert (Abb. 23). Zircaloy wurde
auch bei 400 °C am stdrksten korrodiert und Inc 718 zeigte

den groBten Korrosionswiderstand. Quantitativ verringerte sich
die Korrosion (Gewichtsdnderung) im Vergleich zur Serie 1

etwa um den Faktor 2. Die besondere Aggressivitdt von CuCl2
und CuClz/CuO ist wieder erkennbar. Im allgemeinen wird durch

FeF NiS und Cul eine stdrkere Korrosijion

Oxidzugabe zu CuCl
bewirkt (Abb. 23).

2! 3
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Abb. 23: Gewichtsinderung der Biegeproben in Abhin-
gigkeit von den eingesgtzten Chemikalien
(Versuchsserie 2: 400 ~C, 1000 h)

8.1.3 Kaltverformungs- und Cu-HalogenideinfluB mit und ohne

Sauerstoff bei 500 °C (Versuchsserie 3)

Wegen des schnellen Verlustes der elastischen Vorspannung und
der sehr starken Getterwirkung auf die Reagenzien wurden die
Materialien Zircaloy und Armcoeisen nicht mehr getestet. Da

in Versuchsserie 2 Kaltverformungseinfliisse auf das Spannungs-
relaxationsverhalten zum Vorschein kamen, sollten diese gezielt
an den austenitischen Stdhlen untersucht werden. Als Chemika-
lien wurden wie bei Serie 1 die Cu-Halogenide eingesetzt, wobei
auch der EinfluB von Cu-Halogenid/CuO-Mischungen getestet wur-
de. Die Versuchstemperatur wurde entsprechend der Versuchsse-
rie 1 auf 500°C festgelegt.




8.1.3.1 Mechanisches Verhalten

Wie in Versuchsserie 1, so fand auch unter diesen Bedingungen
ein interkristalliner Bruch der Inc 718-Proben statt. Der

Bruch trat unter anderem in dieser Versuchsserie 3 im Vergleich
zu Versuchsserie 1 hdufiger ein, welil die getternden Materia-
lien Zircaloy und Armcoeisen fehlten (Tab. 8). Die chemischen
Voraussetzungen zum Bruch in Versuchsserie 3 waren bei allen

CucCl CuBr und

Cu~Halogenid/CuO~-Mischungen sowie bei CuF2, o

Cu0 gegeben.

Die Spannungsrelaxation, die durch den Mittelwert aus der pro-
zentualen, elastischen Restvorspannung und Restauslenkung
(bezogen auf die Anfangswerte) dargestellt wurde, war bei
1.4970 nach 15% Kaltverformung am geringsten (Abb. 24). Sie
war sowohl unterhalb als auch oberhalb dieses Optimums grdBer
und zeigte diese Tendenz unabhdngig vom vorhandenen chemischen

Potential.

Reagenzien Versuchsserie 1 Versuchsserie 3
mit Zircaloy ohne Zirkaloy
und Armcoeisen und Armcoeisen

CuClz/CuO X X

CuCl2 X X

CuF2 (0] X

CuI/Cuo o) X

X = Bruch der Proben

o
I

Kein Bruch

Tab. 8: Verhalten der Inc 718-Biegeproben in Abhdngigkeit von
der Anwesenheit der Materialien Zircaloy und Armcoeisen
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Diesem Kaltverformungseinflufl {iberlagerte sich der EinfluB der
2 CuCl2
gleichmd&Bige Verschlechterung der Spannungsrelaxation bewirkten.

Dieser Effekt wurde durch Oxidzugabe bei hoher Kaltverformung

Chemikalien, wobei die Halogenide CuF und CuBr eine

zum Teil noch etwas verstdrkt.

Das Spannungsrelaxationsverhalten von 1.4988 (Abb. 24) war nicht
SO ausgepridgt wie von 1.4970, trotzdem ist das Verhalten der
beiden Materialien vergleichbar, obwohl dieser Vergleich durch

das Fehlen des 15% kaltverformten Materials etwas unsicher ist.
Durch hohe Kaltverformung war bei beiden Materialien keine dauern-

- de ErhShung der elastischen Spannung zu ersehen.

8.1.3.2 Korrosionsverhalten

Die Biegeproben von 1.4970 wurden mit zunehmender Kaltverfor-
mung durch die eingesetzten Chemikalien verstédrkt korrodiert
(Abb. 25). Dabei iibten CuCl2 und CuClz/CuO den stédrksten Ein-
fluB aus. Die Oxidzugabe allein zeigte nur geringe Einwirkung,
wdhrend in Halogenid/CuO-Mischungen die Wirksamkeit der reinen

Halogenide noch ilibertroffen wurde.

Die Korrosivitdt der Halogenide scheint sich mit zunehmender
Elektronegativitit der beteiligten Halogene zu steigern, wobei
Cu-Fluorid durch Gewichtsverlust (Schichtabbl&ttern s. Abb. 26b)
aus der Ordnung der Gewichtsdnderungen herausfdllt. Auf diesem
und weiteren Schliffbildern (Abb. 26) 188t sich erkennen, daB
mit zunehmender Kaltverformung der eingesetzten Proben aus
1.4970 die Korrosion von einer interkristallinen zu einer

fldchenhaften Angriffsweise Ubergeht.

Das Korrosionsverhalten von 1.4988 ist mit dem von 1.4970 ver=-
gleichbar (Abb. 27).
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Durch Halogenide und deren Mischungen mit CuO bedingte Gewichtsdnde-
rungen als Funktion der Kaltverformung (Versuchsserie 3: Biege-

proben aus 1.4970, 500

©c, 1000 h)

...L8...




82

V.

k

Q

X

50%

2/CuO

b) CucCl

18s,

a) CuClZ/CuO -

V.

k

°

X

50%

/Cu0

d) CuF2

16s

/Cu0 -

Cc) CuF2

£

fluB des Kaltverformungszustandes au

Ein
das Korros

26

Abb.

4970

halten von 1
3: Biegeproben,

500)

ionsver

-~

c

o

500

le

(Versuchsser

(v

1000 h)




~
1

CuCl/Cu0
©
o~
—_— 3 By
(@)}
c
3
rul
9
c 2+
2 CuCl,
o o}
S o
2 1- CuBr/Cu0
0
O
CuE/Cu0
Cu0 Q 2
| X« 1 S——o—3leer. | XL a Cul/Cu0
-1 2 & v v v - 25 | é . 35 v - v
z § 0 30 50 LL\) g 0 30 0 LS %‘B; 0 30 50
5 3 1..988 £ 3 1.4988 5 3 1.4988
Abb. 27: Durch Halogenide und deren Mischungen mit CuO bedingte Gewichtsidnde-

rungen als Funktion der Kaltverformung bei 1.4988 (Versuchsserie 3:
Biegeproben aus 1.4988, 1.4981 und Inc 718; 500 OC, 1000 h)

A_€8_




- 84 -

8.2 Rohrberstversuche

Die Rohrberstversuche wurden bei 500 °c durchgefiihrt, weil bei
niedrigen Temperaturen SRK-Tendenzen mit grbBerer Wahrschein-
lichkeit auftreten k&nnen /20/. Mit Hilfe weiterer Versuche
bei 700 °C sollte der Einflu8 der Temperaturvariation bestimmt
werden. Gefilillt wurden die Rohrproben mit jeweils 20 mg der
chem. Reagenzien und mit dem entsprechenden Metallpulver zur
Festlegung des chemischen Potentials (Tab. 5, S. 68 ). Da die
SRK-Effekte bei Langzeitversuchen erwartet wurden und da die
Arbeit von der Zeit her beschrédnkt war, wurden die Spannungen
der Leerproben so festgelegt, daB eine maximale Standzeit

von 500 h nicht {iberschritten wurde (s. Tab. 7, S. 72).

Als Basis zur Auswertung der Rohrberstversuche bei T = 500 °c

diente eine an Leerproben ermittelte Zeitbruchlinie, die in
Abb. 28 dargestellt ist. Die normalerweise benutzte doppelloga-
rithmische Auftragungsweise wurde wegen der geringen Spannungs-
variation durch eine einfach-logarithmische Auftragungsart

ersetzt.

Um die Standzeiten der mit Chemikalien gefiillten Proben mitein-
ander vergleichen zu k&nnen, wurde wie in Abb. 29 verfahren.

Es wurden normierte Standzeiten fir den Spannungswert °8/500
der Leerproben ermittelt (d.h. die normierte Leerprobenstand-
Zeit betrédgt stets 500 h), und zwar unter der Annahme jeweils
gleicher Neigung der Zeitbruchlinien. Es war vom Aufwand her
nicht méglich, flir jedes chemische Reagenz eine spezielle Zeit-

bruchlinie mit MeBwerten zu belegen.
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8.2.1 Versuche bei 500 ~C

In Abb. 30 ist die normierte Standzeit {liber dem Halogenpoten-
tial der eingesetzten Halogenide aufgetragen. Die Variation

des chemischen Potentials wird durch die Anderung der Metall-
komponente der Halogenide erreicht. Jede Halogenidgruppe wird
im Diagramm durch eine Kurve reprdsentiert. In jeder Halogenid-
gruppe wird die Standzeit mit zunehmendem chemischen Potential

stdrker erniedrigt.

500 —
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A Chioride e Fe - "
L] Bromide o Ni - "
QO Jodide & Cu - "
30
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Chem. Potential [kJ/Mol]

Abb. 30: Normierte Standzeit in Abhédngigkeit vom che-
mischen Potential der eingefilillten Halogenide
(Rohrberstproben: 500 ©C, 514 MN/m?)

Zum Vergleich der Ergebnisse innerhalb der eingesetzten Halo-
genidgruppen kann die normierte Standzeit der Proben auch ein-
fach iber der chemischen Potentialdifferenz der eingesetzten

Halogenide zum Cr-Halogenid aufgetragen werden. Das ist im be-
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sondern deshalb sinnvoll, weil als Reaktionsprodukte in er-
ster Linie die Cr-Halogenide zu erwarten sind. Diese Auftragung
wurde zum Vergleich der Ergebnisse mit Halogenid/CuO-Mischun-
gen gewdhlt. Der Vergleich ist in Abb. 31 fiir die Fluoride
gezeigt. Beim F-Potential des Cr-Fluorids und beim hohen F-Po-
tential des Cu-Fluorids ist kein signifikanter EinfluB durch
CuO-Zugabe feststellbar, wdhrend im mittleren Potentialbereich
der Fe- und Ni-Fluoride ein starker EinfluB der CuO-Zugabe vor-
handen ist. Bei den anderen Halogeniden sind vergleichbare Ein-
fliisse erkennbar (Abb. 32, 33, 34). Die Cr-Halogenide bleiben
auch mit CuO-Zusatz ohne EinfluB auf die Standzeit. Wird das
Potential der Halogenide erhdht, so macht sich ein deutlicher
EinfluB auf die Standzeit durch CuO-Zugabe bemerkbar, der aber
bei hoher Halogenwirksamkeit wieder zu vernachldssigen ist,

am klarsten bei den Fluoriden mit Cqu.
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Abb. 31: Normierte Standzeit als Funktion der
chemischen Potentialdifferenz zum
CrFp. Zur Potentialeinstellung wurden
Fluoride bzw. Fluoride + CuO verwendet.
(Rohrberstproben: 1.4970/15% kv.;
500 ©C, 514 MN/m2)
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Abb. 34: Normierte Standzeit als Funktion der
chemischen Potentialdifferenz zum
CrI,. Zur Potentialeinstellung
wurden Jodide bzw. Jodide + CuO
verwendet (Rohrberstproben: 1.4970/
15% kv, 500 OC, 514 MN/m2)

Ohne Einfluf auf die Standzeit bleiben allein die Oxide (CuO,
NiO, FeO), widhrend die Chalkogene S, Se, Te untereinander ver-
gleichbare mittelmdBige Einfliisse ausiiben (Abb. 35). Vergleicht
man hierzu die Wirkung der Chalkogen/CuO-Mischungen, so sind
unterschiedliche Effekte erkennbar. Bei Te/CuO ist kein zusatz-
licher EinfluB vorhanden. Bei Se/CuO wird die Standzeit erh&ht
und bei S/Cu0 wird sie stark erniedrigt.
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Abb. 35: Standzeit von Rohrberstproben unter
dem EinfluB von Chalkogenen bzw.
Chalkogenen + CuO und Oxiden
(1.4970/15% kv., 500 OC, 514 MN/m?2)
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8.2.2 Versuche bei 700 Oc

Als Basis flir die Auswertung der Rohrberstversuche bei T = 700 °c

diente in &hnlicher Weise, wie flir T = 500 0C dargestellt, die
Zeitbruchlinie fiir Leerproben (Abb. 36). Die Bezugsstandzeit
wurde hier aber auf 100 h festgelegt (vergl. Abb. 29). Die in
Tab. 7 dargestellten Versuchsbedingungen filthrten zu folgenden
Ergebnissen: Von den eingesetzten Halogeniden (s. Tab. 6) iibten
die Reagenzien im Potentialbereich zwischen den Cr- und Ni-
Halogeniden keinen EinfluB auf die Standzeit aus. Nur die Cu-
Halogenide mit ihren hohen Transportgeschwindigkeiten iber die

Dampfphase und CuO erniedrigten die Standzeit, und zwar ten-
denziell stdrker mit zunehmender Elektronegativitdt der betei-

ligten Halogene (Abb. 37). Durch Cu-Halogenid/CuO-Mischungen

wurde die Standzeit noch stédrker reduziert.

240 _— T -—
Standzeit [h

Akb. 36: Zeitstandkurve von leeren Rohrberstproben
(1.4970/15% k.v.) bei 700 ©C




- 91 =

100 .

T 607 o

N e

O

C

S o

g 30 e

@

E

s

Z o Halogenide

Halogenide
10 ® mit Cu0
CuE |CuCl, |CuBr, [Cul |Cu0

Abb. 37: Standzeit von Rohrberstproben
unter dem EinfluB von Cu-Halo-
geniden bzw. Cu-Halogeniden + CuO
(700 ©C, 271 MN/m?)

8.3 Zugkriechversuche

Flir die Zugversuche wurden unterschiedliche Probenformen ver-
wendet (s. Abschnitt 4.1) und zwar Rohrproben, die mit Chemika-
lien gefiillt wurden und deshalb ein in sich geschlossenes che-
misches System darstellten, sowie Flachproben, die aus einem

Chemikalienbehdlter mit Reagenzien beaufschlagt wurden.

8.3.1 Versuche mit Flachproben

Es war das Ziel dieser Versuche den EinfluB der Halogene und

Chalkogene auf das zeitabhingige Kriechverhalten des Materials
1.4970 18s. zu untersuchen (s. Tab. 7). Als MeBergebnis wurde
eine Dehnungs-Zeit-Kurve (Kriechkurve) aufgezeichnet. Der fir
den Schnellen Briiter favorisierte Cr-Ni-Stahl 1.4970 wurde bei

der im normalen Reaktorbetrieb maximal mdglichen Hiilltempera-

w{
LY
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tur von 700 °c fiir die Dauer von maximal 160 h bzw. 50 h getestet.
Die Zeitdauer sollte auch der notwendigen Anzahl von durchzu-
fihrenden Versuchen in der Anlage Rechnung tragen. Mit Ausnahme
des Schwefels wurden alle Chemikalien bei einer Temperatur von
520 ©c gehalten. Schwefel hat bei 400 ©c schon einen Dampfdruck
von ca. 1 bar, so daB er bei 520 ©Cc innerhalb kiirzester Zeit

verdampft wdre. Deshalb wurde er bei einer Temperatur von 130 e

gehalten. Dies entspricht einem Dampfdruck von ca. 10—4 bar.
Der Dampfdruck von Se lag bei ca. 10—1 bar, der Dampfdruck von
Te bei ca. 10_3 bar. |

Der Cu-Halogenid-EinfluB auf das Kriechverhalten der Proben ist
in Abb. 38 dargestellt. Es ist zu erkennen, daB die Standzeit
mit steigender Elektronegativitdt der Halogene abnimmt. Die

Einwirkung von CuF. reduziert die Standzeit am st&rksten,

wdhrend die Einwiriung von Cul den geringsten EinfluB auslibt.

Die Bruchdehnung scheint sich mit zunehmender Standzeit etwas

Z2u reduzieren. Durch die Beziehung von Monkmann und Grant

(Rapitel 2.1.1.4) 1&Bt sich die Standzeit mit der sekundiren
Kriechgeschwindigkeit korrelieren. Bei linearer Auftragung der aus
den Kriechkurven gewonnenen Daten és und tB (Abb. 39) lassen sich
die MeBpunkten&herungsweise durch eine Gerade darstellen.

Dies bedeutet, daB der Mechanismus, der zum vorzeitigen Bruch

der unter Halogeneinwirkung stehenden Probe fiihrt, sich lber-
wiegend in einer Erh8hung der sekundiren Kriechgeschwindig-

keit auswirkt.

In Abb. 40 sind die Ergebnisse der Kriechversuche unter Ein-
wirkung der elementaren Chalkogene bei etwas hdherer Spannung
dargestellt, um der geringeren Reaktivitdt der Chalkogene
Rechnung zu tragen. Um eine Vergleichsbasis zu haben, wurden
zusdtzlich die Kriechkurven unter CuC12= und CuI=-EinfluB ge-
messen. Der EinfluB der Chalkogene auf die Standzeit der Pro-
ben ist untereinander und mit Cul vergleichbar, wihrend CuCl2
eine gr&Bere Wirkung zeigt. Interessant ist auch hier wieder
die lineare Auftragung der MeBdaten (Abb. 41). Die MeBpunkte
fiir Se, Te und Cul und fiir die in inerter Atmosphdre gepriifte

Referenzprobe liegen auf einer Geraden, was auf einen einheit-
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>Abb. 38: Kriechverhalten von Flachzugproben unter dem Ein-
fluB von Cu-Halogeniden (700 ©C, 210 MN/m2)
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Abb. 39: Sekunddre Kriechgeschwindigkeit als Funktion der
eingesetzten Cu-Halogenide (700 ©C, 210 MN/ m?)
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Abb. 40: Kriechverhalten von Flachzugproben unter dem Ein-
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eingesetzten Chalkogene und Cu-Halogenide
(700 °C, 250 MN/m?)
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lichen Mechanismus zur Reduktion der Standzeit, iiberwiegend durch
Anderung der sekunddren Kriechgeschwindigkeit, schlieBen 1&8t.
Die durch CuC12 und S beeinfluBten Proben weichen davon ab

(s. Abb. 41) und lassen dadurch eine Anderung des Mechanismus

erkennen.

Durch Variation der Spannung bei den Proben die unter Cuclz—Ein—
fluB gepriift worden sind, ergaben sich die in Abb. 42 dargestell-
ten Kriechkurven. Man kann erkennen, daB das mittlere Spannungs-
niveau zur grdBten Bruchdehnung fiihrte, daB bei der niedrigsten
Spannung die Kriechkurve keinen Tertidrbereich hat, und daB bei
der h&chsten Spannung vor allem eine starke Verkiirzung der

Kriechverformung im Sekunddrbereich erfolgte.

Dieses interessante Ergebnis beruht nur auf der Messung an drei
Proben, ist daher nur bedingt zuverl&dssig, konnte aber im Rah-

men dieser Arbeit leider nicht weiter ausgebaut werden.
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Abb. 42: Kriechverhalten von Flachproben aus 1.4970/16s. bei
unterschiedlichen Spannungen unter CuCl,-Einfluf

(700 ©¢)




8.3.2 Versuche mit Rohrproben

Bei den Rohrzugkriechversuchen wurden die Vorteile eines ge-
schlossenen chemischen Systems mit den Vorteilen der kontinu-
ierlichen Dehnungsmessung kombiniert. Hier sollte der EinfluB
der Chalkogene und Halogene auf das Kriechverhalten systema-
tischer untersucht werden. Als Chemikalien wurden Cuy-, Ni-, Ffe-
und Cr-Halogenide und Chalkogene sowie teilweise deren Mischun-
gen mit CuO verwendet. Die Einfiillmenge der einzelnen Reagen-
zien betrug 100 mg (s. Tab. 7, S. 72).

Der Cr-Ni-Stahl 1.4970 wurde bei der im normalen Reaktorbetrieb
maximal m8glichen Hiilltemperatur von 700 °c und einer maxima-
len Standzeit von 160 h getestet. Denn trotz der notwendigen
Langzeitversuche sollte bei der zur Verfiigung stehenden Anlage

eine hohe Zahl von Versuchen durchgefiihrt werden.

8.3.2.1 Leerproben

Die Kurzzeiteigenschaften der verwendeten Rohrzugproben

(Abb. 16-18, S. 62 - 64 ) gaben Orientierungsdaten zur Festle-
gung der Zugspannungen fiir die Zeitstandversuche an Leerpro-
ben. Zur Auswertung der Kriechkurven wurden die konventionell
verwendeten Auswertedaten (Standzeit, Bruchdehnung und sekun-
ddre Kriechgeschwindigkeit) durch Ermittlung von €y (Dehnung
bei tertidrem Kriechbeginn) ergdnzt. Mit Hilfe der Kriech-
gleichung (4) konnten bei Auftragung von 1lg (e- és t - K) iber
der Zeit der Formfaktor p der tertiliren Kriechkurve ermittelt
werden. Dabei wurde eine Krimmungs&nderung gefunden, deren

Dehnung mit e, bezeichnet wurde ( s. Kapitel 2.1.1, Abb. 3).

Die Standzeit, die sekunddre Kriechgeschwindigkeit und der Form-
faktor p, welcher teilweise die Kriechgeschwindigkeitsinde- -
rung im tertidren Kriechbereich aufzeigt, sind direkt von der
Spannung abhdngig. Dies wird durch die einfach-logarithmische
Auftragung der jeweiligen MeBpunkte, die eine Gerade ergeben,
gezeigt (Abb. 43, 44, 45).
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Abb. 44: Sekunddre Kriechgeschwindigkeit
als Funktion der Spannung
(Rohrzugprobéiﬁ@700 oC)
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Abb. 45: Formfaktor als Funktion der Spannung
(Rohrzugproben, 700 ©C)

Die Bruchdehnung € (Abb. 46) als integrale Dehnungsgrodfie ,
die gefundene Dehnung bei Form&nderung der tertiidren Kriechkurve

€h (Abb. 47) und die Dehnung bei tertiirem Kriechbeginn €p
(Abb. 48) kann man als nahezu spannungsunabhéd&ngige Gr&dBen be-
trachten. Bei einer Spannung von 242 MN/m2 konnten folgende

Dehnungswerte ermittelt werden: €5 ~20%; €n ~4,6%; €p ~1,35%.
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Abb. 46: Bruchdehnung als Funktion der
Spannung (Rohrzugproben, 700 ©C)
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Abb. 47: Dehnung bei Kriimmungsdnderung als
Funktion der Spannung
(Rohrzugproben, 700 ©C)
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Abb. 48: Dehnung bei tertidrem Kriechbeginn
als Funktion der Spannung
(Rohrzugproben, 700 ©C)
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8.3.2.2 Kriechkurven unter Halogeneinwirkung

Aus den Daten der Leerproben wurde die Spannung 242 MN/mZ, die
zu einer Standzeit von 160 h gefithrt hat, zur Durchfithrung der
Zeitstandversuche an den mit Chemikalien gefiillten Rohrzug~-
proben ausgewdhlt. Die Standzeiten sind in Abb. 49 in Abhdngig=
keit vom Halogen-Potential dargestellt. Ausgehend von den Cr-
37 CrBr2,
ErhShung des Potentials die Standzeit reduziert. Mit Ausnahme

Halogeniden CrcCl CrI2 (etwa Leerprobenniveau) wird bei

der Fluoride zeigt sich im Bereich der Cu-Halogenide ein Ab-
knicken der Kurven. Ausgehend von den oben genannten Cr-Haloge-

niden steigen sowohl die sekundidre Kriechgeschwindigkeit (Abb. 50)

als auch der Formfaktor p (Abb. 51) der tertidren Kriechkurve
mit zunehmendem Potential der eingesetzten Halogenide kontinu-

ierlich an.
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Abb. 49: Standzeit in Abhdngigkeit vom chemischen Poten-
tial der eingefiillten Halogenide (Rohrzugproben,
700 ©C, 242 MN/m?)
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Abb. 50: Sekunddre Kriechgeschwindigkeit Uber
dem chemischen Potential der einge-
flillten Halogenide (Rohrzugproben:
700 ©C, 242 MN/m?)
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Abb. 51: Formfaktor der tertidren Kriechkurve iber
dem chemischen Potential der eingefiillten
Halogenide (Rohrzugproben: 700 ©C, 242 MN/m?)
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Mit zunehmendem Halogen-Potential ergibt sich mit Ausnahme der
Fluoride, auch eine erhebliche Reduktion der bei Leerproben

fast spannungsunabhdngigen Bruchdehnung e_ (Abb. 52). Sowohl

B
die Cr-Halogenide CrCl3, CrBrz, CrI2 als auch die Fluoride
i CuFZ, FeF3, CrF2 {iben keinen EinfluB auf die Bruchdehnung aus.

Mit zunehmendem Halogen-Potential ergibt sich mit Ausnahme der
Fluoride teilweise eine Reduktion der Dehnung bei Kriimmungs-
dnderung der tertidren Kriechkurve €n (Abb. 53). Ohne EinfluB
auf € bleiben die Cr-Halogenide, die Fe-Halogenide und alle

eingesetzten Fluoride.

Beil Auftragung der Dehnung bis zum tertidren Kriechbeginn ist
dagegen keine Abhdngigkeit vom chemischen Potential der ein-
gesetzten Halogenide erkennbar (Abb. 54). Aus dem Diagramm 1&8t
sich kein entscheidender EinfluB der Halogenide auf den terti-

dren Kriechbeginn erkennen.
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Abb. 52: Bruchdehnung iiber dem chemischen Potential der
eingefiillten Halogenide (Rohrzugproben: 700 ~C,
242 MN/m?)
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Abb. 53: Dehnung bei Krilmmungsidnderung der tertidren Kriechkurve
liber dem chemischen Potential der eingefillten Halogenide

(Rohrzugproben: 700 ©C, 242 MN/m?)
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Potential der eingefilillten Halogenide (Rohrzugproben:
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8.3.2.3 Wirkung bei zusitzlicher CuO-Eingabe

Cu-Halogenide und elementare Chalkogene wurden ohne und mit ¢uo
in die Rohrzugproben eingefiillt. Die Oxidzugabe zu CuF2 bleibt
ohne EinfluB auf die Standzeit, wdhrend sie bei den restlichen
Cu-Halogeniden eine starke Standzeitverminderung bewirkt (Abb.
55) . CuO-Zugabe zu den Chalkogenen zeigt hdchstens einen geringen
EinfluB. Prinzipiell kann festgestellt werden, daf alle im Dia-

gramm (Abb. 55) aufgefiihrten Chemikalien einen EinflufB auf die
Standzeit ausiiben.
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mZO ® mit CuO

CuF, |CuCl,|CuBr|Cul | S Se | Te |CuO

Abb. 55: Standzeit in Abh&dngigkeit von den eingefilillten Cu-Halo-
geniden und Chalkogenen mit und ohne CuO
(Rohrzugproben: 700 ©C, 242 MN/m?)

Die sekunddre Kriechgeschwindigkeit (Abb. 56) wird von den Fluo-
riden iber die Chloride, Bromide bis zu den Jodiden durch CuO-
Zugabe zunehmend erhSht, und zwar etwa auf das gleiche Niveau.

CuO-Zugabe zu S bewirkt eine dhnliche Erh&hung, wdhrend durch
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® @ Chemikalien
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O
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CuF, |CuCl,|CuBr|{Cul | S Se | Te | CuO

Sek. Kriechgeschwindigkeit [1/h]

Sekunddre Kriechgeschwindigkeit in Abhdngigkeit von
den eingefillten Cu-Halogeniden und Chalkogenen mit
und ohne CuO (Rohrzugproben: 700 °C, 242 MN/m?)

Abb.

ul
o)

CuO-Zugabe zu Se und Te die sekunddre Kriechgeschwindigkeit

etwas erniedrigt wird.

Die Bruchdehnung wird durch cu0O-Zugabe zu den Cu-Halogeniden
mit abnehmender Elektronegativitdt der eingesetzten Halogene
(mit Ausnahme von Cqu) immer stérker erniedrigt und erreicht

fir CuClZ/CuO, CuBr/Cu0, CuIl/Cu0 etwa den gleichen niedrigen

Wert von €n ~2% (Abb. 57). Eine dhnliche Tendenz ist bei den
Chalkogen/cyo-Mischungen bei abnehmender Elektronegativitét
der eingesetzten Chalkogene erkennbar. Ohne EinfluB auf die

Bruchdehnung bleiben lediglich CuF2 und Te.
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Abb. 57: Bruchdehnung in Abhdngigkeit von den ein-
geflillten Cu~Halogeniden und Chalkogenen
mit und ohne CuO (Rohrzugproben: 700 ©C,
242 MN/m?) :

Eine vergleichbare Systematik wie in Abb. 57 wird auch bei Auf-
tragung der Dehnung bei Form#nderung der tertidren Kriech-
kurve €h erkennbar (Abb. 58). Ohne EinfluB auf € bleiben die
Chalkogene (und CuO) sowie CuF2 als auch die CuO-Mischungen mit

CuF2 und S mit ihrer hohen Elektronegativitdat.

Nur die Cu-Halogenid/CuO-Mischungen (Ausnahme CuF,/CuO) beein-
flussen signifikant die Dehnung bei tertidrem Kriechbeginn
¢ (Abb. 59).
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Abb. 58: Dehnung bei Formdnderung der tertidren Kriech-
kurve in Abh&dngigkeit von den eingefiillten Cu-Halo-
geniden und Chalkogenen mit und ohne CuO
(Rohrzugproben: 700 ©C, 242 MN/m?)

0 Chemikdlien ®
1,4 {e Chemikalien o
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Abb. 59: Dehnung bei tertidrem Kriechbeginn in Abhdngigkeit
von den eingefiillten Cu-Halogeniden und Chalkogenen

mit und ohne CuO (Rohrzugproben: 700 ©c, 242 MN/m?)
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Nun sollen noch Chloride, Bromide und Jodide mit verschiedenen
Metallkomponenten (Fe, Cu) sowie ihre Mischung mit CuO beziig-
lich ihres Einflusses auf das Kriechverhalten der Rohrzugpro-
ben verglichen werden. Abb. 60 zeigt, daB der CuO-Zusatz bei
den Eisenhalogeniden und bei den Cu-Halogeniden &hnliche Aus-
wirkungen auf die Reduktion der Standzeit hat. Ebenfalls weit-
gehend unabhdngig von der Metallkomponente ist die ErhShung
der sekunddren Kriechgeschwindigkeit bei Oxidzugabe, wobei der

Effekt bei Fel,-Zugabe nicht ganz so stark durchschlé&gt (Abb. 61).

200 o Halogenide
@ Halogenide
mit Cu0 o
o) X
100 © o
= . ° | e
= o
8 50
O
[ [}
B ®
2 ®
[: ]
20
Fe Cu | Fe Cu | Fe Cu | CuO
Chloride Bromide Jodide

Abb. 60: Standzeit in Abhdngigkeit von den
eingefiillten Fe- bzw. Cu-Halogeniden
mit und ohne CuO (Rohrzugproben:

700 ©Cc, 242 MN/m?)
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Abb. 61: Sekunddre Kriechgeschwindigkeit in
Abhdngigkeit von den eingefiillten
Cu-Halogeniden mit und ohne CuO
(Rohrzugproben: 700 Oc, 242 MN/m?)
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Die Bruchdehnung e_ (Abb. 62) wird stets sehr stark reduziert.

Die Bruchdehnungswgrte mit Cu-Halogeniden/CuO liegen nur wenig
unter den Dehnungswerten mit Fe-Halogeniden/CuO. Im Vergleich

zu den Leerproben werden die Standzeit und die Bruchdehnung durch
die eingefiillten Chemikalien reduziert (s. Abb. 60 und 62) .

Bei CuO-Zugabe wird die Dehnung bei Kriimmungsdnderung der ter-
tidren Kriechkurve €n unabhingig von der Metallkomponente &hn-
lich stark reduziert (Abb. 63). Mit Ausnahme der Fe-Halogenide
(FeCl

flihrten Chemikalien €

o7 FeBrz, FeIz) beeinflussen alle anderen in Abb. 63 aufge-

20 o Halogenide
o e Halogenide
~ ] . mit Cu0
S 15
o ©
10 | °
5 - o
@ O ®
e @
0 Fe Cu | Fe Cu | Fe Cu | CuO
Chloride Bromide Jodide

Abb. 62: Bruchdehnung in Abhdngigkeit von den einge-
fiillten Fe- bzw. Cu—Halogeniden mit und ohne
CuO (Rohrzugproben: 700 ~C, 242 MN/m?)




Abb. 63:
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Dehnung bei Krimmungsdnderung der ter-
ti8ren Kriechkurve in Abhdngigkeit von
den eingefiillten Fe- bzw. Cu-Halogeniden
mit und ohne CuO (Rohrzugproben: 700 <C,
241 MN/m?)

Die Auftragung der Dehnung bei tertiirem Kriechbeginn zeigt den

starken EinfluB der aufgefiihrten Cu-Halogenid/CuO-Mischungen

(CuClz/CuO, CuBr/CuO, CuI/Cu0) auf (Abb. 64).
o Halogenide ®
14 ® e Halogenide $ o
mit CuO
o
1,2 ] o ©
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:j e
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8 Fe Cu Fe Cu Fe Cu | CuO
Chloride Bromide Jodide
Abb. 64: Dehnung beil tertidrem Kriechbeginn

in Abhdngigkeit von den eingefiillten
Fe- bzw. Cu-Halogeniden git und ohne
CuO (Rohrzugproben: 700 ~“C, 242 MN/m?)
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8.3.2.4 EinfluB der Spannung (Standzeit)

Der von einer geringen Spannungsdnderung ausgehende Einflufl
auf die Bruchdehnung ist in Abb. 65 dargestellt. Im allgemeinen
bewirkt die geringere Spannung eine niedrigere Bruchdehnung,
d.h. bei lé&ngerer Einwirkung der Chemikalien auf die Rohrproben

wird die Bruchdehnung stdrker beeinfluBt.
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Cuk |CUCLICuBr |Cul | S | Se | Te |[leer

Abb. 65: Bruchdehnung in Abh&dngigkeit
von Spannung und eingefillten
Cu-Halogeniden und Chalkogenen
(Rohrzugproben: 700 oC)
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8.3.3 Ordnung der verwendeten Chemikalien entsprechend ihres

Einflusses auf das Kriechverhalten der Rohrzugproben

Unter Verwendung der eigens entwickelten Auswertetechnik wird

ersichtlich (s. Abb. 3, S. 8 ), daB sich aus den Kriechkurven

der verwendeten Rohrzugproben die Standzeit, die sekundédre

Kriechgeschwindigkeit, die Bruchdehnung ¢

B’ die Dehnung bei

Krimmungsdnderung der tertidren Kriechkurve €n und die Dehnung

bei tertidrem Kriechbeginn e, herauskristallisieren lassen. Diese

t

Gr&Ben wurden bei der Ergebnisdarstellung in Kapitel 8.3.2 in

Abhdngigkeit von den verwendeten Chemikalien aufgefiihrt, wobei

sich unterschiedliche Einfliisse dieser Chemikalien bemerkbar
machten. Je nach Beeinflussung der oben aufgefiihrten GrdBen

sollen die verwendeten Chemikalien in fiinf Verhaltensgruppen

eingeordnet werden (Tab. 9), deren Kriterien im folgenden auf-

gefiihrt werden sollen:

1) Weder die Standzeit noch die Bruchdehnung der Proben werden

2)

3)

4)

5)

durch die eingefiillten Chemikalien im Vergleich zu den Leer-
proben beeinfluBt.

Die Standzeit wird reduziert (durch Erhdhung der sekund&ren
Kriechgeschwindigkeit) und die Bruchdehnung bleibt unveré&ndert.
Die standzeit und die Bruchdehnung werden reduziert. Die
Dehnung wird aber erst am Ende des tertidren Kriechbereiches
beeinfluBt.

wie 3), nur wird die Erniedrigung der Bruchdehnung schon am
Anfang des tertidren Kriechens bewirkt, d.h. die Formdnderung
der tertidren Kriechkurve tritt friher auf.

Wie 3), nur wird die Erniedrigung der Bruchdehnung schon im
sekunddren Kriechbereich bewirkt, d.h. die sekunddre Kriech-

zeit wird erniedrigt.
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Verhaltens-

gruppen

Cr-Haloge~

nide
CrCl3
leer CrBr2
CrI2
Fluoride
CuFr
2
T
e FeF3
CrF2
Fe-Haloge- Chalkoge-
nide n(ide)
FeCl2 Cu0
NJ.F2 FeBr2 S Cqu/CuO
FeI2 Se S/Cuo
Ni-Haloge- Cu-Haloge- Fe-Haloge~- Chalkogene/Cu0
nide nide nide/Cu0
N1C12 Cuc12 FeClz/CuO
NiBr2 CuBr FeBrz/CuO Se/Cu0
Ccul Felz/CuO Te/Cuo
Cu~Halogenide/Cu0
CuClz/CuO
5 CuBr/Cu0
Cul/Cuo

Tab. 9:  Ordnung der eingesetzten Chemikalien, entsprechend ihrem Ein-
fluB auf das mechanische Verhalten der Rohrzugproben, in Ver-

haltensgruppen ‘ "
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Im folgenden soll die Chemikalienbeeinflussung mit Hilfe der hier
eingeteilten Verhaltensgruppen dargestellt werden (Abb. 66).

Dazu wird die Darstellung nach Monkman und Grant verwendet. Sie
gibt die Korrelation zwischen Standzeit und sekundirer Kriech-
geschwindigkeit wieder. Die Leerprobenergebnisse werden in diesem
doppellogarithmischen Diagramm von einer Geraden reprédsentiert.
Die MeBpunkte der Verhaltensgruppen 1 und 2 zeigen keine signi-
fikante Abweichung von der Leerprobengeraden. Mit zunehmender
Kriechgeschwindigkeit weichen die MeBpunkte der Verhaltensgrup-
pe 3 bzw. 4 in verstirktem MaBe von der Geraden ab. Eine sehr
starke Abweichuhg ist bei den MeBpunkten aus Verhaltensgruppe 5

festzustellen.

200 1

100

(8]
(@]

Standzeit [h]

20 1

10 ' — . —— .
05 1 2 5 10 200"
Sek. Kriechgeschwindigkeit [1/h]

Abb. 66: Standzeit als Funktion der sekunddren Kriechge-
schwindigkeit von leeren und mit den, in Verhal-
tensgruppen eingeteilten Chemikalien, gefiillten
Rohrzugproben (700 ~C).
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8.3.4 Metallographische Nachuntersuchungen |

Es so0ll nun festgestellt werden, welche Gemeinsamkeiten Licht-
mikroskop- bzw. REM-Aufnahmen als auch halbquantitative che-
mische Analysen (s. auch Kapitel 7) bei den Rohrzugproben er-

kennen lassen, die Chemikalien mit gleicher Verhaltensgruppenzu-

gehdrigkeit ausgesetzt waren.

Gruppe 1: (Ohne EinfluB auf Standzeit und Bruchdehnung)

Als Bezug soll die Leerprobe dienen. Die Innenoberfldche (Abb.
67) ist leicht gewellt aber riBfrei und hat eine duktile Bruch-
fldche. Die Konzentration der Hiillmaterialkomponenten ist auch
an der Oberflédche unbeeinfluBt. Zum Vergleich dazu zeigt die
mit CrCl3 gefiillte Rohrprobe (Abb. 68) eine ebenfalls riBfreie
Innenoberflédche, die aber mit Cr angereicherten Partikeln be-
setzt ist (wahrscheinlich eingefiilltes Reagenz). Ansonsten

bleibt die Hiillmaterialkonzentration unverdndert (Abb. 68b).

Gruppe 2: (Die Standzeit wird erniedrigt, die Bruchdehnung
bleibt unbeeinflufit)

Bei allen dieser Gruppe zu zuordnenden Proben ist die korro-
dierte Innenoberflidche gleichmédfig aufgerissen (Abb. 69 und
70) . Die Anrisstiefe ist mit einer Cr-verarmten Zone korre-
lierbar (Abb. 70).

Gruppe 3: (Reduktion von Standzeit und Bruchdehnung)

Die Oberflédche der Proben ist korrodiert und bis zur Bruch-
nédhe gleichmédBig aufgerissen. Typisch filir diese Gruppe ist
die RiBaufweitung direkt unterhalb der Bruchstelle (s. Abb.
71a, 72a, 73a). Bei einigen Proben lassen sich auf der Innen-
oberflédche liegende Fe-angereicherte Kristalle erkennen

(Abb. 73). Das korrosive Erscheinungsbild bei Betrachtung von
Querschliffen ist teilweise unterschiedlich. Wdhrend die
Halogene, wenn Uberhaupt, nur in der Deckschicht nachzuweisen
sind, zeigt sich bei den Chalkogenen (z.B. Schwefel, Abb. 72c)

ein tieferes Eindringen. Prinzipiell ist aber eine an Cr an-



Abb.

Abb.

68

b)

67: REM-Aufnahme einer leeren Rohrzugprobe
(700 °C, 242 MN/m?)
a) Innenoberflédche in Bruchné&he
(V = 200)
b) Innenoberfl&che mit duktiler
Bruchfldche (V = 500)

b)

REM-Aufnahme einer mit CrClj; gefiillten Rohrzug-
probe (700 °C, 242 MN/m?)

a) Innenoberflidche mit Bruchrand (V = 100 )

b) Cr-Konzentrationsprofil (V = 1000)




Abb. 69: REM-Aufnahme einer mit Te

(700 °C, 242 MN/m?)
a) Innenoberflidche
b) Innenoberflidche

Abb. 70: REM-Aufnahme einer
a) Innenoberfléiche

b) Cr-Konzentrationsprofil

mit Bruchfldche (V
mit Bruchrand (V

mit FeF, gefiillten Rohrzugprobe

mit Bruchrand (V

(Vv = 1000)

geflillten Rohrzugprobe

200)

100)

200)
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REM-Aufnahme einer mit NiF; gefilillten Rohrzugpro-
be (700 °C, 242 MN/m?)

a) Innenoberfldche mit Bruchrand (V = 100)

b) Cr-Konzentrationsprofil (V = 1000)

b) c)

REM~-Aufnahme einer mit S gefilillten Rohrzugprobe
(700 °C, 242 MN/m?)

a) Innenoberflidche mit Bruchrand (V = 100)

b) Cr-Konzentrationsprofil (V = 1000)

c) S-Konzentrationsprofil (V = 1000)




Abb. 73: REM-Aufnahme einer mit CuF,/Cu0 gefiillten Rohrzug-
probe (700 °C, 242 MN/m?)
a) Innenoberflidche mit Bruchrand (V = 100)
b) Mikroanalyse eines Kristalls auf der
Innenoberfldche (mit Fe-Peak)

gereicherte Korrosionsschicht von einer Cr-~verarmten Zone un-

terlagert. Diese Cr-verarmte Zone (Abb.71b,72b) und teilweise

die an chemischem Reagenz angereicherte Zone ist mit der Tiefe

der vorhandenen Anrisse korrelierbar.

Gruppe 4: (Reduktion von Standzeit und en)

Vom Aussehen der korrodierten Probeninnenoberflédche lassen
sich die Chemikalien in dieser Gruppe zus&dtzlich unterteilen.
Einmal sind es die Ni- bzw. Cu-Halogenide, durch welche in
gewisser Entfernung von der Bruchstelle eine por8se, porige,
wabenfOrmige Oberfl&che entsteht (Abb. 74). Unterhalb dieser
porigen rauhen Oberflidche findet interkristalline Korrosion
statt. Dieser interkristalline Korrosionsbereich ist an Cr
verarmt (Abb. 75). In Bruchnihe werden diese Bereiche gedehnt
und wenige korrodierte Korngrenzen O6ffnen sich zu Rissen
(Abb. 74b, 75c¢).



b)

REM-Aufnahmen einer mit NiBr, gefiillten Rohrzug-

probe (700 °C, 242 MN/m?)

a) Innenoberfldche mit Bruchrand (V = 200)

b) Innenoberfldche ca. 5 mm unterhalb des
Bruchrands (V 200)

b)

Cr-Konzentrationsprofile iiber die Korrosionszone
von Rohrzugproben (700 °C, 242 MN/m?) (V = 1000)
a) Gefiillt mit NiBrj

b) Geflillt mit CuBr

c) Gefilillt mit CuI
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Zum anderen sind es die eingesetzten CuO—Chemikalienmischungen,
die eine Deckschicht bilden. Die Chalkogen/CuO-Mischungen be-
wirken eine gleichmifige Korrosionsschicht, die bei hoher
Spannung lokal verstdrkt aufbricht, mit der Folge einer er-
hShten Fl&chenkorrosion unterhalb derer starke interkristalline
Rorrosion zum Vorschein kommt (Abb. 76a, b). Die wiederum be-
wirkt eine Cr-vVerarmung (Abb. 76d). Nur wenige dieser bevor-
zugt korrodierten |Stellen 6ffnen sich teilweisé in Bruchndhe zu
Anrissen (Abb. 76c).

Die Fe-Halogenid/CuO-Mischungen fiihren zu aufreiBenden sprdden
Deckschichten,die teilweise abbldttern (Abb. 77b, 78). Unter
diesen Deckschichten ist auch interkristalline Korrosion er-
kennbar. Im Bereich der interkristallinen Korrosion (die teil-
weise spannungsgerichtet verl&uft) ist wieder Cr-Verarmung
festzustellen (Abb. 77b). Der Bruchverlauf ist durch einen in-
terkristallinen AnriB geprédgt, der schlieBlich in einen duktilen
Gewaltbruch iibergeht. Kurz unterhalb der Bruchstelle sind nur

wenige Anrisse erkennbar (Abb. 77a).

Die interkristalline Korrosion und die AnriBbildung knapp un-
terhalb der Bruchfliche k&nnen als charakteristische Merk-

male dieser Gruppe betrachtet werden.

Gruppe 5: ({Reduktion von Standzeit und et)

Charakteristisch flir diese Proben ist die interkristallin
korrodierte und auch kurz vor der Bruchfliche riBfreie Innen-
oberfldche (Abb. 79, 80). Unterhalb einer sprdden, teilweise
abbldtternden Deckschicht zeigt sich starke interkristalline
Korrosion (Abb. 79). Es zeigen sich auch hier wieder Cr-ver-
armte Bereiche. Die korrodierten Korngrenzen &ffnen sich nur
zur Initiierung des Bruches, ansonsten sind keine weiteren
Anrisse zu erkennen (Abb. 79a). Die Bruchfldche hat ein porodses
und sprddes Aussehen (Abb. 80a). Die Korrosionsschichten sind

teilweise mit Fe angereichert.




Abb. 76: Mit Te/Cu0O gefilillte Rohrzugprobe (700 °C, 242 MN/m?)
a) Ldngsschliff von der dicken Rohrwand
(niedrige Spannung (V = 500)
b) Léngsschliff von der diinnen Rohrwand
(hohe Spannung) (V = 500)
c) REM-Aufnahme der Rohrinnenoberfléche
mit Bruchfl&che (V = 100)
d) Cr-Konzentrationsprofil eines Léngs-
schliffes (Vv = 1000)
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b)

Abb.77: REM-Aufnahme einer mit FeCl,/Cu0O gefiillten Rohrzug-
probe (700 °C, 242 MN/m?)
a) Innenoberflédche mit Bruchrand (V = 100)
b) Cr-Konzentrationsprofil (V = 1000)

Abb. 78: Lidngsschliff einer mit FeIz/CuO gefiillten Rohrzug-
probe (700 °C, 242 MN/m?)



b)

Schliffaufnahmen von Rohrzugproben kurz vor der
Bruchstelle (700 °C, 242 MN/m?) (V = 500 )

a) Gefillt mit CuBr/CuO

b) Gefiillt mit CuI/CuO

REM~Aufnahmen einer mit CuCly,/Cu0O gefiillten Rohr-
zugprobe (700 °C, 242 MN/m?)

a) Innenoberfldche mit Bruchrand (V = 30)

b) Cr-Konzentrationsprofil (V = 1000)
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9. Diskussion der Ergebnisse

Die Ergebnisse der Gliih- und der Kriechversuche sollen hier
einer kritischen Betrachtung unterzogen werden. Weiterhin soll
Uberpriift werden, inwieweit eine Deutung des medium-spezifi-
schen Verhaltens der Werkstoffe aufgrund der durchgefiihrten
metallographischen und rasterelektronenmikroskopischen Unter-

suchungen méglich ist.

9.1 Zugkriechversuche

9.1.1 Rohrproben

Bei der Simulation des Hiillmaterialverhaltens wird der Dehnungs-
verlauf {iber der Zeit aufgezeichnet. Obwohl die chemische und
mechanische Belastung im Reaktorbetrieb weitaus komplexer ist,
vermitteln die Simulationsversuche grundlegende Erkenntnisse.
Die Chemikalien, die das mechanische Verhalten der Proben
beeinflussen, lassen sich entsprechend ihres Potentials, ihrer
Gruppenzugehdrigkeit im chemischen Periodensystem, ihrer Elek-
tronegativitdt und entsprechend ihrem Verhalten in Kombination

mit Sauerstoff ordnen.

9.17.1.17 EinfluBmbglichkeit der Chemikalien auf das Kriechen

Weiterhin kbnnen die Chemikalien an Hand der Beeinflussung der
Kriechkurvendaten zugeordnet werden. Diese Kriechkurvendaten
bieten in Kombination mit REM=-Aufnahmen und Schliffbildern

eine Moglichkeit auf Mechanismen bei der chem.-mech. Beein-
flussung der Materialien zu schlieBien. Bei der Auswertung der
Ergebnisse dieser Versuchsgruppe, bei der eine kontinuierliche
Dehnungsmessung erfolgte, wurde mit dem eigens dafiir entwickel~-
ten Verfahren der Tertidrbereich der Kriechkurve in zwei Be-
reiche unterteilt (wobei der Gewaltbruchbereich vernachldssig-
bar ist) (s. Kapitel 2.1.1). Fiir die Bereichsgrenzen wurden

die jeweils zugehSrigen Dehnungen bestimmt:
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a) Dehnung bei tertidrem Kriechbeginn

b) Dehnung bei Formdnderung der tertifdren Kriechkurve

¢) Bruchdehnung

Diese kritischen Dehnungen sind bei Leerproben als anndhernd
spannungsunabhéngige Konstanten anzusehen. Durch Chemikalien-

zugabe werden sie aber teilweise vermindert.

Zur phdnomenologischen Bedeutung dieser kritischen Dehnungs-

werte soll folgendes angemerkt werden:

1.) Der tertidre Kriechbeginn ist geprdgt durch beginnendes
Porenwachstum, was zu einer Verminderung des tragenden Quer-
schnittes filhrt. Dieses Porenwachstum ist bedingt durch einen
Aufstau von Versetzungen. Vorzeitiges Porenwachstum, schon
bei einer geringeren Dehnung €y kann durch Einwirkung che-

mischer Reagenzien hervorgerufen werden.

- Durch innere Korrosion entstandene inkohdrente Ein-
schliisse kénnen zu einem verstédrkten Aufstau von Ver-
setzungen und infolgedessen zu frihzeitigem Porenwachs-

tum fiihren.

= Poren k&nnen aber auch durch Diffusion von Kationen zur

Korrosionsschicht entstehen.

- Im folgenden soll eine weitere Vorstellung zur Erniedri-

gung dieser kritischen Dehnung ¢ im besonderen der Bruch-

'
beginn schon bei niedrigerer Dehgung durch Einwirkung
chemischer Reagenzien, diskutiert werden. Durch die chem.-
mech. Wechselwirkung kommt es parallel zum normalen se-
kunddren Kriechen zur Bildung einer Korrosionsschicht,
unter der das Material an Cr verarmt. Zwischen Metall
und Korrosionsschicht herrscht ein niedrigeres Angriffs-
potential als an der Oberfldche. Wegen dieses geringeren
Angriffspotentials, der anliegenden Vorspannung {(dadurch
wird das Gitter gedehnt) und der hdheren Diffusionsge-
schwindigkeit des Cr (als reaktivster Legierungskomponen-
te im Cr-Ni-Stahl) in den Korngrenzen werden diese nun
bevorzugt angegriffen. Dadurch werden die Korngrenzen und

die Kornrandschichten geschwdcht. Als Folge kann sich an
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der Spitze einer vor einem Hindernis (z.B. einer Korngren-
ze) aufgestauten Versetzungsgruppe ein AnriB bilden. Daraus
entstehen interkristallin verlaufende sprdde Briiche, die
man besonders in Werkstoffen beobachtet, in denen die

Korngrenzen durch Ausscheidungen bzw. Verunreinigungen

stark versprdden. Durch diesen Mechanismus k&nnen Risse
entstehen, die ab einer bestimmten GrtBe weiterwachsen

kSnnen. Der RiB widchst bevor sich Poren im Material bilden.

Fir den Verlauf der Kriechkurve hat dies folgende Bedeu-
tung: Das Abknicken von der sekunddren Kriechkurve bedeu-
tet nicht den Beginn des tertidren Kriechens, sondern Rif-
wachstum. Der Riflbeginn findet also schon bei einer sehr
geringen Verformung des Materials statt und das RiBwachs-
tum wird von dem kontinuierlichen Dehnen des Materials
begleitet und zusitzlich beeinfluBt. Nachdem der Rif bis zu
einer kritischen Gr&B8e gewachsen ist, vollzieht sich mei-
stens der duktile Restbruch. RiBwachstum und duktiler
Restbruch laufen im Vergleich zur Standzeit relativ schnell
ab.

2.) Die Dehnung bei Formdnderung der tertidren Kriechkurve €n
markiert den Beginn des Zusammenwachsens der gebildeten Po-
ren zu inneren Rissen. Dies fithrt zu einer zusdtzlichen
Verringerung des tragenden Querschnittes. Diese Querschnitts-
verringerung erfolgt ohne Zunahme der inneren Oberfldchen-
energie und entwickelt sich daher schneller als diejenige
durch Porenbildung. Die RiBbildung am Anfang des tertidren
Kriechbereiches unter Einwirkung von chemischen Reagenzien

188t sich wie folgt diskutieren:

- Die Vorstellungen der RiBbildung im sekunddren Kriechbe-
reich k&nnen prinzipiell {ibernommen werden, mit dem Un-
terschied, daB die RiBbildung erst bei einer grodBeren
makroskopischen Dehnung (oder Standzeit) stattfindet.

Diese Dehnung liegt im tertidren Kriechbereich.
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- Es besteht eine Wechselwirkung zwischen der beginnenden
Porenbildung und der interkristallinen Korrosion der Art,
daB die Porenbildung bevorzugt an korrodierten Korngren-
zen ablduft. Wodurch diese Bereiche durch die steigende
Dehnung verstdrkt mit Poren durchsetzt werden, die ihrer-
seits die Festigkeit dieser Bereiche mindern und gleich-
zeitig als Kerben filir einen entstehenden RiB wirken klinen.
Die steigende Dehnung bewirkt, daB ein RiB schnell durch

diese verspr&deten Bereiche hindurchlaufen kann.

3.) Die Bruchdehnung kann im Bereich zwischen dem inneren Rifi-

beginn und dem abschlieBenden Gewaltbruch reduziert werden:

- Gebildete duBere Risse kbnnen mit inneren Rissen zusammen-
wachsen und somit eine selektive RiBfortpflanzung be-

wirken.

- Durch die hohe Verformungsgeschwindigkeit findet ein stédn-
diges AufreiBen einer sich bildenden spr&den Korrosions-
schicht statt, so daB Risse sich selektiv fortpflanzen

k&nnen.

- Unterstiitzt werden kann dieser Vorgang durch die Keil-

wirkung von in Rissen sich bildenden Korrosionsprodukten.
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9.1.1.2 HalogenideinfluB (PotentialeinfluB)

Bei den Rohrzugversuchen besteht eine systematische Abhdngigkeit
der Standzeit vom chemischen Potential der eingesetzten Haloge-

nide. Das Potential der Cu-Halogenide (CuCl, CuBr, Cul) ist

durch die Absenkung der kinetischen Barriere wegen des hphen Dampf-
druckes (s. Tab. 6, S. 68) besonders wirksam., Diese Sonderstellung

der Cu-Halogenide zeigt sich am Abknicken der Kurven in Abb. 49,
50; S. 100 |

Die sekundire Kr1echgeschw1ndlgkelt W1rd allgemeln mit zunehmen-
dem chemischen Dotentlal durch den sich verstarkenden Angriff

und die daraus resultierende Querschnlttsverrlngerung erh6ht.
Diese beeinfluBt ebenfalls den Formfaktor p der tertidren Kriech-
kurve, wobei auch eine Erh8hung der Porenbildungsgeschwindigkeit
nicht auszuschlieBen ist (Abb. 50, 51, S.101 ).

Auch bei den Dehnungswerten e_ (Bruchdehnung) und € (Dehnung

bei Formidnderung der tertiareg Kriechkurve) besteht mit Aus-
nahme der Fluoride eine Potentialabhdngigkeit der restlichen
Halogenide, wobei mit zunehmendem Potential unterschiedliche
Mechanismen zur Reduktion der Bruchdehnung fiihren (Abb.52,53, S.
Die Potentialunabhingigkeit bei den Fluoriden ist auf den sehr
starken Angriff auf die Legierungsmatrix im allgemeinen zuriick-
zufihren (Abb. 81), wdhrend bei den ilibrigen Halogeniden ein
selektiver Korngrenzenangriff unter der Reaktionsproduktschicht
zu einem begiinstigten Ubergang der Porenbildung in Korngrenzen-
risse 2zu fiihren scheint. Durch diese Sonderstellung der Fluori-
de wird die selektive Wirkung der Chloride,vor allem des CuClz,

besonders hervorgehoben.

Die weitgehende Potentlalunabhanglgkelt der Dehnung bel tertid-
rem Krlechbeglnn e£ (Abb, 54, S. 103) 1st auf den 21emllch‘
gleichm&dBigen Flachenkorrosionsangriff im sekunddren Kriechbe-
reich zuruckzufuhren, bei dem kelne vorzeltlge lokale Quer-k

ochnlttsvermlnderung elntrltt

102) .




Abb. 81: Korrosionszone einer mit CuFy gefiillten Rohrzug-
probe (700 °C, 242 MN/m?) (V = 500)

9.1.1.3 EinfluB von Sauerstoff (CuO) auf die Halogenid-
wirksamkeit

Durch CuO-Zugabe zu den Cu-Halogeniden CuClz, CuBr und Cul

wird sowohl die Standzeit als auch gleichzeitig die Dehnung bei

¢ reduziert (s. Abb. 55, 59; s.104, 107).
Dies h&dngt mit der interkristallinen Korrosion und der Bildung

tertidrem Kriechbeginn ¢

und dem Wachsen von wenigen Anrissen im sekunddren Kriechbereich
zusammen, die sehr schnell zum Bruch fiihren (Abb. 79, S.124).

Die Zugabe von CuO zu CuF, bewirkt eine etwa gleiche Standzeit-

reduktion und kaum BruchdéhnungSerniedrigung. Diese Sonder-
stellung im Vergleich zu den restlichen Cu-Halogeniden bzw.
Cu-Halogenid/CuO Mischungen ist auf den schon erwdhnten starken
Fluor-Angriff auf die Legierungsmatrix im allgemeinen zuriickzu-
fliihren . Zwar wird auch der interkristalline
Korrosionsweg beschritten, aber die Kdrner werden sofort frei-
gelegt, wodurch sich diese Korrosionsart als Fl&dchenkorrosion
darstellt. Es entsteht keine interkristalline Untergrundkorro-
sion. Man kann also sagen, daB die Fluoride auch bei Zugabe von
Cu0O keine SpannungsriBkorrosion bewirken kSnnen, weil die Reak-
tion zu stark ist, um lokale dehnungsreduzierende Effekte auftre-

ten zu lassen.
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Die sekunddren Kriechgeschwindigkeiten der mit Cu-Halogeniden/CuO %
gefiillten Rohrzugproben liegen auf einem einheitlich hohen

Niveau (Abb. 56, S.105 ), wihrend ausgehend von der Cul- bis hin zur
Cqu—Zugabe in der Reihenfolge der Elektronegativitédtserhdhung

der Halogene die sekundidre Kriechgeschwindigkeit von einem be-

trdchtlich tieferen Niveau bis auf dieses hohe Niveau zunimmt.

Diese Ergebnisse sagen aus, daB bei Halogenid/CuO-Mischungen

die Bildung einer schiitzenden Oxidschicht durch die Halogenide,
unabhdngig von der Elektronegativitit der beteiligten Halogene,
behindert wird, was eine verstirkte Sauerstoffkorrosion nach sich
zieht. Diese wirkt sich offenbar sowohl metallabtragend als auch
riBférdernd aus. Die Cu-Halogenid/CuO-Mischungen auBer Cqu/CuO
bilden por®se Korrosionsschichten (Abb. 79, S.124) unterhalb
derer das Angriffspotential des Sauerstoffs und die Konzentration
des besonders reaktiven Chroms abgesunken sind. Deshalb bilden
schlieBlich die Korngrenzen bevorzugte Reaktionsbereiche aufgrund
hoher Diffusionsgeschwindigkeit, was zwangsliufig zu einer star-
ken Lokalisierung des chemischen Angriffes mit verstirkter Nei-

gung zur RiBbildung und -Ausbreitung fiihrt.

Die Zugabe von CuO zu den Fe-Halogeniden FeClz, FeBrz, FeI2
zeigt eine starke Standzeiterniedrigung, eine Erhdhung der se-
kunddren Kriechgeschwindigkeit und eine starke Bruchdehnungs-
reduktion (Abb. 60, 61, 62 S. 108 ). Die starke Standzeiter-
niedrigung wird bewirkt durch die Querschnittsverringerung be-
dingt durch eine Flichenkorrosion und einen selektiven RiB-
bildungsproze8 zu Begihn des tertiérenvKriechbereiches Die An-
wesenheit von CuO bewirkt die Blldung einer Ox1dsch1cht die
durch das anwesende Halogenid nur durchlédssiger gemacht wird
und erst durch die schnellere Verformung im tertidren Kriechbe-
reich stdrker geschwdcht wird, so daB die Korngrenzen unter der
Schicht starkef angegriffen werden k&nnen. Im Vergleich zu den
Cu-Halogenid/CuO beeinfluBten Proben liegt eine geringere
Fl8chenkorrosion und infolgedessen eine geringere Cr-Verarmung
in der Unterschicht vor. Dies hat auch die Folge, daB der Korn-

grenzenangriff nicht so stark ausgeprédgt ist (Abb. 78, S. 123).
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9.1.1.4 EinfluB von Chalkogenen und deren Mischungen mit CuO

Schwefel reduziert die Bruchdehnung durch selektives RiBwachs-
tum erst kurz vor Ende des tertidren Kriechens (Abb. 57, S.106).
Auch durch Zugabe von CuO &ndert sich nichts daran. Bei S/CuO-
Zugabe scheint das &hnliche Reaktionspotential von S und O im
besonderen gegeniiber Cr maBgebend zu sein, sowie das dadurch
erméglichte Aufeinanderfolgen von Sulfidation und Oxidation,

das bei Halogenid/CuO-Mischungen keine Entsprechung hat. Die Er-
kldrung flir den geringen Effekt der zusidtzlichen CuO-Eingabe
kbnnte darin liegen, daB S und O das Material in gleicher Ver-
teilung angreifen. Die extreme Brhchdehnungserniedrigung bei
Se/Cu0 und Te/Cu0O gegeniiber den reinen Chalkogenen hat dagegen
folgende Ursachen: Durch die Gegenwart von CuO wird eine schiitzen-
de Oxidschicht gebildet, die durch Se und Te weder zerstdrt noch
por8s gemacht werden kann (Abb. 76, S.122). Bei der kontinuier-
lichen Dehnung der Probe reiBt die sprdde Oxidschicht auf und

Se und Te kOnnen selektiv im Bereich der Risse angreifen. Ver-
einzelte tiefe Korngrenzenangriffe fiihren zum Bruch der Probe

mit geringer Dehnung.

9.1.1.5 SpannungseinfluB (StandzeiteinfluB)

Im Gegensatz zu den Leerproben zeigt sich bei Spannungsernie-
drigung der mit chemischen Reagenzien gefiillten Rohrproben eine
Reduktion der Bruchdehnung, was durch die l&ngere Einwirkdauer
der Chemikalien erklirt werden kann (s. Abb. 65, S.111) . Des-
halb kommen die schidigenden Effekte durch die chemischen Rea-
genzien schon in einem geringen Dehnungsbereich zur Geltung. und
der Bruch der Probe findet durch selektives RiBwachstum schon

bei niedrigeren Dehnungen statt.
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9.1.1.6 Verhaltensgruppeneinteilung der Chemikalien entspre-

chend ihrer EinfluBnahme auf das Kriech- bzw. SRK-
Verhalten

In Kapitel 9.1.1.1 wurden prinzipiell die m6glichen Einfliisse
der Chemikalien auf das Kriechen diskutiert. Im folgenden soll
die in Kapitel 8.3.3 vorgenommene Gruppeneinteilung der ver-
wendeten Chemikalien an Hand der Kriechkurven, Schliffbilder

und REM-Aufnahmen diskutiert werden (s. Tab. 9, S$.113).

Gruppe 1:

In der ersten Gruppe befinden sich die Chemikalien, die weder
einen EinfluB auf die Standzeit noch auf die Bruchdehnung aus-
tiben. Dieses der Leerprobe vergleichbare Verhalten zeigt

sich mit Ausnahme von Cer’ bei den restlichen Cr-Halogeniden.
Weder eine RiBbildungsfdrderung noch eine Korrosion oder eine
Verdnderung der Konzentration der ﬁﬁllmaterialien findet statt
(Abb. 68, S. 116). Dies entspricht der Arbeitshypothese, wonach
nur eine Potentialdifferenz der eingesetzten Halogenide zum

Cr des Hlillmaterials eine chemische Reaktion ablaufen l&Bt.

Gruppe 2:

Die Standzeit wird erniedrigt und die Bruchdehnung bleibt un-
verdndert. Eine Standzeiterniedrigung durch Erh8hung der
Kriechgeschwindigkeit wird nur mdglich, wenn chemische
Reaktionen stattfinden, wodurch der tragende Querschnitt der
Probe verringert und dadurch die Spannung erh8ht wird. Dies
wird durch eine gleichmdBig aufgerissene Cr-angereicherte
Korrosionsschicht und deren Cr-abgereicherte Unterschicht ver-
deutlicht (Abb. 70, S. 117). Fast alle Fluoride sind hier ein-
‘zuordnen. Sie kdnnen also keine selektive RiBbildung bewirken.
Mit Tellur befindet sich ein Element in dieser Gruppe, welches
unter den eingesetzten Chalkogenen und Halogenen die geringste
‘Elektronegativitdt und. infolgedessen die geringste Reaktivitdt hat,
wdhrend das Fluor die grdBte Elektronegativit&t und infolge-

dessen die gré8te Reaktivitdt hat. Das zeigt, daB die Be-
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schrdnkung auf einen gleichm&Bigen Korrosionsangriff ohne Aus-
wirkung auf die RiBausbreitung, sowohl bei sehr hoher als auch
bei sehr niedriger Affinit&t der Reaktionspartner auftreten

kann.

Gruppe 3:

Es wird sowohl die Standzeit als auch kurz vor dem Ende des
tertidren Kriechens durch selektives RiBwachstum die Bruchdeh-

nung erniedrigt. Die Standzeitreduktion wird gr&B8tenteils durch
die ErhShung Kriechgeschwindigkeit bedingt durch

(wie in Gruppe 2 schon diskutiert) Korrosion, gleichm&Bige RiB-
bildung, Cr-Verarmung in der Unterschicht und zusdtzlich durch Ver-
dampfung von Fe-Verbindungen bewirkt (Abb. 73, S. 119). Die RiBauf-
weitung in Bruchndhe zeigt, daB an diesen Stellen die vorhande-
nen Risse bevorzugt gewachsen sind und sich das Material infol-
gedessen dort bevorzugt gedehnt hat. Bei den mdBigen Halogenpo-
tentialen (auBer Fluor), mit denen normalerweise nur die Le-
gierungskomponente Cr reagiert sowie unter der Einwirkung rei-
ner Chalkogene, denen man sinngemdB noch die Mischung S/CuO
zuordnen kann, tritt eine Fdrderung des RiBwachstums nur bei
erhbhter Verformungséeschwindigkeit und selektivem Bruch von

durch Korrosion verspr8deten Bereichen auf (Sprddfilmbruch).

Gruppe 4:

Hier sind die Chemikalien enthalten, die die Standzeit wie auch
durch selektives RiBwachstum schon bei Beginn der tertidren Kriech-
phase die Bruchdehnung erniedrigen. Die Standzeitreduktion

wird durch die Verkiirzung der tertidren Kriechphase wie auch
durch ErhShung der Kriechgeschwindigkeit bewirkt.

Die von den Ni- bzw. Cu-Halogeniden beeinfluBten Proben tragen
kaum Deckschichten. M8glicherweise blédttern diese schnell ab
und/oder verdampfen teilweise als leicht fliichtige Fe-Halogenide.
Dieser fl&dchenhafte Angriff wird von einem ausgeprdgten Korngren-
zenangriff begleitet. Die interkristallin korrodierten Bereiche
verarmen teilweise an Cr. Die korrodierten Korngrenzen reiBlen
nur lokal auf und ein selektiver RiB filhrt schlieBlich zum Bruch

(Abb. 75, S. 120).
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In Anwesenheit von Oxid/Chemikalien-Mischungen sind Deckschicht-
bildungen stark ausgeprdgt. Bedingt durch die Anwesenheit der
Halogenide sind die von Fe-Halogenid/CuO-Mischungen gebildeten
Deckschichten wahrscheinlich nur schwach schiitzend, so daB etwas
interkristalline Korrosion, begleitet von Cr-Verarmung, statt-
finden kann. Spidtestens nach Beginn des tertidren Kriechens bricht
diese Deckschicht auch mechanisch auf, so daB an diesen Stellen

verstdrkt selektive interkristalline Korrosion stattfinden kann.

Die Schutzwirkung der in Anwesenheit von Chalkogen/CuO-Mischun-
gen (Se/Cu0, Te/Cu0) sich bildenden Deckschichten wird wahrschein-
lich nur mechanisch, erst nach Beginn der tertidren Kriechphase
durch die Erh8hung der Dehngeschwindigkeit, selektiv aufgehoben.
Die aufgebrochenen Stellen werden verstirkt interkristallin
korrodiert und fithren, wie bei den anderen in dieser Gruppe ge-
nannten Chemikalien, zu Anrissen (in Bruchndhe) und schlieBlich
zum Bruch (Abb.76 , S. 122).

Gruppe 5:

Die Chemikalien bewirken sowohl eine Standzeitreduktion als auch
eine Erniedrigung der Bruchdehnung durch selektives RiBwachstum
noch im sekunddren Kriechbereich. Die Reduktion der Standzeit
wird hier in erster Linie durch den Wegfall der tertidren Kriech-
phase und in zweiter Linie durch ErhShung der sekundédren Kriech-

geschwindigkeit hervorgerufen.

In dieser Gruppe befinden sich folgende Cu-Halogenid/CuO-Mischun-
gen; CuClz/CuO, CuBr/Cu0O, Cul/Cu0 . Im Beisein dieser Chemika-
lien entstehen wahrscheinlich durch die Einlagerung von Haloge-
nen pordse sprdde Deckschichten mit starker interkristalli-

ner Korrosion. Durch die teilweise verdampfenden Fe-Halogenide
und die geringe Verformungsgeschwindigkeit im sekund&dren Kriech-
bereich kann diese pordse Schicht zus&dtzlich aufbrechen und
selektive interkristalline Korrosion bewirken (Abb. 79, S.124).
Die dadurch wirkende mechanische Schwdchung der Korngrenzen
kann durch die Keilwirkung von Korrosionsprodukten noch ver-
stdrkt werden. Noch im sekundidren Kriechbereich 6ffnen sich
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selektiv korrodierte Korngrenzen, welche dann als Keime flir
die RiBbildung und RiBausbreitung dienen, und filhren zu einem

sprdden Bruch ohne weitere Anrisse in der Ndhe der Bruchstelle.

Die Monkman-Grant-Auftragung in Abhdngigkeit von den nach
Verhaltensgruppen geordneten Chemikalien zeigt, daB erst bei
Bruchdehnungserniedrigung der Proben signifikante Abweichungen
von der Leerprobengeraden vorkommen. Die Chemikalien in Ver-
haltensgruppe 3 reduzieren die tertidre Kriechzeit nur wenig,
wdhrend durch die Chemikalien in Verhaltensgruppe 4 die tertidre
Kriechzeit stark erniedrigt wird. Die mit zunehmender sekunddrer
Kriechgeschwindigkeit sich verringernde tertidre Kriechzeit ist
wahrscheinlich auf die durch die hbhere Verformungsgeschwindig-
keit und die stédrkere Korrosivitédt bedingte frithere selektive
RiBbildung und schnellere RiBausbreitung zurilickzufilihren. Die
Chemikalien in Verhaltensgruppe 5 bewirken eine sehr starke
Abweichung von der Geraden. Diese Abweichung ist bedingt durch

den Wegfall des tertiiren Kriechbereiches (s. Abb. 66, S. 114).

9.1.2 Flachproben

Bei den Zugkriechversuchen an Flachproben sollten die Einfliisse

der Chalkogene und der Cu-Halogenide auf das Kriechverhalten vom
austenitischen Cr-Ni-Stahl 1.4970 l&sungsgegliiht bestimmt werden.
Die Beeinflussung durch die| Cu~Halogenide 1&8t sich in Anlehnung

an die Monkmann-Grant-Beziehung beschreiben (Abb. 39,5.93). Da alle

MeBpunkte etwa auf einer Geraden liegen, bewirkt der Mechanismus,
der zu einem vorzeitigen Bruch der Proben fiihrt, wahrscheinlich
in erster Linie eine Erh8hung der Kriechgeschwindigkeit.

Diese Erh&hung der Kriechgeschwindigkeit kann mit einer

h6heren RiBdichte in Zusammenhang gebracht werden. Abb. 82 zeigt
exemplarisch bei den Cqu—bzw. CuBr-beeinfluBten Proben eine
hShere RiBdichte als die Vergleichsprobe. Die Korrosion der Pro-
ben bewirkte eine Querschnittsverringerung, wodurch die Spannung

und damit die Verformungsgeschwindigkeit erh&ht wurde. Es folgte
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b) CuBr . c) ieer

Abb. 82: RiBdichte von Flachproben (700 °C, 210 MN/m?)
(V = 250)

eine Erhdhung der RiBdichte, welche durch das gleichmédBig sprdde
AufreiBen der Korrosionsschicht oder durch die Entstehung und

das Wachstum vieler RiBkeime erklért werden kann,

Beim h&heren Spannungsniveau wurden Veiéuche mit den Chalkogenen,
CuIl und CuClz, durchgefiihrt. Interessant ist auch hier wieder

die Auftragung nach Monkman und Grant (Abb. 41, S. 94). Die Er-
gebnisse fir die Leerprobe und die durch CuI, Se und Te beein-
fluBten Proben lassen sich durch eine Gerade darstellen. Dies
besagt, daB der Mechanismus, der zu einer Reduktion der Standzeit
fiihrt, eine Erh8hung der sekundidren Kriechgeschwindigkeit bewirkt.
Flir die durch S und CuCl2 beeinfluBten Proben ist eine kiirzere
Standzeit als durch die sekunddre Kriechgeschwindigkeit zu er-
warten war, erkennbar. Es muf also zusdtzlich ein anderer Mecha~-
nismus mitwirken. Die Lichtmikroskopaufnahmen der Proben, die sich
im Kriechgeschwindigkeit-Standzeit-Diagramm durch eine Gerade dar-

stellen lassen, zeigen im Vergleich zu den Leerproben, eine starke
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Abb. 83: RiBdichte von Flachproben (700 °C, 250 MN/m?)
(V = 250) |
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Erhdhung der RiBdichte an der Oberfldche, welche durch das gleich-
mdBig sprode AufreiBen der Korrosionsschicht oder durch die
Entstehung und das Wachstum vieler RiBkeime erkldrt werden kann
(Abb. 83) . Diese hohe RiBdichte ist charakteristisch flir den
Mechanismus, der zu einer Erhthung der sekunddren Kriechgeschwin-
digkeit fiihrt. Die anderen Proben sind geprdgt durch eine geringe
RiBdichte mit tiefen Einzelrissen. Bei diesen Proben wirkt sich
die starke Korrosion in Kombination mit einer hohen Verformungs-
geschwindigkeit in einem selektiven Filmbruch aus, wodurch loka-
le RiBbildung stattfindet.

Die Spannungsvariation in einer CuClz-AtmOSphére bewirkte ein
unterschiedliches Kriechverhalten (Abb. 42). Die niedrige Bruch-
dehnung bei der hdchsten Spannung von 250 MN/m2 188t sich an Hand
des Schliffbildes (Abb. 83e) durch die ausgeprédgte selektive RiB-
bildung erklédren. Auf dem mittleren Spannungsniveau von 210 MN/m2
wird durch die h&here RiBdichte nur die sekunddre Kriechgeschwin-
digkeit erhdht, aber die Bruchdehnung bleibt unbeeinfluBt. Die
Kriechkurve beim niedrigsten Spannungsniveau von 170 MN/m2

1ldBt wieder eine starke Reduktion der Bruchdehnung erkennen. Die-
se Kriechkurve enth&élt keinen Tertidrbereich. Lichtmikroskopische
Aufnahmen zeigen eine riBfreie Korrosionsschicht, einen Korn-
grenzflidchenbelag und einen interkristallinen Gewaltbruch ohne
duktile Anteile (Abb. 84a). Die relativ kleine Kriechgeschwin-
digkeit beeinfluft kaum die Korrosionsschicht. Unterhalb dieser
Korrosionsschicht ist das Angriffspotential gering, so daB Reak-
tionen mit Cr an den Korngrenzen erfolgen k&nnen. Diese und die
an Cr verarmten Kornrandschichten haben dann eine geringe Festig-
keit, so daB sich noch im sekunddren Kriechbereich ein ziemlich
spréder Korngrenzenbruch ausbildet (Abb. 84b). Das wiirde bedeu-
ten, daB eine Versprddung unter hohem Cl-Potential sowohl bei
kurzer Standzeit durch starkes AufreiBen der Reaktionsprodukt-
schicht und forcierte RiBausbreitung aufgrund der relativ hohen
Verformungsgeschwindigkeit, entsprechend dem Filmbruchmechanis-
mus, als auch nach langer Standzeit durch Korngrenzenverspr&dung
unter einer ziemlich geschlossenen Reaktionsproduktschicht

auftreten kann.




a) b)

Abb. 84: EinfluB von CuCl. auf das Korrosions- bzw. Bruch-
verhalten einer “Flachprobe (700°C, 170 MN/m?)
a) Korrosionszone und Korngrenzbelag in
Bruchndhe (V = 200)
b) Sprdde interkistalline Bruchfldche
(Vv = 150)

9.2 Rohrberstversuche

Bei dieser Versuchsreihe, die von den Spannungsbedingungen

dem Spannungszustand von Brennstabhiillrohren im Reaktor am
ndchsten kommt, ist die Standzeitveridnderung durch die ein-
wirkenden Chemikalien die entscheidende MeBgrdBe. Bei Erhdhung
des Reaktionspotentials der Halogenide wird der korrosive EinfluB
gréBer und fiihrt zu einer fortschreitendeh Erniedrigung der
Standzeit (Abb. 30, S. 86). Wird diese Potentialvariation noch
mit Zugabe von CuO durchgefiihrt (Abb. 31-34, S. 88), so l&dBt
sich ein teilweise verstdrkender EinfluB auf die Standzeit er-
kennen. Die CuO-Zugabe zeigt vor allen Dingen Wirkung bei den
mittleren Halogen-Potentialen der Eisen~ und Nickel-Halogenide.
Durch die Gegenwart dieser Halogenide wird die normale angriffs-
hemmende Oxidschichtbildung gestdrt, wodurch der aggressive
Sauerstoff uneingeschrénkt wirksam bleibt. Der Unterschied zu
der reinen Cu-Halogenid-Einwirkung ist gering, weil die Cu-

Halogenide allein schon sehr korrosiv sind.
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Die sich nur durch Oxid-Zugabe bildenden Oxidschutzschichten

reiBen wegen der durch Kriechen bedingten geringen Verformungs-

geschwindigkeit bei dieser Temperatur nicht auf (Abb. 35, S. 89),

daB keine Standzeitreduktion stattfindet.

Die Mechanismen bei der Chalkogen- oder Chalkogen/CuO-Einwirkung

sind schon bei den Rohrzugversuchen diskutiert worden. Bei der

S—-Zugabe erfolgt eine Reduktion der Standzeit durch Sulfidierung.

Bei S/CuO-Zugabe ist die weitere Reduktion der Standzeit durch
eine Verstdrkung der Oxidation durch S erkl&drbar. Untereinander
vergleichbar sind die Standzeitreduktionen durch Se und Te.

Bei CuO-Zugabe zu Se wird die Standzeit erhOht, was wahrschein-
lich auf eine tempordr schiitzende Oxidschichtbildung zuriickzu-
fihren ist. Demgegeniiber bewirkt die CuO-Zugabe zu Te keine
Standzeitdnderung, was wahrscheinlich auf eine kurzzeitige Oxid-
schichtbildung und anschlieBenden lokalen selektiven Angriff

des Chalkogens zuriickzufiihren ist.

Die Rohrberstversuche bei 700 °C ergaben erst bei den Potentia-

len der Cu-Halogenide signifikante Standzeiterniedrigungen (Abb.

37, 8.91), wobei diese Tendenz durch CuO-Zugabe zusdtzlich ver-
stdrkt wird. Eine Standzeitreduktion erfolgt hier auch bei
alleiniger CuO-Zugabe. Das hingt mit der starken Kriechverfor-
mung bei dieser Temperatur zusammen. Dadurch reiBt die Oxid-
schutzschicht periodisch auf und es kann ein verstirkter Oxida-

tionsangriff stattfinden (Sprddfilmbruch).

Allgemein unterscheiden sich die Ergebnisse der bei 500 °c und
700 OC gefahrenen Rohrberstversuche wie folgt:

N

- Bel der hoOheren Temperatur ist die Spannungsabhingigkeit der
Standzeit viel geringer. Ein querschnittsvermindernder
korrosiver Angriff (ob flichenhaft oder selektiv) kann
infolgedessen bei 500 °C eine weitaus grdBere Standzeitre-
duktion als bei 700 °C bewirken.

sO
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- Das Probenmaterial wird bei ErhShung der Temperatur immer
duktiler, so daB Spannungsspitzen, die durch KorrosionsriB-
bildungs~-Effekte entstehen, bei 700 °c viel besser abge-
baut werden k&nnen.

- Bei alleiniger Oxidzugabe wird durch die geringe Verformungs-
geschwindigkeit der Proben bei 500 ©C eine Oxid-Schutzschicht
aufgebaut, die keinen oder sogar einen positiven EinfluB auf
die Standzeit hat, widhrend durch die hdhere Verformungsge-
schwindigkeit bei 700 °C die Oxidschicht periodisch aufreiBit,

so daB ein weiterer Angriff erfolgen kann.

9.3 Biegeprobengliihversuche

Die austenitischen Cr-Ni-Stdhle weisen nur eine Mischkristall-
hirtung auf, die Ni-Legierung Inc 718 ist in erster Linie durch
Ausscheidungsteilchen ausgehdrtet. Zircaloy 4 und Armcoeisen

sind Uberwiegend durch Kaltverformungen zu h&rten.

Der angestrebte KorrosionsriBtest hat nur bei Inc 718 bei

sehr hohem Korrosionspotential zum Bruch der Proben gefiihrt.

Die auftretende interkristalline Korrosion ist sowohl vom Korro-
sionsmedium als auch vom Spannungsniveau abhdngig. Die Abb. 22,
S. 75 =zeigt sowohl fiir Inc 718 als auch fiir 1.4970/15% k.v., da8
an Stellen starker Zugspannung interkristalline Korrosion auf-
tritt, wdhrend die kaum unter Spannung stehenden Enden der Biege-
proben keine interkristalline Korrosion aufweisen. Im Gegensatz
zum austenitischen Cr-Ni-Stahl fiihrten diese interkristallinen
Korrosionsstellen bei der ausscheidungshdrtenden Ni-Legierung

Inc 718 zum Bruch und zwar ohne Nebenrisse (Abb. 20, S. 73 ).
Eine korrodierte Korngrenze hat also als RiBkeim gedient. Die
Entstehung und das Wachstum eines Risses fithrt zu einer sténdi-
gen Erh6hung der Spannung vor der RiBspitze, bei Bildung mehre-
rer Risse wird die Spannung vor der RiBspitze reduziert. Das
Auftreten eines relativ spr&den Trennbruches hdngt davon ab,ob

in Konkurrenz mit der kritischen Schubspannung To die theo-
retische Trennfestigkeit am RiBgrund 9y erreicht wird (Abb. 4,

S. 13). Die Tendenz zur Spr&dbruchbildung steigt an, wenn das
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Verhdltnis co/ro abnimmt. Eine Abnahme wvon O wird bei den eigenen
Versuchen durch den chemischen EinfluB bewirkt. AuBerdem wird
durch Verfestigung der Probenmaterialien im besonderen durch

die Ausscheidungshartﬁng von Inc 718 o erh6ht, so daB in diesem
Fall von einem SpannungsriBkorrosionsvorgang gesprochen werden
kann.

In ziemlich duktilen Materialien wie in 1l®&sungsgegliihten austeni-
tischen Stdhlen ist das Verhdltnis oo/ro immer so hoch, daB keine
Sprddbruchbildung eintritt (Abb. 24, S. 79). Bei hoch kaltverform-
ten Proben wirkt die Spannungsrelaxation wdhrend der Glithung der

Sprddbruchbildung entgegen.

Wegen des unterschiedlichen Reaktionspotentials der chemischen
Reagenzien mit den eingesetzten Materialien und der Kinetik des
Reaktionsablaufes in der entstehenden Korrosionsschicht lassen
sich Deutungen zum AusmaB der chemischen Reaktion geben. Zirca-
loy als das reaktivste eingesetzte Metall reagiert am stidrksten,
wobei der maBgebende Transport zur Reaktionsstelle durch Anionen-
diffusion erfolgt (s. Kapitel 2.2.1). Dies kann. durch innere
VolumenvergréBerung zum AufreiBen der sich bildenden Korrosions-
schichten flihren. Aus diesen Griinden k&nnen sowohl Gewichtszunah-

men als auch -abnahmen vorkommen (Abb. 21, S. 74).

Armcoeisen ist weitaus weniger reaktiv als Zircaloy. Unter Ka-
tionendiffusion bilden sich Korrosionsschichten mit relativ vielen
Fehlstellen. AuBerdem ist wegen der relativ hohen Dampfdriicke

der entstehenden Fe-Verbindungen mit Abdampfen zu rechnen (Abb. 21,
S.74 ). Es k&nnen sich wahrscheinlich kaum Schutzschichten bil-
den und es kann deshalb sowohl durch Schichtwachstum zu Gewichts-
zunahmen als auch durch Schichtabplatzen und Schichtverdampfen zu

Gewichtsabnahmen kommen.

Die am stdrksten vertretenen Legierungsbestandteile in den aus-
tenitischen Stdhlen sind Ni, Fe und Cr, wobei in dieser Reihen-
folge ihre chemische Reaktivitdt zunimmt. Cr kann unter Kationen-
diffusion fehlstellenarmes Cr-Oxid oder Fe-Cr-Spinelle bilden
/89/ .Dieser Schutzschichtbildung verdanken die austenitischen
Stdhle ihre relativ gute chemische Stabilitdt (Abb. 21, 23, S. 74,

S. 77). AuBerdem verleiht das vorhandene Nickel der Oxidschicht
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eine relativ hohe Haftfestigkeit. Die Versuchsergebnisse mit
Halogen- und Chalkogen-Einwirkung zeigen bei den austenitischen
Stdhlen drei verschiedene Korrosionsmechanismen: Schutzschicht-
bildung, Verdampfung von Korrosionsschichtbestandteilen (Abb.25,
27, S. 81, 83) (z.B. Fe-Jodide) und Schichtabplatzen (z.B.
Fluoride). Inc 718 hat einen hohen Ni-Gehalt (>50%), einen hohen
Cr-Gehalt (ca. 20%) und einen hohen Gehalt an Mo (ca. 5%). Es
bildet sich bei Oxidation anfdnglich eine gut schiitzende NiO-
Schicht, die nach gewisser Zeit von einer gleichmédBigen Cr203—
Schicht mit geringem NiCrO4—Anteil abgeldst wird /92 /. Nickel
verleiht der Schicht eine relativ gute Haftf&dhigkeit, durch
Verankerung dieser Schicht in den Korngrenzen. Inc 718 besitzt
im Vergleich zu den anderen Materialien die hOchste Oxidations-
bestdndigkeit (Abb. 21, 23, 27, S.74-83).

Von den eingesetzten Chemikalien zeigt CuCl2 und dessen Mischung
mit CuO den gr&Bten korrosiven EinfluB. Im Gleichgewicht mit
zusdtzlich eingefiilltem Cu zerfdllt CuCl2 nach folgender Reak-
tionsgleichung: CuCl2 + Cu + 2 CuCl. CuCl hat bei der Einsatz-
temperatur von T = 500 OC im Vergleich zu den anderen eingesetzten
Halogeniden einen relativ hohen Dampfdruck von p = 6,7-10 2 Pa
(s. Tab. 6). Man kann davon ausgehen, daB bei diesem hohen Dampf-
druck stets das volle Chlorpotential an der Reaktionsfldche zur
Verfligung gestellt wird. Bei zusdtzlicher Zugabe von CuO kann der
langsamere Transport von Sauerstoff zur nachtrédglichen Reaktion
mit primdr gebildeten Halogeniden fiihren (z.B. Chloride) /87 /.
Sollte doch schon eine schiitzende Oxidschicht gebildet werden,

so wird durch Einlagerung des Halogens in der Oxidschicht /1 /
nur die Fehlstellenkonzentration erhSht und somit ihre Diffu-
sionssperrwirkung vermindert. AuBerdem kann die Haftfdhigkeit

auf dem Grundmaterial gestdrt und schlieBlich die Plastizitédt

der Korrosionsschicht durch diese zweite Komponente geschwédcht

werden, was zum Abblittern der Xorrosionsschicht fiihren kann.

Durch den chemischen Angriff findet keine prinzipielle Anderung
des Materialverhaltens statt (Abb. 24, S.79 ), so daB die domi-
nierenden Erholungs- bzw. Rekristallisationsvorgdnge nur von den

korrosiven Einfliissen iliberlagert werden. Beim Einsatz von Haloge-
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niden erfolgt bei den l8sungsgeglilhten Materialien der chemische
Angriff mehr interkristallin, widhrend bei den hBher kaltverform-
ten Materialien dieser interkristalline Angriff von einer sehr
starken Fldchenkorrosion {iberdeckt wird (Abb. 26, S. 82),

/123/ hat in seinen Versuchen &hnliche Tendenzen entdeckt. Dies
kdnnte damit zusammenh&ngen, daB durch erh8hte Kaltverformung
die Versetzungsdichte und damit die Cr-Diffusionsgeschwindigkeit
in der Matrix stark erhdht wird. Durch die interkristalline
Korrosion ist die Gewichtszunahme relativ gering, wdhrend durch
eine groBfldchige Korrosion die Gewichtssteigerung viel hoher
ist (Abb.25,27;S. 81,83). Die Fléchenkorrosion kann natfirlich
auch zu abplatzenden Schichten und deshalb zu Gewichtsverlusten

fiihren (z.B. durch Cqu).
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10. Bestimmung des Jod-bzw. Chlorpotentials im Brennstab mit

Modellrechnungen

Es hat sich aus Literaturdaten /1,9,80/ und den eigenen Messun-
gen gezeigt, daB die Elemente Jod und Chlor einen EinfluB auf
das mechanische Verhalten von Hiillmaterialien ausiiben, deshalb
soll im folgenden die Berechnung des bei Reaktorbetrieb mdgli-
chen Jod- bzw. Chlorpotentials unter verschiedenen Randbedin-
gungen einen Vergleich mit den eigenen experimentellen Daten

ermbglichen.

Bei den eigenen Experimenten kann von jeweils 2 Potentialgrenz-

werten ausgegangen werden:

- Die von den Cr-Halogeniden (auBer Cer) eingestellten Halo-
genpotentiale (RT lan, = -115.4 kJ/Mol, R-T lnpc12 =
-288,3 kJ/Mol bei 700 °C und R-T lnpci, = -307,8 kJ/Mol bei 500 °C)
kbnnen bei den eigenen Messungen als Grenzwerte filir solche Halo-
genpotentiale angesehen werden, bei denen das mechanische Ver-

halten der Hiillmaterialien noch nicht beeinflufit wird.

- Die von den Cu~Halogeniden (auBer Cqu) eingestellten Halogen-
potentiale (R.T lnpr, = -80,1 kJ/Mol, R-T lnpcl2 = -183 kJ/Mol
bei 700 °C und R-T lnpcy, = -194,4 kJ/Mol bei 500 °C) haben
bei den eigenen Messungen einen grofBen und mit Sauerstoff
den gr6Bten EinfluB auf das mechanische Verhalten der HUll-

materialien ausgelibt.

Es soll deshalb gepriift werden, ob die bei den eigenen Versuchen
durch Cr-Halogenide bzw. Cu-Halogenide eingestellten Halogen-
potentiale wdhrend des Reaktorbetriebes mdglich sind. Die dafir
notwendigen freien Enthalpien sind in Tab. 10 aufgefiihrt. Zur
Berechnung dieser Halogenpotentiale muB der Vorgang des Chemi-

kalieneintrages berlicksichtigt werden.
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Chem. G° /"3/Mol 7
Reagenz
25 °c 500 °c 700 °c
52946 ~38359 -78833
12 -15278 -148891 -209059
Cl2 -66532 -181808 -234097
O2 -61611 ~-166681 -214452
U -15018 -46871 -64209
U02 -1108857 -1165015 -1196939
UCl3 -941318 -1044167 -1098809
UCl4 -1111311 -1239021 -1312738
uocCl ~978598 =1047763
UOCl2 -1129888 ~1222671
UOCl3 -1242316 -1358018
U02Cl -1313119 ~1415812
Tab. 10: Freie Standardenthalpien nach /39/

10.1 Jodpotentialbestimmung

Jod wird bei der Spaltung des Kernbrennstoffes kontinuierlich

freigesetzt, aber sehr schnell wieder abgebunden, weil auch

gleichzeitig Cs als Spaltprodukt freigesetzt wird und eine
stabile Verbindung mit Jod als CsI eingeht /118/. Das Jodpoten-

tial, ausgehend von dieser Verbindung, wdre zu gering um das

mechanische Materialverhalten zu beeinflussen.

Nur durch die

Erniedrigung der Cs-Aktivitdt kann die Jodaktivit&dt steigen.

Von /118/ sind verschiedene M8glichkeiten aufgezeigt worden,

nach denen die Cs-Aktivitidt durch Reaktionen mit anderen Part-

nern im Brennstoff-Spaltprodukt-System absinkt, so daB sich
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Jodpotentiale einstellen k&nnten, die oberhalb der fiir mechani-
sche Beeinflussung notwendigen oben beschriebenen Potential-

werte liegen.

Im folgenden sollen ausgehend von den entsprechenden Modellrech-
nungen die Bedingungen zum Erreichen der notwendigen Jodpotentiale
bei 700 °c diskutiert werden. Mit Abb. 85, welche die Partialdriicke
von atomarem Jod filir das Gleichgewichtssystem CsI-Mo-0O bei un-
terschiedlichen Sauerstoffpotentialen darstellt, kann das notwen-
dige Sauerstoffpotential zur Einstellung eines bestimmten Jod-
partialdruckes abgelesen werden. Bei den eigenen Versuchen wurde

von molekularen Jodpotentialen ausgegangen, so daB eine Umrechnung

1000 800 600 500 400 TI°C]

ox.pot.
(kcal]

Csy Mo, 0y
X, N

CspMo0y,

lgpI [PQ]

equit. [Mo) - CsI

apo =1
Ma0; = 1

~144

1,100, too 300 8OO 700 TIK]
8 8 10 N 12 1B 1w B 0YT(IK]

Abb. 85: Partialdriicke von Jod im Gleichge-
wichtssystem CsI-Mo-O bei unterschied-
lichen Sauerstoffpotentialen nach /118/

auf das atomare Jodpotential mit Hilfe folgender Gleichgewichts-

reaktion notwendig ist:
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2T > 12 (38)

Die Gleichung flir thermodynamisches Gleichgewicht lautet:

(o] O
= = - . — . 39
AG = O G12 2 G; + RT 1npIz 2 R.T lnp; (39)

Das atomare Jodpotential ergibt sich zu:

—_— O — o .
R-T lnp; = 1/2 GI2 Gy + 1/2 R-T 1n pI2 (40)
R*T lnp; = 1/2 (-209059) - (-78833) + 1/2 R-T lnpg (40a)
2
R*T lnp; = -25697 + 1/2 R-T Pr, [~ 3/gat_7 (40D)

Das molekulare Jodpotential lautet:

R*T lnp, = 2 G? - G + 2 R:T lnp; (41)
2 2

R*T lnp; = 2 * (-78833) - (-209059) + 2 R-T 1lnp, (41a)
2

R*T lnp, = 51393 + 2 R'T lnp, /"3/Mol_7 (41b)
2

Ausgehend vom molekularen Jodpotential, welches vom Cri2 einge-
stellt wird, soll mit der Umrechnungsgleichung (40b) das atomare

Jodpotential errechnet werden.

R*T 1an =-25697 + 1/2 (-115,438) : (42)
R-T lan = -83416 / J/gat_/ (42a)

Daraus errechnet sich der atomare Jodpartialdruck zu:

_ 83416
o 8,314-973 _ 3,3 /pal (42Db)

Py =
In Abb. 85 ergibt dieser Jodpartialdruck mit der Versuchstempe-
ratur von 700 °C einen Schnittpunkt, welcher ein Sauerstoffpo-
tential von ca. 70 kcal/Mol (-293 kJ/Mol) in einem bestimmten
Systembereich angibt. Dieser kann durch folgende Gleichgewichts-

reaktion ausgedriickt werden:
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2 CsT + 2 MoO2 + 3/2 O2 - C52 M02 O7 + 2 I (43)

Wobei das Jodpotential rechnerisch etwas genauer durch folgende
Gleichung fir das thermodynamische Gleichgewicht bestimmt werden

kann:

R-T lan = 158000 - 27,2 T + 3/4 R°T lnpo (44)
2

Durch Umrechnung mit Gleichung (41b) auf das molekulare Jodpotential

ergibt sich:
R-T lan = 51393 + 2 (158000 - 27,2 T + 3/4 R-T lnpo ) (45)
2 2

- Das Sauverstoffpotential erhidlt man durch Umstellen dieser Gleichung:

R-T lnpo = 2/3 (-367393 + 54,4 T + R.T lan ) (46)
2 2

Es so0ll nun das notwendige Sauerstoffpotential zum Erreichen des

von Cr12 eingestellten Jodpotentials (R-T lan2 = =115438 J/Mol)

bestimmt werden:

R-T lnpO = 2/3 (=367393 + 54,4 T + (=115438) (46a)
2

-286600 J/Mol (-68,5 kcal/Mol) (46Db)

Das notwendige Sauerstoffpotential zum Erreichen des von Cul ein-

gestellten Jodpotentials (R-T lan2 = -80186 J/Mol) ergibt sich zu:
RT lnp, = 2/3 (-367393 + 54,4 T + (-80186)) (46c)
2
= -263099 J/Mol (62,8 kcal/Mol) (464)

Um das bei den eigenen Versuchen durch CrI, bzw. Cul eingestellte

2
Potential zu erreichen, sind filir einen Brennstoff {iberdurchschnitt-
lich hohe Sauerstoffpotentiale von -286,6 kJ/Mol (-68,5 Kcal/Mol)
bzw. -263,1 kJ/Mol (-62,8 kcal/Mol) notwendig. Letzteres ent-

spricht nach /119/ einem O/M-Verh&ltnis von 2,005. /120/ gibt
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nach einem Abbrand von 10% bei 723 °C und einer Anfangsst&chio~
metrie von 1,995 eine mittlere EndstSchiometrie von 2,005 an.
Dieser Wert entspricht dem oben genannten O/M-Verh#ltnis, was

bedeutet, daB auch bei einem unterstdchiometrisch eingesetzten

Brennstab solch ein hohes Sauerstoffpotential nicht auszuschlieBen
ist und sich infolgedessen das Jodpotential von -80,1 kJ/Mol

einstellen kann.

10.2 Chlorpotentialbestimmung

Chlor kann als Verunreinigung bedingt durch den Herstellungs-
prozeB im Brennstab enthalten sein. Als mdgliche Chlorverbin-
dungen sollen folgende Uranchloride bzw. Oxychloride angesehen
werden: UCl3, UCl4, UC15, UC16, UuoCl, UOClZ, UOC13, U02C12.

Es kodnnen zwei M&glichkeiten des Verunreinigungseintrages in

Betracht gezogen werden /121/.

10.2.1 Chloreintrag vor dem Sinterproze8

Gesintert wird bei einer Temperatur von ca. 1600 ©c und bei
durchstrdmendem Schutzgas (Argon) mit einem Sauerstoffpartial-
druck von 10”2 Pa. Unter diesen Bedingungen zerfallen die
Oxychloride und werden wegtransportiert. Die hochchlorhaltigen
Uranchloride verdampfen wegen ihres hohen Dampfdruckes. Es soll
deshalb bei der Potentialberechnung von UCl3 ausgegangen wer-
den. Dazu sollen die Bedingungen zur Einstellung des Chlorpo-
tentials durch CrCl2 (R-T lnpCl = =288337 J/Mol) bzw. CuCl

(R-T 1n Pcy. = —182817 J/Mol) b%i 700 °C ermittelt werden.
2

a) Zur Chlorpotentialbestimmung von UCl3 soll von der folgenden

Reaktionsgleichung ausgegangen werden.

2/3 UCl, -~ 2/3 U + c12 (47)

3
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Die Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichtes ist ab-
hdngig von der Uranaktivitdt, die wiederum iliber folgende Reak-

tionsgleichung vom Sauerstoffpotential abhéngt:

UO2 +~ U + 02 (48)

Es soll nun die Uranaktivitdt bei einem hohen Sauerstoffpoten-
tial von -335 kJ/Mol (-80 Kcal/Mol) bestimmt werden. Die Glei-

chung flir das thermodynamische Gleichgewicht lautet:

A = = o o — o . R - .
G 0 Gy + G02 GUO2 + R.T 1naU + R.T 1np02 R.T 1naU02 (49)

Bel einer UOZ-Aktivitét von 1 ergibt sich fir die Uranaktivitédt

R'T lnag =-GS -Gy o+ GSO = R-T Inp, (50)
2 2 2
R-T 1n a; = - (-64209) - (-214452) + (-1196939) - (-335000) (50a)
R-T 1n ay = -583278 / J/gat_/ (50b)
a_ = 5-10732 (50c)

U

Ausgehend von Reaktionsgleichung (47) kann nun mit Hilfe der Glei-
chung filir das thermodynamische Gleichgewicht das Chlorpotential

bestimmt werden (aU soll 1 sein)

Cl3
AG = = o o - o . .
G 0 2/3 GU + GC12 2/3 GUC13 + 2/3 R-T lnaU + R-T lnpClz
- 2/3 R-T 1n aUC13 (51)
- - - o . o - °
RT lanl2 = -2/3 G GCl2 + 2/3 GGC13 2/3 R-T 1n ay (52)
R*T lnpCl = -2/3 (-64209) - (-234097) + 2/3 (-10988009)
2
-2/3 (-583278) (52a)
R-T lnpcl = -66784 J/Mol (52b)

2
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Wegen der geringen UCl,-Mengen und des relativ hohen Dampf- und

Partialdruckes ist einZ UC13—Aktivitét von 1 unwahrscheinlich.
Es sollen deshalb die UC13—Aktivitéten errechnet werden, bei denen
die notwendigen Chlorpotentiale noch eingestellt sind und zwar bei
einem Sauerstoffpotential von =335 kJ/Mol (-80 kcal/Mol) . Mit

Gleichung (51) ergibt sich:

R-T 1n aUC13 = Gy + 3/2 Gcl - GUCl + R*T 1ln ag
2 3
+ 3/2 R-T 1n pC12 (53)

Bei einem Chlorpotential von -288337 J/Mol (eingestellt von
CrCl,) ergibt sich folgende UCl,-Aktivitédt:

3
R-T 1n a = -64209 + 3/2 (-234097) - (-1098809)
Uc13
+ (-583278) + 3/2 (-288337) (53a)
R-T 1n aUCl3 = -332329 J/Mol (53b)
_ -18
aUC13 = 10 (53c)

Bei einem Chlorpotential von -182817 (eingestellt von CuCl) er-

gibt sich folgende UCl3—Aktivitét:
R*T 1n a = -64209 + 3/2 (-234097) - (-1098809)
UCl3
+ (-583278) + 3/2 (-182817) (53d)
R'T 1n aUCl3 = -174049 J/Mol (53e)
_ e.an—10
Aycy. T 510 (53f)

3

Um das bei den eigenen Versuchen durch CrCl, bzw. CuCl einge-

2
stellte Potential zu erreichen sind im Brennstoff bei einem
Sauerstoffpotential von -335 kJ/Mol (-80 kcal/Mol) nur sehr

niedrige UCl3 Aktivitdten notwendig.
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Flir Chlor wird laut Spezifikation eine maximale Verunreinigungskon-
zentration von 2,5'10_5 zugelassen /122/. Dies wiirde einer Mol-Xon-
zentration von 3,5'10_’4 entsprechen. Bei Annahme einer idealen
Losung und bei vollstidndiger Reaktion mit UO2 zZu UCl3 wlrde dies
einer UCl,-Aktivit&dt von 6,1-10"4 gleichkommen. Diese Aktivitit
liegt weit oberhalb der UC13—Aktivitét von 5'10_10, die bei einem
Sauerstoffpotential von -335 kJ/Mol (=80 kcal/Mol) notwendig ist,
um das Hillmaterial mechanisch zu beeinflussen.

10.2.2 Chloreintrag nach dem SinterprozeB

Nach dem SinterprozeB wurde der Brennstoff gelegentlich auf PVC-Un-
terlagen gelagert. Chlor kann aus dieser Unterlage in den Brennstoff
hineindiffundieren und mit dem Brennstoff (UOZ) reagieren. Die
moglichen Reaktionsprodukte sind unter den anfangs genannten
Uranchloriden bzw.-Oxychloriden zu suchen. Eine Reaktion ist

nur dann mé&glich, wenn die Differenz der freien Enthalpien

zwischen End- und Anfangsprodukten negativ ist. Deren Berechnung
soll bei Raumtemperatur fiir UOCl3 gezeigt werden. UOCl3 kann nach

folgender Reaktionsgleichung entstehen:

Uo, + 3/2 cl, » UOCl3 + 1/2 0, (54)
Die Differenz der freien Enthalpien ergibt:
AG = G° + 1/2 G2 -~ G? - 3/2 G°, + R-T 1ln a
UOCl3 02 UO2 C12 UOCl3
+ 1/2 R-T 1ln p02 - R:T 1n anz - 3/2 R-T lnpC12 (55)

Die Reaktion findet bei Raumtemperatur (25 OC) statt. Der Sauer-
stoffpartialdruck liegt bei 0,2 bar, der Chlorpartialdruck bei

1 bar, die UOZ-Aktivitét liegt wie die Aktivit&t von UOCl3 bei 1.
Daraus ergibt sich:

AG = + (-1242316) + 1/2 (-61173) - (-1108857)

- 3/2 (-66532) + 1/2 (-3988) (55a)

AG = - 66,2 kJ (Mol) (55b)
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Die Differenz der freien Enthalpien ist negativ, d.h. diese
Reaktion ist m&glich. Von den weiteren in Erwdgung gezogenen
Verbindungen (UC13, UC14, UClS, UCcl UoCl, UOCl, und UOZClz)

6’ 2
ist nur noch die Bildung von U02Cl nach folgender Reaktions-

2
gleichung méglich:

UO2 + Cl2 > U02C12 (56)

Diese beiden bei Raumtemperatur entstehenden Verbindungen sind
bei 700 OC instabil, so daB die folgenden Potentialberechnungen
bei 500 °c durchgefiihrt werden.

10.2.2.1 Chlorpotentialeinstellung durch UOCl3

Zur Chlorpotentialbestimmung soll von folgender Reaktionsglei-

chung ausgegangen werden:

2/3 UoCl, + 1/3 0, = 2/3 uo, + Cl, (57)
Die Gleichung flir das thermodynamische Gleichgewicht lautet:
AG = 0 = 2/3 GGO + Gél - 2/3 Ghoc1. ~ 1/3 63
2 2 3 2
+ 2/3 R-T 1n aU02 + R-T 1n pC12 - 2/3 R-T 1n aUOCl3
- 1/3 R-T 1n Po (58)

2

Aus der Gleichung ist eine direkte Abhédngigkeit zwischen dem
Sauerstoff- und dem Chlorpotential ersichtlich. Es soll im fol-
genden das Sauerstoffpotential bestimmt werden, bei welchem

das durch CrCl, bzw. CuCl sich einstellende Chlorpotential

2
vorherrscht.
R-T lnp = 2 G° + 3 G2 - 2 G2 - G2
o, uo,, cl, uocl, o,
. . - . 59
+ 2 R-T lnaU02 + 3 R*T pCl2 2 R-T aUOC13 (59)

Bei einem Chlorpotential von -307772 (CrClz) ergibt sich bei

UOClj-bzw. UOZ—Aktivitéten von 1
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R-T lnpO = 2 (-1165015) + 3 (-181808) - 2 (-1358018)
2
- (-166681) + 3 (=307772) (59a)
R-T 1npO = -916053 J/Mol (-218,796 kcal/Mol) (59Db)
2

Flir ein Chlorpotential von =194443 (CuCl) ergibt sich:

R-T lnpO = -576066 J/Mol (-137,591 kcal/Mol) (59¢)
2
Im folgenden soll bei einem hohen Sauerstoffpotential von
=335 kJ/Mol (-~80 kcal/Mol) und einem von CuCl eingestellten
Chlorpotential (~194443 J/Mol) die dafiir notwendige UOCl3-Ak—

tivitdt bestimmt werden.

RT 1n a = G° + 3/2 G2 - G} - 1/2 G?°
uocl, uo, cl, UoCl, o,
+ R-T lnaUO2 +3/2 R'T 1n po; = 1/2 R.T lnp, (60)
2 2
R-T 1naUOCl3 = + (-1165015) + 3/2 (-181808) - (-1358018)
- 1/2 (-166681) + 3/2 (-194443) - 1/2 (-335000) (60a)
R-T 1naUOC13 = -120533 / J/Mol_7 (60b)
a = 7.1072 (60c)
uoCl,

In dhnlicher Weise wie in Kap.10.2.1 dargestellt, ergibt sich unter
den schon genannten Annahmen bei einer maximalen Chlorverunreini-

gungskonzentration von 2,5-10=5 eine UOC13—Aktivitét von 6,1.10"
Diese Aktivitdt iibersteigt auch hier bei weitem die errechnete
UOC13—Aktivitét zur Erzeugung eines Chlorpotentials von

-194443 J/Mol.
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10.2.2.2 Chlorpotentialeinstellung durch U029l2

Des weiteren soll zur Chlorpotentialeinstellung von folgender

Reaktionsgleichung ausgegangen werden:

uo c12 +~ U0, + Cl (61)

2 2 2

Die Gleichung fiir das thermodynamische Gleichgewicht lautet:

AG = 0 = G° + G° - G2 + R-T 1ln a
uo,, Cl, Uo,Cl1, uo,,
+ R*T 1ln pc12 - R*T 1n aUOZClz (62)

Im folgenden soll die notwendige UOZClz-Aktivitét bei einer UOZ—
Aktivitdt von 1 zur Einstellung des Chlorpotentials von

-307772 J/Mol (eingestellt von CrClz) berechnet werden.

R-T 1 = G° ° - G° .
na G + G GUO cl + R-T 1ln a

U02C12 U02 Clz 2 2 U02
+ R-T 1n pCl2 (63)
R-T 1naU02C12 = + (=1165015) + (-181808) —- (-1415812)
+ (=307772) (63a)
R.T lnaUozc12 = -238783 J/Mol (63b)
-17
a = 7:10 (63c)
vo,Cl,

Des weiteren soll die U02Cl?—Aktivitat beim Chlorpotential von

-194443 J/Mol (eingestellt von CuCl) und sonst gleichen Bedin-

gungen berechnet werden.

R.T 1naUO2C12 = + (-1165015) + (-181808) - (-1415812)
+ (=194443) (634d)
R*T 1naUO2C12 = -125454 J/Mol (63e)
= 3.107° (63f)

a
U02C12
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In diesem Fall ergibt sich bei einer maximalen Chlorverunreini-
gungskonzentration von 2,5-10"5 eine U02C12—Aktivitét von
1-10—4, die wiederum bel weitem die errechnete U02C12—Aktivitét
von 1077 {bertrifft, um ein Chlorpotential von -194,4 kJ/Mol

Zu erzeugen.

10.3 Zusammenfassende Darstellung der Halogenpotentialberechnung

Zur Jodpotentialbestimmung wird vom CsI-Mo-O-Gleichgewichts~-
system ausgegangen. Zum Erreichen des Jodpotentials, welches
bei den eigenen Versuchen von Cul (R-T lnpy = 80,1 kJ/Mol)
eingestellt wurde, muB allerdings ein relativ hohes Sauerstoff-
potential von =263 kJ/Mol (~63 kcal/mol) im Brennelement vor-

handen sein.

Zur Chlorpotentialbestimmung wird von folgenden Chlor-Verbindun-
gen (Verunreinigungen) ausgegangen: UCl3, UOCl3 und U02C12.

Eine Umrechnung der spezifizierten maximalen Chlorverunreini-
gungskonzentration ergibt eine Aktivitdt der Uranchloride, welche
viel hoher liegt als die zur Chlorpotentialeinstellung (einge-
stellt durch CuClz/Cu(CuCl); bei 700 °c ergibt R-T lnpCl

-183 kJ/Mol und bei 500 Oc ergibt R-T lnpc12 = =-194,4 kJ;Mol)
notwendige Aktivitdt der betreffenden Uranchloride. Dabei wird
bei der Chlorpotentialbestimmung von UCl3 und UOCl3 von einem
Sauerstoffpotential von =335 kJ/Mol (-80 kcal/Mol) ausgegangen.
Daraus kann man schlieBen, daB das notwendige Chlorpotential

bei entsprechend verunreinigten Brennelementen erreicht werden

kann.

Nach den vorgefiihrten Halogenpotentialberechnungen sind sowohl
fir Jod als auch fiir Chlor die bei den eigenen Versuchen ein-
gestellten Halogenpotentiale, die zu einer starken mechanischen
Beeinflussung des Hiillmaterials gefilihrt haben, auch wdhrend des

Reaktorbetriebs im Brennstab mdglich.
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11. SchluBfolgerungen

Unter kritischen Bedingungen kombinierter mechanisch-chemischer
Einwirkung kann es in korrosiven heiBien Gasen zu dehnungsarmen,
vorzeitigem Materialversagen kommen. Dies wurde beim Versagen
von Cr-Ni-Stahl-Brennstabhiillen /1/, bei Kriechversuchen in
HeiBkorrosionsatmosphdre /7,77,97/ sowie bei der SRK von Zir-
caloy-Hillrohren durch Jod /46,65/ ersichtlich. Eigene systema-
tische Versuche sollten mithelfen diese kritischen Bedingungen

genauer festzulegen.

Prinzipiell kann zwischen chemisch-mechanischer Wechselwirkung,
bei der es nur zur Reduktion der Standzeit kommt und chemisch-
mechanischer Wechselwirkung, die auch mit einer betrdchtlichen
Bruchdehnungserniedrigung verbunden ist und infolgedessen als
SpannungsriBkorrosion bezeichnet werden kann, unterschieden

werden,

Zur alleinigen Standzeitreduktion kommt es im Prinzip durch eine
gleichmdBige Oberflichenkorrosion, was unter Vernachldssigung
der Festigkeit der Korrosionsschicht zu einem berechenbaren
Festigkeitsverlust fiihrt /7/. SchlieBlich kommt es zu einer lber
die Oberfldche der Probe gleichmdBfig verteilten RiBbildung, die
die Querschnittsverringerung forciert und noch zu einer weiteren
ErhShung der sekundiren Kriechgeschwindigkeit fiihrt /75/. Die
entsprechende Wirkung wurde in den eigenen Versuchen von den

Fluoriden ausgeldst.

Eine viel gr8Bere Gefahr ergibt sich aber durch ein verformungs-
armes selektives RiBwachstum, weil es den Abbau von Belastungs-

spitzen durch Nachgeben unter hinreichender Verformung des Mate-
rials verhindert, und weil es das Bruchverhalten schwer voraus-

sehbar macht. Hierfiir sollen im folgenden kritische Bedingungen

und verantwortliche Mechanismen diskutiert werden. Am intensiv-

sten wurden die Mechanismen an den mit chemischen Reagenzien ge-
flillten Rohrzugproben (1.4970/15% k.v., ausgelagert) untersucht,
wobei eine eigens entwickelte Auswertetechnik es ermdglicht hat,
den RiBbildungsvorgang mit einer bestimmten Kriechphase zu

korrelieren.
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Unter Einwirkung von Fe-Halogeniden, Chalkogenen sowie S/CuO

und CuFZ/CuO,sowie bei der Einwirkung von CuCl2 an l8sungsge-
glihten Flachproben bei hohen Spannungen kommt es zu einem gleich-
mdaBigen Korrosionsangriff (mit entsprechender Erhdhung der
Spannung im Restquerschnitt) und im Endbereich des tertidren
Kriechens zu einem selektiven RiBwachstum, wodurch die Bruch-
dehnung erniedrigt wird. Es handelt sich hier um F&dlle, in denen
anscheinend die Abschirmung, die die Korrosionsschicht dem
Substrat gegen einen lokal selektiven Angriff bietet, erst bei
hoher Verformungsgeschwindigkeit verloren geht. Das kann offen-
bar auch bei sehr starker Korrosion der Fall sein. Bei reinem
Fluor~Angriff reicht die Abschirmung sogar bis zum Bruch (siehe
oben) . Die Bedingungen machen hier einen Spr&dfilmbruchmechanis-
mus wahrscheinlich. Ein &hnlicher Mechanismus wird auch bei der
Spannungsrifkorrosion von Zircaloy unter Jod-Dampf angesprochen
/46/. Bei h8herer Dehnungsgeschwindigkeit der Proben waren dort

die SRK-Effekte weitaus stédrker ausgepréigt.

Ein anderer Mechanismus wurde durch Cu-Halogenid/CuO-Mischungen
(Ausnahme CuF2/CuO) schon im sekunddren Kriechbereich ausgelGst.
Diese flihren wegen des O-Potentials und der Anwesenheit von
Halogeniden zur Bildung durchldssiger Oxidschichten. Der Bereich
unterhalb der Korrosionsschicht verarmt an Cr /9/, und das Po-
tential der angreifenden Reagenzien wird unterhalb der Korrosions-
schicht abgesenkt, so daB dort die Korngrenzen selektiv und
spannungsbeschleunigt angegriffen werden. Die Kohdsionskrdfte in
den Korngrenzen werden dadurch erniedrigt, so daB Risse initiiert
werden, die sich schon bei relativ geringer Verformungsgeschwin-
digkeit selektiv zum Bruch ausweiten k&nnen. Der RiBfortschritt
wird entweder durch schrittweise Korrosion der Korngrenzen oder

durch einen Adsorptionssprodbruchmechanismus bewirkt.
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Diese beiden beschriebenen Mechanismen grenzen die bei den eige-
nen Versuchen beobachteten SRK-Effekte ein, wobei auch Kombina-
tionen beider Mechanismen aufzutreten scheinen. Diese wurden
durch Ni- und Cu-Halogenide (auBer Fluoriden) sowie durch Oxid-
mischungen mit Chalkogenen (auBer S) und Fe-Halogeniden hervor-
gerufen. In diesen Fdllen besteht unter der Korrosionsschicht
anscheinend das Potential fiir einen schwach ausgeprédgten Korn-
grenzenangriff. Dieser kann erst durch AufreiBlen der Korrosions-
schicht bei Erhdhung der Verformungsgeschwindigkeit beim Eintritt
in die tertidre Kriechphase verstirkt werden und fithrt dann zu

einem verformungsarmen und vorzeitigen Bruch.

Es hat sich folgendes herauskristallisiert:

- SRK kann auftreten sowohl bei hohen Spannungen kurz vor FErrei-
chen der wahren Bruchfestigkeit (durch Sprodfilmbruch) als auch
bei Spannungen in der N&he der Streckgrenze (durch interkri-

stalline Korrosion). Technisch interessanter erscheint zundchst

die SRK bei der niedrigeren Spannung und Verformungsgeschwindig-

keit im sekundidren Kriechbereich, die vor allem durch die Cu-

Halogenid/CuO-Mischungen (auBer CuFZ/CuO) ausgeldst wurde.

= Mit Ni- und Cu-Halogeniden (auBer Fluoriden) sowie durch Oxid-
mischungen mit Chalkogenen (auBer S) und Fe-Halogeniden ergab
sich zwar noch eine RiBinitiierung bei langsamer 'Verformung,
die selektive RiBausbreitung erfordert aber eine erh8hte Ver-

formungsgeschwindigkeit.

= Alle lbrigen Reagenzien verhielten sich hinsichtlich SRK ziem-
lich harmlos und flihrten hdchstens zu einer médB8igen Reduktion
der Bruchdehnung bei schon weit fortgeschrittener Verformung.
Das gilt filir reine Chalkogene, fiir mdBige Halogenpotehtiale,
fir Fluoride im allgemeinen. sowie fiir die CuFZ/CuO—bzw. S/Cu0-

Mischungen.

— Nur bei hohen Halogen-Reaktionspotentialen und bei Mischungen
mit Sauerstoff tritt also SRK schon bei relativ niedrigen Span-
nungen auf und zwar durch spannungsbeschleunigte interkri-

stalline Korrosion.
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zwischen 400 °C und 500 °C scheint eine kritische Temperatur

zu liegen, unterhalb derer die kinetischen Voraussetzungen

auch bei langen Versuchszeiten nicht gegeben sind, um in auste-
nitischem Cr-Ni-Stahl SRK-Effekte auszuldsen.

Wegen ihrer hohen Streckgrenze und Kriechfestigkeit neigen aus-
scheidungsgehdrtete und kaltverformte Materialien anscheinend
stdrker zu SpannungsriBkorrosionseffekten, welche durch inter-
kristalline Korrosion initiiert werden. Spannungsspitzen vor

RiBfronten k®Snnen hier nur schwer abgebaut werden.

Wie Modellrechnungen zeigen, sind in Oxidbrennstédben bei sehr hohem
Sauerstoffpotential die Halogenpotentiale (Jod bzw. Chlor) mdglich,
welche in den eigenen Versuchen (eingestellt von den Cu-~-Halogeniden),
den gr&Bten EinfluB auf das mechanische Materialverhalten ausgeiibt
haben (s. Kapitel 10). In Kombination mit dem Sauerstoffpotential
des Brennstoffes und bei auf das Hillrohr wirkenden hinreichenden
Spannungen scheint deswegen der durch interkristalline Korrosion

initiierte SRK-Mechanismus méglich zu sein.

Ausgehend von der Literaturrecherche und den eigenen Ergebnissen
soll im folgenden eine Empfehlung zur weiteren Untersuchung der
SpannungsriBkorrosion von Brennstabhiillmaterialien aus Cr-Ni-
Stahl im Hinblick auf die im Brennstab bei Reaktorbetrieb mbg-

lichen Potentialverhdltnisse gegeben werden:

- Bei festem Halogenid-Potential sollte das Sauerstoffpotential

variiert werden,

~ Das als Spaltprodukt entstehende Cs beeinfluBt unter anderem
wegen der Chromatbildungsreaktion die Sauerstoffeinwirkung,
deshalb sollte dieses Alkalimetall bei zukiinftigen Untersu-

chungen berilicksichtigt werden.

- Da je nach Spannung und Verformungsgeschwindigkeit unterschied-
liche SRK-Mechanismen ablaufen k®nnen, wire es sinnvoll,

gezielte grbBere Spannungsvariationen vorzunehmen.
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- Es ist vorstellbar, daB durch Belastungsdnderungen wdhrend
des Versuches praxisrelevante Bedingungen geschaffen werden,

die eine SRK-Beschleunigung hervorrufen kdnnten.

- Der Hillmaterialtemperaturbereich von 500-700 °c sollte
systematisch durchfahren werden, um eine Differenzierung zwi-
schen den durch chemische Reaktionen und den durch Verfor-

mung bedingten Einfllissen vornehmen zu k&nnen.
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12. Zusammenfassung

Unter Schnellbriliter-Betriebsbedingungen k&nnen Brennstédbe durch
das Zusammenwirken von chemischer und mechanischer Belastung
verformungsarme Hiillrisse erleiden. Daher sollte in dieser Arbeit
der Einfluf verschiedener chemischer Reaktivitdt von Halogeniden
mit unterschiedlichen Metalltrdgern (Cr, Fe, Ni, Cu) ,Chalkogenen,
sowie deren Mischungen mit Oxiden auf das Kriechverformungsver-

halten von Brennstabhiillmaterialien untersucht werden.

Nach einer einfiihrenden grundlegenden Beschreibung der Korrosion
bzw. des Kriechens unter mechanischer Spannung, und deren kom-
binierter Einwirkung auf den Werkstoff, werden Vertffentlichun-
gen nach Art der verwendeten Halogene bzw. Chalkogene geordnet
ausgewertet. Dabei wurde auf gemeinsame Angriffsvorgidnge bzw.
-mechanismen Wert gelegt. Nur die gleichzeitige Anwesenheit von
Sauerstoff bewirkt im Beisein von Chlor unter HeiBkorrosionsbe-
dingungen ein verformungsarmes Kriechverhalten der Hochtempera-

turwerkstoffe.

Die Versuche wurden an Flach- bzw. Rohrproben vor allem mit dem
flir Schnellbriiter-Brennstabhiillrohre vorgesehenen Cr-Ni-Stahl
1.4970 bei 500 °c und 700 °c durchgefiihrt, was ungefdhr den
Hilltemperaturgrenzen im Reaktor entspricht., Flachproben wurden
in Zugkriechversuchen sowie als elastisch vorgespannte Biege-
proben geprilift. Mit Rohrproben wurden Berst- und Zugkriechver-
suche durchgefiihrt. Dafiir wurde Fjeweils eine Versuchstechnik
entwickelt und die entsprechende Anlage aufgebaut. Die Spannun-
gen wurden den Standzeitanforderungen von ca. 100-500 h flir Leer-

proben angepalft.

Die Kriechversuche mit axial belasteten und mit chemischen Rea-
genzien geflillten Rohrproben (Rohrzugversuche) erwiesen sich
als optimale Versuchsform, weil der EinfluB eines definierten
chemischen Systems im Rohrinnern auf das mechanische Verhalten
der Rohrproben durch die Dehnungsaufzeichnung {iber der Zeit
erfaBt werden konnte. Die konventionell verwendeten MeBdaten

(Standzeit, Bruchdehnung und sekundire Kriechgeschwindigkeit)
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wurden durch die Dehnung bei Beginn des tertidren Kriechens und
durch die Dehnungswerte bei auffdlligen Formdnderungen der
Dehnungskurve erweitert. Dadurch konnte auch die fir einen vor-
zeitigen Bruch entscheidende RiBbildungsphase in Zusammenhang mit
den genannten kritischen Dehnungswerten gebracht werden, so daB
eine verbesserte Aussage iliber den chemisch-mechanisch bedingten
Angriffsmechanismus ermdglicht wurde. Zur Deutung wurde auch auf
elektronen- bzw. lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen zurickge-

griffen.

Ausgehend von den Cr-Halogeniden, welche keinen wesentlichen Ein-
fluB zeigten, konnte durch Erhdhung des Halogenpotentials (durch
Variation des Metalltridgers) eine kontinuierliche Standzeitre-
duktion, Kriechgeschwindigkeitserhdhung sowie (mit Ausnahme

der Fluoride) Bruchdehnungserniedrigung festgestellt werden. Bei
zusdtzlicher Berlicksichtigung der Dehnung bei Beginn des terti-
dren Kriechens bzw. bei Formidnderung der tertifiren Kriech-

kurve (zur Festlegung des RiBbildungszeitpunktes) lassen sich

die Reagenzien in finf Verhaltensgruppen einordnen:

- Die Cr-Halogenide bleiben ohne EinfluB.

- Fluoride verursachen einen gleichmédBigen Korrosionsangriff
bzw. eine gleichmiéBige OberflichenriBbildung, wodurch nur die
sekunddre Kriechgeschwindigkeit {(infolgedessen auch die Stand-
zelit) erniedrigt wird.

- Durch Chalkogene und durch Halogene auf dem Fe-Halogenid-Poten-
tialniveau wird zusdtzlich die Bruchdehnung durch selektive
RiBausbreitung am Ende des tertidren Kriechbereiches redu-
ziert, was sich durch eine starke Aufweitung von Anrissen
in der N&he der Bruchfliche bemerkbar macht.

- Bei weiter steigendem Halogen-Potential (Ni- und Cu-Haloge-
nide) und bei Zugabe von CuO zu den Chemikalien, die nur spéte
selektive Rifbildung verursacht haben (Fe-Halogenide bzw.
Chalkogene) erfolgt die selektive RiBbildung schon zu Beginn
des tertidren Kriechens. Interkristalline Korrosion und auf-

reiBende Deckschichten sind erkennbar.
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- Die hohen Potentiale der Cu-Halogenide in Kombination mit
CuO bewirken eine selektive RiBbildung schon im sekundidren
Kriechbereich, wobei unter einer sprdden Korrosionsschicht
interkristalline Korrosion und kaum AnriBbildung zu erkennen
sind. Hier wird die Kriechbruchdehnung des Cr-Ni-Stahles 1.4970

am stdrksten von ca. 20% auf ca. % reduziert.

Durch starke Erniedrigung der Bruchdehnung werden spannungsrif-
korrosionsdhnliche Vorgdnge angezeigt. Folgende Mechanismen,

die zu SRK filhrten, wurden ermittelt:

= Im besonders kritischen Fall bildet sich eine riBeinleitende
interkristallin korrodierte Zone (spannungsbeeinfluBt) unter
der Reaktionsproduktschicht, wodurch SRK schon bei mdBigen

Spannungen (etwa bei o ) und entsprechend geringer Verfor-

0,2
mungsgeschwindigkeit im sekunddren Kriechbereich ausgeldst

wird.

= Im milderen Fall bildet sich eine sprdde Korrosionsschicht
mit einer an Cr verarmten Unterschicht, die bei hoher Spannung
und hoher Verformungsgeschwindigkeit im tertidren Kriechbe-
reich aufreiBt und zu einer selektiven RiBausbreitung fihrt.

Es kann auch eine Kombination beider Mechanismen auftreten.

Die Abschdtzung der bei Reaktorbetrieb mdglichen chemischen Po-
tentiale in Oxidbrennstdben zeigt, daB im Brennelement vorhandene
Halogene (I, Cl) auf dem Niveau der Cu-Halogenid-Potentiale
angeboten werden kdnnten. Diese bewirken schon ohne Sauerstoff
SRK-dhnliche Effekte. Bei zusdtzlicher Anwesenheit eines reak-
tiven Sauerstoffpotentials kann dieses Halogen-Potential aus-
geprdgte SRK-Effekte ausl®sen, die hauptsdchlich auf spannungs-
beeinfluBter interkristalliner Korrosion beruhen. Dazu ist jedoch
ein sehr hohes Sauerstoffpotential im Brennstab und eine ziemlich

hohe mechanische Spannung im Hiillrohr erforderlich.
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