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Zusammenfassung

Die Flissigmetallversprddung von Lithium bei zwel ferritisch-
martensitischen Stdhlen und bei einem austenitischen Chrom-
Nickel~-Stahl wurde untersucht. Zu diesem Zweck wurden Zugver-
suche in einer Lithiumschmelze bei 200 und 250 °C mit je zwel
verschiedenen Dehngeschwindigkeiten durchgefiihrt. AuBerdem wa-
ren in Lithium vorausgelagerte Proben (1000 h, 550 OC) im Ver-
suchsprogramm mitenthalten. Referenzwerte konnten aus durchge-

flihrten Zugversuchen an Luft (RT, 250 OC) entnommen werden.

Die Ergebnisse eingehender Nachuntersuchungen zeigen:

1. Der Austenit wird durch die Lithiumschmelze weder in seiner
Zugfestigkeit noch in seinen Duktilitdtseigenschaften beein-
trachtigt. Der Bruch erfolgt in jedem Fall in Form eines

duktilen Trichterbruches.

2. Die ferritischen Martensite bleiben ebenfalls unverdndert in
ihrer Zugfestigkeit. Jedoch zeigen sie eine merkliche Vermin-
derung ihrer Duktilitdt (bis zu 70 %) bei den Versuchen in
fliissigem Lithium. Die Vermutung einer stattgefundenen Flis-
sigmetallversprddung wird durch ein entsprechendes Bruchver-
halten, was in Form eines Mischbruches aus interkristallinem
Sprodbruch und duktilem Scherbruch auftritt, bestdtigt. Eben-
SO0 weisen Korngrenzeneffekte und Hohlraumbildung an den Mantel-
fldchen der Proben auf einen chemischen Ldsungsangriff durch

das Lithium hin.

Aus den experimentellen Befunden kann der SchluB gezogen werden,
daB eine ausreichende Vertrdglichkeit des Austenits mit Lithium
vorhanden ist. Dagegen erscheint der Einsatz der ferritisch-mar-
tensitischen Stdhle in fliissigem Lithium insbesondere bei er-

héhter Temperatur (550 OC) als problematisch.

Die Versuchsergebnisse konnten zudem unter Zuhilfenahme der
theoretischen Grundlagen zu einem besseren Verstidndnis der Fliis-
sigmetallversprddung genutzt werden. Demnach setzt der Vorgang an

der Probenoberfldche durch Adsorption des Fliissigmetallatoms ein

und durch eine Verminderung der Koh#sionskrédfte im Werkstoff er-




folgt ein erleichtertes RiBwachstum, was versproderkontrolliert

ist. Daraus resultiert der interkristalline Sprddbruchanteil. So-
bald aber die Transportgeschwindigkeit des Versprdderatoms an die
RiBspitze kleiner als die Verformungsgeschwindigkeit wird, lduft

der Bruch im duktilen Scherbruch aus.




Experiments for liquid metal embrittlement of fusion |

reactor materials by liquid lithium

Summary

The liquid metal embrittlement behaviour of two martensitic-
ferritic steels and one austenite chromium-nickel-steel was
investigated. Tensile tests in liquid lithium at 200 and 250°¢C
with respectively two different strain rates including pre-
corroded samples (1000 h at 550°C in lithium) were carried
out. Reference values were gained from tensile tests in air
(RT, 250°C).

Conclusions:

1. The austenitic steel is neither in its tensile strength
nor in its ductility affected by liquid 1lithium. The
observed failure mode revealed a ductile dimple frac-

ture behaviour.

2. The tensile strength of the ferritic-martensitic alloys
indicate no influence of the lithium, but showed a signi-
ficant reduction of ductility (about 70 %) after the ex-
periments. The presumed liquid metal embrittlement is con-
firmed by the fracture mode, which is a combination of
intercristalline brittle fracture and ductile shear frac-
ture. Grain boundary effects and cavity formation at the
surface of the specimens point to a chemical solution

attack by lithium.

It is concluded, that there exists a sufficient compatibility
of the austenitic steel with liquid lithium. The use of the
ferritic-martensitic steels in liquid lithium on the other
hand, especially at temperatures of about SSOOC, seems to

be problematic.



The experimental results led to a better understanding of

LME, applying the theory of this material failure. Thus, be-
ginning at the surface, after the adsorption induced reduc-
tion of the cohesion by the liquid metal atom, a facilitated
crack growth controlled by the embrittler takes place. Hence

it follows an intercristalline brittle fracture mode. As soon
as the transport velocity of the embrittler atom to the crack
tip is slower than the deformation velocity of the whole speci-

men, the failure mode shows a ductil shear fracture.
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1. Einleitung

Diese Arbeit hat die Untersuchung von Art und Umfang einer
Werkstoffschddigung durch ein flissiges Metall beim Kontakt

mit einem festen metallischen Werkstoff zum Inhalt.

Die durchgefiihrten Zugversuche sollen den Nachweis erbringen,
ob fliissiges Lithium die martensitischen 12%-Cr-Stdhle und die
austenitischen 18/8-Cr-Ni-Stdhle durch den Vorgang der Fliissig-
metallversprddung ("Liquid Metal Embrittlement", LME) in ihren
mechanischen Eigenschaften nachweislich zu beeintrdchtigen ver-

mag.

Das Alkalimetall Lithium ist als Kithlmittel und/oder Brutmittel

im Blanket verschiedener Entwurfskonzepte filir einen Fusionsre-
aktor vorgesehen. Die gute Eignung als Wdrmelibertrdger verdankt

es seiner grofen Widrmeleitfdhigkeit und einem iber einen weiten
Temperaturbereich bestédndigen Fliissigkeitszustand. Desweiteren
erbriitet es in der Form des reinen Metalls, einer Legierung oder
Verbindung (flliissig oder fest) unter der Einwirkung von Neutronen
das Tritium, dem neben dem Deuterium notwendigen Brennstoffbestand-
teil.

Die Anwendung fliissiger Metalle erfordert eine ausreichende Ver-

trdglichkeit mit den festen Werkstoffen. Diese muB bei jeder auf-
tretenden Temperatur, jedem mdglichen Beanspruchungszustand (Span-
nung) sowohl bei Kurzzeit- als auch bei Langzeiteinwirkung gewdhr-

leistet sein.

Chemische Reaktionen wie z.B. Korrosion, Korngrenzendurchdringung
oder LOsungsvorgdnge zwischen einem flilissigen und festen Metall,
sind entweder bereits nachgewiesen oder doch a priori mdglich. Ihr

Auftreten wiirde eine Anwendung des flissigen Metalls einschrénken.

Ein weiterer denkbarer Vorgang ist die Flissigmetallversprédung.
Dieses Ph&dnomen liegt vor, wenn ein im Normalfall duktiler Werk-
stoff bei Kontakt mit einem niedrigschmelzenden Metall in der
Ndhe dessen Schmelzpunktes und bei einem vorhandenen Spannungszu-
stand ein abnormales Bruchverhalten (Sprddbruch), verringerte
Dehnungswerte und u.U. sogar eine herabgesetzte Zugfestigkeit

aufweist.




Im ersten Teil der Arbeit wird der Kenntnisstand zur LME anhand
der Literatur aufgezeigt. Dazu werden die verschiedenen Faktoren,
die das AusmaB einer LME beeinflussen k&nnen, genannt. Ebenso
werden die aufgestellten Theorien und Modelle, die die LME er-
kldren bzw. ihr Eintreten voraussagen sollen, erdrtert. Zuletzt

wird die LME im Zusammenhang mit dem Lithium diskutiert.

Im experimentellen Teil der Arbeit werden Zugversuche im fllissigen
Lithium beschrieben, da eine Ubertragbarkeit von anderen Ergeb-
nissen her, wie sich herausgestellt hat, nicht mdglich ist. Als
Werkstoffe werden ein austenitischer Stahl (X 5 CrNi 18 9) und
zwei martensitische Stdhle (X 22 CrMoVv 12 1, X 18 CrMoVNb 12 1)
geprift, deren jeweiliger Einsatz als Kernstrukturwerkstoff im

Fusionsreaktor als méglich erachtet wird.

Referenzwerte flir die mechanischen Eigenschaften der verwendeten

Chargen werden aus durchgefiihrten Zugversuchen an Luft ermittelt.

Neben der Auswertung der Spannungs-Dehnungskurven werden auch
metallographische und elektronenmikroskopische Untersuchungen zur

Interpretation der Ergebnisse zum AbschluBf der Arbeit herangezogen.




2, Die untersuchten Werkstoffe und ihre Eigenschaften

Im Rahmen dieser Arbeit werden die folgenden warmfesten und
rostbestidndigen Werkstoffe, die u.U. flir die Blanketstruktur
von Fusionsreaktoren gedacht sind, auf ihr Versprddungsver-

halten beim Kontakt mit fliissigem Lithium untersucht:

a. die kubisch-raumzentrierten ferritisch-marten-

sitischen Stdhle:

X 22 CrMoV 12 1 (W.=-Nr. 1.4923) und
X 18 CrMoVNb 12 1 (W.-Nr. 1.4914)

b. der kubisch-fl&chenzentrierte austenitische
Stahl:

X 5 CrNi 18 9 (W.-Nr. 1.4301)

Im folgenden werden mechanische und thermische KenngrdBen dieser
Werkstoffe genannt werden. Sie sollen die Stdhle etwas charak-
terisieren, Unterscheidungsmdglichkeiten aufzeigen und eine Ver-
gleichsgrundlage in den spiter aus dem Zerreifversuch im fliissi-
gen Lithium ermittelten Eigenschaftswerten schaffen. Es werden
nur die Werte bei RT genannt, da man davon ausgehen kann, daB
diese bei der hier angewandten Priiftemperatur von "nur" 200 °c

bzw. 250 °C fast unverindert bleiben.

Der Ubersichtlichkeit wegen sind alle Angaben iilber die Legierungs-
zusammensetzung und die mechanischen Eigenschaften in gemeinsamen

Tabellen am Ende des Kapitels zusammengefafBt.

2.1 Die ferritisch-martensitischen Stidhle

Diese 12%-Cr-Stdhle sind Werkstoffe mit hoher mechanischer Festig-
keit und guten Duktilit&dtseigenschaften. Sie weisen gute Zunder-
und Korrosionsbestédndigkeit auf. Zudem zeigen sie eine gewisse
Unempfindlichkeit gegeniiber thermischen und mechanischen Wechsel-
beanspruchungen. Man ordnet sie daher zwischen den niedriglegier-

ten Stdhlen und den austenitischen Legierungen ein.




Die Bandbreite ihrer guten mechanischen und thermischen Eigen-
schaften hat ein groBes Anwendungsgebiet zur Folge, so. z.B.
bei Wdrmekraftmaschinen (Gasturbinen, Flugzeugtriebwerke usw.),

bei Hochtemperaturanlagen und im Kernreaktorbau /1/.
2.17.1 Der Werkstoff X 22 CrMoV 12 1

Der Anwendungsbereich dieses Werkstoffes erstreckt sich auf die
Reaktortechnik, die chemische Industrie sowie auf den Turbinen-,
Dampfkessel- und Rohrleitungsbau. Das in den Versuchen verwen-
dete Material lag als Vollmaterial mit @ 16 mm vor und stammte

aus der Charge 225196.

Fiir den Verglitungsprozef hat der Hersteller /1/ folgende Angaben

gemacht:

Hirten 1050 °c (vak), Olabkiihlung
Anlassen 700 °c (vak) , Luftabkiihlung

Die Hdrtetemperatur wurde auf 1050 °c anstatt auf 1075 °C (dies
ist die H&rtetemperatur fiir den Werkstoff 1.4914 und wdre zum
Zwecke eines Vergleiches auch wdhlbar gewesen) festgelegt, da
sie einerseits herstellerseitig empfohlen wird und andererseits
bei einer H&rtetemperatur von 1075 ©Cc sich ein Hirteabfall von

20-30 Vickerseinheiten einstellen wiirde /3/.
2.1.2 Der Werkstoff X 18 CrMoVNb 12 1

Dieser Stahl findet in Bauteilen fiir Warmekraftanlagen, in Ver-
dichterteilen flir Triebwerke, Scheiben, Schaufeln sowie in Teilen

fiir die chemische Industrie und Reaktortechnik Verwendung.

Er bekommt durch seinen Nb-Gehalt im Zusammenspiel mit den Le-
gierungselementen Stickstoff und Bor ein besseres Zeitstandver-
halten, glinstigere Festigkeitseigenschaften und eine bessere An-
laRbestdndigkeit als der vorher genannte Werkstoff 1.4923. Diese
Tatsache hat ein starkes Interesse an diesem Stahl erweckt und es
wurden viele Versuche durchgefiihrt, die ihn als sehr brauchbaren

Kernstrukturwerkstoff fiir den Reaktortyp SNR ("Schneller Natrium-




gekihlter Reaktor") ausweisen /4-7/.
Das hier verwendete Rohmaterial stammte aus der Charge 51482.

Nach zahlreichen Untersuchungen /4,5/ wurde fiir diesen Stahl

folgendes fiir die Widrmebehandlung festgelegt:

Hirten: 1075 °c 30" Vakuum, Vakuum abkiihlen
Anlassen: 700 °C 2h vVakuum, Vakuum abkiihlen.

2.2 Der Werkstoff X 5 CrNi 18_9
Dieser Werkstoff ist ein austenitischer, rost- und s&durebestédn-
diger 18/9-Cr-Ni-Stahl. Er wird in der Hauptsache bei Apparaten

und Gerdten der Nahrungsmittelindustrie verwendet.

Die Korrosionsbestindigkeit dieser Stdhle wird durch den Chrom-
und Kohlenstoffgehalt bestimmt. Dabei darf der Gehalt an Misch-
kristallchrom einen Wert von 13% (Resistenzgrenze) nicht unter-
schreiten, da ansonsten die Passivitidt (chem. Bestindigkeit) ver-
lorengeht. Die Passivitdt ergibt sich aus einer absorptiven Ab-
sdttigung der freien Valenzen der Oberflichenatome durch den
Sauerstoff oder eine Elektronenverschiebung zwischen dem Fe-

und Cr-Atom, wobei die Eisenatome unter dem Einfluf des Cr, das
sehr stark zur Passivierung neigt, die Elektronenkonfiguration
des Edelmetalls annehmen. Bild 2 .1 zeigt, daB der Nickelgehalt
von 9,97% ausreicht, um das austenitische Geflige bei RT aufrecht-

Zuerhalten.

Diese austenitischen Stdhle sind sehr weich. Jedoch 1d8t sich
liber eine Kaltverformung wegen der hohen Kaltverfestigungsneigung
eine Anderung der Festigkeitseigenschaften erzielen. Des weiteren
zeichnen sich diese Stidhle durch eine hohe Z&higkeit bis zu tie-
fen Temperaturen hin aus. Sie zeigen aber auch den fiir Austenite
typischen Nachteil einer hohen Wirmeausdehnung bei geringer Wdrme-

leitfahigkeit.
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Bild 2.1: Zustandsdiagramm flir rostfreie
Stdhle: SCHAEFFLER-Diagramm;
der Punkt X stellt die Lage des
Werkstoffes 1.4301 in diesem Dia-

gramm dar /8/

Das Probenmaterial stammte aus der Charge 54107 und lag als Rund-

material @¢ 14 mm vor.

Bei diesem Stahl erfolgt nur eine einstufige Erwdrmung:

O
. 1030 - 1050 ~C Wasserabschreckung /9,10/.

Mechanische Ei- Werkstoffe

genschaften 1.4923 1.4914 1.4301
Streckgrenze in MPa 600 785 300
Zugfestigkeit in MPa | 800-950 930-1130 600
Dehnung in % 14 10 52

Hdrte in HB 235-280 300 137-140

E - Modul in MPa 220000 220000 200000

Tab., 2.71: Die wichtigsten mechanischen Eigen-
schaften der St&hle

a. 1.4923 /1,2/
b. 1.4914 /1,2,4,5/

c. 1.4301 /9,10/




Tab.

Legierungs- 1.4923 i.4914 1.4301
elemente in Gew. - %
§ 0,21 0,172 0,039
Si 0,28 0,34 0,23
Mn 0,54 0,54 0,88
P 0,01 0,005 0,029

11,70 10,60 19,40
0,61 0,82 9,97
0,027 0,015 -
0,94 0,49 --
0,29 0,24 --
0,05 -- -
0,05 0,05 --
0,12 0,01 --
0,80 0,002 --
0,05 -- --
0,05 0,19 -

2.2:

Chemische Zusammensetzung der unter-—
suchten Sté&hle

A.

1.4923; Analyse erstellt durch
Lieferfirma Slidwestfalen-Geisweid,
Analysen-Nr.: 477/73

1.4914; Analyse von Kernforschung
Karlsruhe, Analysen-Nr.: 325/81

1.4301; Analyse des Labors Forgas
Alavesas, Vitoria (Spanien),
Analysen-Nr.: L82.426




3. Der Zugversuch und das sich ergebende Bruchverhalten me-

tallischer Werkstoffe

Da in Versuchen das Werkstoffverhalten unter Zugbeanspruchung in
Gegenwart einer fllissigen Metallschmelze ermittelt werden soll,
setzt die anschlieBende Auswertung die Kenntnis iiber das mecha-
nische Verhalten der Versuchsstihle bei fehlender Einwirkung des
flissigen Mediums voraus. Daher wird im folgenden der Zugversuch

sowie das Bruchverhalten erliutert.

3.1 Der Zugversuch und seine MeBgrodfen

Der Zugversuch soll Aussagen dariber machen, wie sich eine Zug-
probe unter einachsiger Beanspruchung verhdlt. Dabel werden die
nachstehend beschriebenen Festigkeits- und Verformungskenngrdfen
ermittelt. Zu diesem Zweck wird die Probe mit konstanter Dehnge-

schwindigkeit bis zum Bruch beansprucht.
3.1.1 Die Zugproben

Entsprechend der DIN-Norm 50125 /11/ sind aus Bild 3.1 fir Rund-
proben mit Gewindek&pfen, wie sie in den Versuchen verwendet wer-
den (vgl. Bild 3.2, 3.3), die Grundbezeichnungen zu entnehmen. Um
vergleichbare Bruchdehnungen zu erhalten, wird vorgeschrieben /11/,
in den Versuchen sog. Proportionalitdtsstdbe zu verwenden. Das
heiBt, daB die MeBlinge LO und der Probendurchmesser do in einem
festen Verhdltnis zueinander stehen. Man unterscheidet zwei

Falle:

a. L = 5do : kurzer Proportionalitdtsstab (Bild 3.2)

b, L = 1OdO : langer ! " " (Bild 3.3)

(Der Mindestdurchmesser do > 6 mm nach DIN 50125 bleibt hier

unberilicksichtigt) .
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Bild 3.1: Zugprobe nach DIN 50125
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Bild 3.2: Zugprobe fiir die Werkstoffe
1.4923 und 1.4301;
B 4x20 DIN 50125




_10_

23
e

62

Bild 3.3: Zugprobe flir den Werkstoff 1.4914;
B 3X30 DIN 50125

3.1.2 Der Zugversuch

Der Zugversuch ist ilber die DIN-Vorschrift 50145 /12/ genormt,
welche weitere Informationen zu den hier aufgezeigten Angaben
gibt. Die Basisbegriffe fiir bzw. aus dem Zugversuch und fiir

dessen Auswertung sind folgende:

momentane Mefldnge L . Anfangsquerschnitt SO
Anfangsmeflinge Lo . kleinster Bruchquerschnitt Su
Mefldnge nach dem Bruch Lu . wahrer Probenquerschnitt im

Versuchsstadium S
3.1.3 Die aus dem Zugversuch ermittelbaren Kenngr&fen

Anhand der aus dem Zugversuch stammenden Basisgr®Bfen lassen sich

folgende Werkstoffkennwerte ermitteln:

die Verlidngerung: AL L - LO
L-L
o

L
o}

+ 100

il

die Dehnung: €
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Man kann entsprechend Bild 3.4 a-d verschiedene Arten der Ver-

ldngerung und Dehnung unterscheiden.

g g
z a. 3 b.
C c
& a
" I [V} —"1 Ep ""—
| e
= Dehnung . L_ Dehnung
g g
2
2 c. 2 q.
2 ]
” &
Re
Rl
- l__ Dehnung —e l__ Dehnung
Bild 3.4: Die verschiedenen Arten der Dehnung und Ver-
l&ngerung

a. elastische Dehnung €a und Verldngerung ALe
b. nicht proportionale Dehnung Ep’ Verlangerung ALp
c. bleibende Dehnung € Verl&ngerung ALr

d. gesamte Dehnung e, Verldngerung AL /12/
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Dariiber hinaus sind weitere Differenzierungsmdglichkeiten ge-

geben (vgl. Bild 3.5 a-f).
wel | Typll Typll
Ry r———————= Rpf————m— e
Rpp == e — 2 '
I [ ﬁ ReRp—-
Rpazr =/ [ ReLf—- ReLf- /
Ref~ 1 / / ":‘ ,"
Il / I/ ’I' ’I'
v / . ! /
i [ ! !
E” / /' /' ,'I /
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é- a2 A | ' ~ € €L
n
= UL P S pV | TypVi
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ReRenf ReF-17
@ ® O
Totaldehnung €
Bild 3.5: Zugverfestigungskurven
a. kontinuierlicher Ubergang
elastisch -+ elastisch-plastisch
b. ausgeprdgte untere Streckgrenze ReL
c. ausgeprdgte untere u. obere
Streckgrenze ReL’ ReH
d. verfestigungsfreier Werkstoff
e. stark reduzierter elastisch-plastischer
Verformungsbereich
f. gezackter Verlauf der Verfestigungs-

kurve /14/
zeigen alle Kurven einen pro-=

Wie aus den Bildern ersichtlich,
portionalen Anstieg von Spannung und Dehnung, der durch den

Elastizitdtsmodul des Werkstoffes gepragt wird.
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In diesem Bereich gilt: € = €a mit €a als der elastischen
Dehnung, und das Hooke'sche Gesetz €a = 0/E ist anwendbar.
Nach Erreichen eines kritischen Spannungswertes (Streckgrenze,
FlieBspannung) setzt eine plastische Verformung ein und es

gilt nun: ¢ = €a T €~ Besonders im plastischen Bereich zeigen
sich von Werkstoff zu Werkstoff deutliche Unterschiede, die
auch in den verschiedenen Kurvenverldufen Ausdruck finden. Die
weitere Zunahme der Spannung mit der Dehnung wird als Ver-

festigung bezeichnet /13,14/.

In diesem Zusammenhang wird zwischen némineller oder technischer
Spannung ¢ und Dehnung ¢ (nominal/engineering stress and strain)

und wahrer Spannung ¢, und Dehnung ey (true stress and strain)

unterschieden. Die er:ten GroBRen beziehen sich auf die Ausgangs-
querschnittsfl&iche So bzw. auf die AusgangsmeBlidnge LO. Die

wahren GrdBen dagegen werden aus den im jeweiligen Versuchsstadium
geltenden Werten berechnet. Bild 3.6 verdeutlicht die sich erge-

benden Unterschiede. Es bestehen folgende Beziehungen:

o (1 + ¢€)

Q
Il

g, = 1In (1 + ¢)

’
True-stress 2
true-stroin 4
curve

4
Moximum
load b

Engineering stress
strain curve

Stress

Strain

Bild 3.6: Jeweiliger Verlauf der
Spannungs-Dehnungskurve bei
Zugrundelegung von wahren

bzw. technischen Grdgen /15/
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Sie gelten solange man eine einheitliche Verformung im Bereich

der MeBldnge annehmen kann.

Nach dem Erreichen der Maximalspannung (Punkt a in Bild 3.6,
entspricht der Zugfestigkeit) treffen sie nicht mehr zu, da die
Probe sich einzuschnliren beginnt (man spricht auch von einer In-
stabilitdt). Die Spannung muB sich somit auf den verminderten

Querschnitt verteilen.

Der Beginn flir die Einschniirung kann mittels dem CONSIDERE-XKri-

terium:

do
=t =g
det t

ermittelt werden. Die graphische L&sung zeigt Bild 3.7, bei der
der Einschnlirungsbeginn (instability point) durch den Schnittpunkt
der Kurve o_ = f(e) mit der Tangente durch den Punkt € = -1,

t
O ermittelt wird /15,16/.

g

True stress o,

Instability
point

=1 o) Nominal stroin €,

Bild 3.7: Graphische Darstellung des
CONSIDERE-Kriteriums /16/

Weitere Kennwerte sind:

. L ~-L
1 O
. die Bruchdehnung: A = i - 100
o
Lom Lo
die GleichmaBdehnung: Ag = —EE—__ - 100
o
So_Su
die Brucheinschniirung: Z = g + 100
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die Spannung: g = g— =g

o)
il

die Dehngrenze:
mit x = 0,01%, 0,2%, 1%

F (bei e=eg)
die Streckgrenze: Re = 3
o

Man kann hier je nach Ausprdgung der Streckgrenze

zwischen der: a. oberen Streckgrenze ReH und der

b. unteren Streckgrenze ReL

unterscheiden (vgl. Bild 3.5 c,f).

F

die Zugfestigkeit: R = /12/.

m

“
E!

SchlieBlich sei hier noch erwidhnt, daB der in den Bildern 3.5a-f
gezeigte Kurvenverlauf auch von duBeren Faktoren bestimmt wird.

So kann man allgemein ansetzen: ¢ = £ (e, &, T). Dabei sinken

die Spannungswerte (und damit der gesamte Kurvenverlauf) mit stei-
gender Temperatur bzw. fallender Verformungsgeschwindigkeit. Als
Beispiel daflir zeigt Bild 3.8 den EinfluB dieser Faktoren auf

die Streckgrenze /17/.

T3

T;

Ty

T,>T>T 3> & > 6

(a) (b)

Bild 3.8: Schematische Darstellung des Ein-
flusses von a) Temperatur und b)
Dehngeschwindigkeit auf die Streck-
grenze /17/
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3.2 Das Bruchverhalten metallischer Werkstoffe

Das aus dem Zugversuch resultierende mechanische Werkstoffver-

halten hédngt entscheidend vom

. Werkstofftyp
. seinem gefligemdfigen Aufbau und

. den strukturmechanischen Eigenschaften der Gefligebestand-
teile ab.

In diesem Zusammenhang kommt den Gitterstdrungen (vgl. Bild 3.9)

als Quelle jeden Bruchvorgangs eine zentrale Bedeutung zu.

metaliographic section of a rivet. in each square
millimetre there are saveral hundred grains

substitutional Interstitial high melting-point
foreign atom foreign atom inclusion
edge dislocation  Incoherent coherent slip lines
\ I precipitates precipitates
r NS .
S3iEh /
HRle PP
-4 4 (4
vacancy —- : .. . ot
H ° ® + +

[+~ grain boundary
precipitates

¢ unit cell of Qiron

H H

2.66A = 0.286nm ;
Z‘izgmalion continuous - grain diameter —+
grain boundary i eg. 50um = 50,0000m
precipitates = 500,000A

Structure of a polycrystalline metal based on the example of an iron rivet

Bild 3.9: "Mikrostruktur" eines polykristallinen
Werkstoffes mit

. Gitterfehlern
. Teilchen
. Gleitebenen /19/
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Sie hat ihre Ursache darin, daB die Streckgrenze von Metallen
um viele GrdpRenordnungen kleiner ist als die gittertheoretisch
zu erwartende Festigkeit. Als wesentlicher Typ solcher Gitter-
storungen wurden die Versetzungen erkannt. Dies filhrte zum Auf-
bau einer "Versetzungstheorie". Sie erkldrt die Diskrepanz im
Festigkeitsverhalten damit, daf die Streckgrenze reiner Metalle
nicht etwa durch die Spannung bestimmt wird, die man bendtigt,
um zwei Gitterebenen gegeneinander zu verschieben (theoretische
Schubfestigkeit), sondern durch die Spannung, die flir die Bewe-
gung von Versetzungen durch das Gitter notwendig ist. Diese Er-
kldrung ist jedoch nicht vollstdndig, vielmehr sind noch weitere

Folgemechanismen von EinfluBf (vgl. 3.2.1) /18/.
3.2.1 Die Bruchvorginge

Der Bruch kann als eine Art der Verformung auf verschiedenen

Ebenen betrachtet werden (vgl. Bild: 3.10)

makroskopisch
ia Bild 3.10:
Der Bruch bei

makroskopischer

(a) = P und mikroskopi-

scher Betrach-

tungsweise /13/
(a) Trennbruch (C)

() =

Schragbruch Einschniirbruch

(b) Scherbruch (S)
Scherbruch

(c) e oot

|
!
|
|
|
|
I
[
|
|
|
I
!
l

\
@) (3) Normalspannungsbruch

{c) ,Teiler-Tassen"- Bruch i
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a. Makroskopische Ebene: hier handelt es sich um einen
Trennbruch, wenn ein durch Trennen entstandener RiB
sich senkrecht zur Beanspruchungsrichtung ausbreitet;
Scherbruch, wenn ein faseriger RiB entlang der Ebene

grdBter Scherspannung fortschreitet.

b. Mikroskopische Ebene: hier wird von einem
Trennbruch gesprochen, wenn sich Makrorisse bilden
und ausbreiten sowie die Kdrner entlang von Spaltfldchen
getrennt werden;
ein Scherbruch liegt vor, wenn Hohlr&dume innerhalb der
K&6rner gebildet werden und der Werkstoff durch einen

Schervorgang getrennt wird.

C. Atomistische Ebene: in diesem Fall wird der Bruch als ein
Zerbrechen der atomaren Bindungen entweder senkrecht zu
einer Spaltebene (Trennen) oder entlang einer Gleitebene

(Scheren) interpretiert.

In jedem Fall kann der RiBfortschritt (vgl. Anmerkungen zur Bruch-

mechanik in Kap. 3.3.2)

transkristallin (durch die K&rner) oder

interkristallin (entlang der Korngrenzen)

erfolgen /13/.

Unter der makroskopischen Betrachtungsweise ist auch die Abfolge
eines Bruchvorganges hergeleitet, die sich in folgende Schritte

untergliedert:

1. RiBbildung: es entsteht eine bleibende, OSrtliche Trennung,
die den atomaren Bildungszusammenhalt noch nicht g&dnzlich
aufldst. Thermische, mechanische oder chemische Bean-
spruchungen k&nnen zu einer Rifbildung flihren, die da-
rilber hinaus noch durch Poren, Einschliisse u.a. gefbrdert

werden kann.

2. Stabiles RiBwachstum: unter einer stetigen Last wdchst in

diesem Stadium der RiB langsam, sodaB bei Wegnahme der

Last der RiBfortschritt zum Erliegen kommt.
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3. RiBausldsung: es stellt sich ein Gleichgewicht zwischen
der freiwerdenden elastischen Energie und der verbrauchten
Oberfldchen- sowie Verformungs—Energie ein. Dies ermdglicht

eine instabile RiBausbreitung.

4. 1Instabile RiBausbreitung: unter stetig steigender RiBaus-

breitungsgeschwindigkeit wird nun der Bruch des Werkstoffes
erreicht /20/.

Gegenstand der mikroskopischen Betrachtungsweise ist die Erkldrung
des Bruchverhaltens aus dem Vorhandensein von Gitterfehlern, die
(vgl. Bild 3.9) in zahlreicher Form in einem realen Gitter vorhanden
sind. Da die Versetzungen wie oben erwdhnt eine dominante Rolle spie-

len, soll auf sie noch kurz eingegangen werden /21,22/.

Die Versetzungen bewirken durch ihre Bewegungen und ihre Wechsel-
wirkungen mit Hindernissen eine plastische Verformung der Werkstoffe.
Sie stellen somit die Grenze zwischen dem verformten und dem unver-
formten Kristallteil dar. Sie werden beschrieben durch die Orientie-
rung des Burgersvektors b und des Linienvektors s. Bei einer reinen
Stufenversetzung stehen beide Vektoren senkrecht aufeinander, bei
einer reinen Schraubenversetzung liegen beide parallel zueinander
(siehe Bild 3.11).

Bild 3.11: Schematische Darstellung einer
a. Stufenversetzung

b. Schraubenversetzung /20/
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Meist kommen jedoch Mischtypen vor /20,22/. Versetzungen be-

finden sich in den Gleitebenen der K&rner mit unterschiedlich

groBer Dichte. Die plastischen Verformungen und die einherge-
henden Versetzungsbewegungen kénnen auf verschiedene Art und
Weise neue Versetzungen schaffen und deren Dichte damit erhd-
hen. Die Versetzungsgeschwindigkeit wdchst mit steigender
Spannung. Dagegen erhtht sich die FlieBspannung nur, wenn die
Versetzungsbeweglichkeit eingeschridnkt wird. Dieser Vorgang
wird durch andere Gitterfehler oder weitere Versetzungen sowie
durch Korn- und Phasengrenzen ermdglicht /22/. In diesem Fall
handelt es sich um sog. Verfestigungsmechanismen (siehe dazu

Bild 3.12 und /14/).
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Bild 3.12: Verfestigungsmechanismen
und ihre Oberfl&dchen-

merkmale /14/

Das Bruchverhalten martensitischer und austenitischer
Stdhle

Bei den martensitischen St#dhlen werfen der in einem verzerrten
Gitter vorliegende harte Martensit und die bei den Umwandlungen

entstehenden Eigenspannungen, die schon bei geringer Bean-
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spruchung zur Rifbildung fiihren k&nnen, Probleme auf. Diese RiB-
bildung kann schlieBlich zu einem extrem sprdden Bruchverhalten
fihren. Aus diesem Grunde miissen Martensite angelassen werden.
Dabei muB die Gefahr der AnlaBsprddigkeit beachtet werden, die

auf der Ausscheidung von Spurenelementen auf den ehemaligen Auste-

nitkorngrenzen beruht /13/. Austenitische Stdhle weisen eine hohe
Zdhigkeit bis zu tiefen Temperaturen auf, was einen Trennbruch
als Bruchform bei ihnen ausschlieBt. Problematisch ist nur das
mégliche Auftreten der HduBerst harten und sprdden Sigma-Phase,

die zu einer Sprddigkeit fiihren kann.

3.3 Der_duktile_und_sprdde Bruch

Eingangs muB hierbei auf die Schwierigkeit hingewiesen werden,
die sich bei der Klassifizierung eines jeweiligen Bruches er-
gibt. Zieht man als Unterscheidungskriterium z.B. den Energie-
verbrauch wdhrend der RiBausbildung heran, so liegt bei einem
hohen Verbrauch ein duktiler Bruch vor und bei einem geringen
Verbrauch ein spr&der Bruch. Es ist jedoch m&glich, daf Briiche,
die entsprechend dem Mechanismus und ihrem Aussehen nach als
duktil eingestuft werden, nur eine geringe Energie erfordern,
sodaB sie nach ersterem Kriterium als Sprddbruch bezeichnet wer-
den wﬁrdenk/20,23/.

In diesem Zusammenhang sei auf Engel/Klingele /19/ hingewiesen,
die durch eindrucksvolle Bilder die verschiedenen Brucharten
darstellen. Sie geben somit eine gute Vergleichsm8glichkeit bei

der Interpretation von Briichen an die Hand.
3.3.1 Der duktile Bruch

Der Ablauf, der zu einem duktilen Bruch fiihrt, unterteilt sich

in drei Phasen:

1. Einschnlirung der Probe nach und wdhrend der Bildung von

kleinen Hohlrdumen (Bild 3.13);

2. Ausdehnung der Hohlr&ume und Ausbildung eines Risses;
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Bild 3.13: a-e: Hohlraumbildung bei einem duktilen
Bruchverlauf
fe Bruchflidche in der Draufsicht /20/
3. Fortschreiten des Risses bis zur Werkstiickoberfldche hin

unter einem Winkel von 45 °C zur Beanspruchungsrichtung.

Aus diesen Teilschritten ergibt sich das in Bild 3.14 schematisch
wiedergegebene Aussehen eines duktilen Bruches. Geprédgt wird der
Vorgang und das sich ergebende Bruchbild ("cup and cone") durch

die plastischen Verformungen, die im Inneren des Werkstoffes statt-
finden.

Central crack

Bild 3.14: Schematische Darstellung
der Ausbildung von Bruch-
fldchen beim duktilen Bruch /23/
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Typisch fiir diesen Bruch ist die Entstehung eines in der Proben-
mitte gelegenen "zentralen Risses" (wegen der Spannungsverteilung
bzw. -UberhShung in der Mitte bei Beginn der Einschnilirung), der
von den Hohlriumen umgeben ist. Deren Bildung und Ausweitung un-
terliegt in erster Linie dem EinfluB des Gefliges (Art, Dichte,
GroBe, Verteilung von Ausscheidungen, nichtmetallische Einschliisse,
Verunreinigungen, Poren) und dem daraus resultierenden MaB an
Oberfldchenenergie der Teilchen. Je kleiner diese Energie ist,
desto kleiner sind die Kohidsionskrifte, was wiederum eine Hohl-
raumbildung und damit einen Bruch erleichtert. Zudem haben die
Versetzungen auch einen gewichtigen EinfluB an der Hohlraumbil-
dung /23/.

Die "Zick-Zack"-Struktur der Bruchflidche wird ebenfalls mit dem
"Hohlraum-Modell" erkldrt, weil die Hohlr&ume sich nach einem
ersten Wachstum und nach der Bildung des zentralen Risses ab-
wechselnd an den beiden mdglichen Achsen, die beide um 45° zur
Beanspruchungsrichtung geneigt sind, ausrichten und sich fortbe-
wegen /15,23/.

3.3.2 Der sprdde Bruch

Im Unterschied zum duktilen Bruch tritt der Sprddbruch "ohne"
plastische Verformung (keine Verldngerung, keine Einschnilirung)
und damit pldtzlich auf. Als wichtigste Ursachen filir einen Sprod-

bruch werden folgende Punkte angenommen:

. mehrachsiger Spannungszustand
. hohe Beanspruchungsgeschwindigkeit
. tiefe Temperatur
Bestrahlungsschéddigung oder
. Chemischer Angriff (darunter ist auch z.B. die Flissig-

metallversprddung einzureihen) /19,23,24/.

Beim Spr&dbruch verlduft die Bruchfldche l&dngs definierter Kristall-
flachen, den sog. Spaltebenen oder entlang von Korngrenzen (Bild
3.15). Man unterscheidet daher den transkristallinen oder Spalt-

bruch und den interkristallinen Spr&dbruch. Ersterer findet sich
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Bild 3.15: Ausbildungsmbglichkeiten der Bruch-

fldchen beim Spré&dbruch:

1. RigBfldchen bewegen sich voneinander
weg (RiBOffnung);

2. RiBfldchen gleiten aufeinander ab
in Richtung des RiBfortschrittes

3. ~ senkrecht zur Richtung des RiB-
fortschrittes /19/

im neutralen Medium bei hexagonal- oder krz-kristallisierenden
Metallen, wdhrend er bei kfz-Metallen nicht zu finden ist. Jedoch
kann z.B. durch chemischen Angriff (korrosive Medien, fllissige
Metallschmelzen »+ "environment-sensitive fracture behaviour", vgl.
Kap. 6) die Spaltfestigkeit derart herabgesetzt werden, daB auch
im kfz-Gitter Spaltbruch mtglich wird. In diesem Fall spricht man
gerne von dem "duktil-spr&d"-Ubergang, der bislang auch oft unter
dem EinfluB einer fallenden Priiftemperatur untersucht wurde /24/.
Der interkristalline Sprodbruch tritt auf, wenn eine Korngrenzen-
versprddung infolge von Verfestigungen oder Verunreinigungen ein-
getreten ist /19/.

In der Theorie wurde versucht, diese Bruchart anhand verschiede-
ner Modelle zu erkléren, bei denen die Versetzungen und ihre Be-
wegungen ebenfalls eine wichtige Rolle spielen /20,23/. Besondere

Beachtung fand daher auch die Untersuchung des Zusammenspiels von
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Bruchspannung und FlieBspannung. Bild 3.16 verdeutlicht die gedn-
derten Spannungsverhdltnisse bei sprddem Bruchverhalten gegeniiber

dem duktilen.

Opp—m—————m Bruchspannung
Oy Zugfestigkeit Oyf-————— Zugfestigkeit
PR V) SN S —— FlieBgrenze oyp——gf-——————- FlieBgrenze
‘ opf- Bruchspannung

(@ ()

Bild 3.16: Beziehungen zwischen Bruchspannung, Flief-
grenze und Zugfestigkeit beim
a. duktilen und
b. spr&den Werkstoff /13/

Die aus Bild 3.16 ersichtlichen Verinderungen, die fehlende plasti-
sche Verformung und das pldtzliche Auftreten dieses Bruches, werfen
grofe Probleme in der Voraussage und Berechnung auf. Zudem kann durch
die herkdmmliche Festigkeitslehre, die auf der Elastizitdtstheorie
aufbaut, dieses filir metallische Werkstoffe eigentlich untypische
Bruchverhalten nicht vollstédndig erkldrt werden. Da zus#tzlich er-
kannt worden ist, daB bei einer Zugprobe, deren Oberfliche einge-
kerbt war, ein Versagen ohne groBe plastische Verformung (im Gegen-
satz zur gleichen ungekerbten Probe) eintrat (Bild 3.17), wurde das
Hauptaugenmerk bei der Untersuchung von Sprddbriichen auf den RiB
bzw. den Spannungszustand an der RifSspitze gelenkt /26,27/. Diese
Tatsache hat zur Folge gehabt, daB neue theoretische Ans&tze auf
der klassischen Festigkeitslehre aufbauend entstanden sind, die un-
ter dem Begriff Bruchmechanik zusammengefaBft werden. Die hier ent-
wickelten Methoden sollen zuverlissige Voraussagen und Berechnungs-

moglichkeiten fiir den Sprddbruch bieten /25-28/.
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Bild 3.17: Spannungsausbildung
im Stabinneren ohne
und mit Kerben bei
Zugbeanspruchung
(gleicher Nennquer-
schnitt) /25/

4, Das Lithium

Lithium gehdrt neben den anderen Alkalimetallen Na, K, Rb, Cs
zur 1. Hauptgruppe des Periodensystems. Es hat die Ordnungs-
zahl 3 und ist bei einer Atommasse von 6,941 das leichteste
bei RT feste Element. Aufgrund seiner Stellung im Periodensy-
stem zeigt es die flir die Alkalimetalle typischen Eigenschaf-
ten (starke Alkalitdt seiner Hydroxidl&sung) und weist daneben
auch ein dem Magnesium &dhnliches Verhalten (es verbrennt nur
zum Oxid nicht zum Peroxid) auf. Seine natiirlichen Isotopen

;Li, die beide nicht radioaktiv sind.

sind gLi und
Das Lithiummetall wird vorwiegend liber die Schmelzelektrolyse
von Lithium-Chlorid gewonnen. Anwendung findet das Lithium in

folgenden Bereichen:

. als Legierungselement in Al- und Mg-Legierungen: es
verbessert die mechanischen Eigenschaften (Streck-
grenze, Bruchfestigkeit) unter Verringerung des spezi-

fischen Gewichts und der Temperaturbestdndigkeit /29/;
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als Desoxidations-, Desulfierungs- und Entgasungsmittel
fiir Kupfer, Nickel und hochlegierte Stédhle wegen der ho-

hen Affinitidt zu den Nichtmetallen:

als Losungsanode in elektrochemischen Stromguellen hoher
Energiedichte wegen des hohen elektrochemischen Aquiva-

lents und des niedrigen elektrochemischen Potentials;

als Brut- und Kithlmittel im Bereich der Fusionsreaktor-
technik wegen der Verschiedenartigkeit der kernchemischen

Reaktionen seiner beiden Isotopen (vgl. 4.3) /30,31/.

Die folgenden Eigenschaftswerte des Lithiums sind mehreren Li-
teraturstellen (30-33) entnommen, in denen sich auch weitere aus-
fihrliche Hinweise befinden. Die Ursache fiir die Vielzahl von Quel-
len ist damit begriindet, daB Lithium erst in spdterer Zeit an Be-
deutung gewonnen hat. Daher fehlte bisher eine einheitliche Unter-
suchungssystematik, sowie genauere Analysemdglichkeiten, was zu

recht divergierenden Zahlenwerten fiihrte; z.B. die Schmelztempera-

tur:
T, = 179,0 °c - 180,7 °c /31/
T, = 180,54 °c /30/
T, = 180,0 Sc /33/ und
T, = 186 °c /34/
4.1 Mechanische Eigenschaften:
. Zugfestigkeit : 0,6 MPa
. E=Modul : 5000 MPa

. H&rte, Skala nach Mohs

e

0,6

Die geringe Hdrte 1l&dBt eine gute mechanische Verformung (Strang-

pressen, Walzen u.a.) und Bearbeitung zu.

4.2 Physikalische Eigenschaften:

ooty Suipuisamymmgenigouisingastsyumi iy Shudfutngue o uingipephegey

. Schmelzpunkt : 180,5 °C

Siedepunkt : 1340 °c
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Dichte . 0,534 Kg/dm>
Ldngsausdehnungskoeffizient: 56,0 ° 10_6 K_1
Warmeleitfdhigkeit : 0,149 (0,112 im f1l. Zustand)
Volumen&dnderung

am Schmelzpunkt : + 1,51%

Oberfldchenspannung : 398 mN/m bei T
Kristallstruktur : krz fir - 180 < T < 180 °c

4,3 Kernphysikalische Eigenschaften

Die Anwendbarkeit des Lithiums in der Reaktortechnik basiert auf

dem Vorhandensein seiner Isotopen gLi und gLi.

Als Haupteinsatzbereiche lassen sich nennen:

1. die Energiegewinnung iliber einen kontrollierten Kernver-
schmelzungsprozeB: hier wird das 6Li als Brutmittel flir
6 1 3 4

die Tritiumherstellung verwendet (3Li + ot 1T + 2He +

4,8 MeV), das mit Deuterium die Kernverschmelzungsreak-

tion ablaufen lassen soll (?D + ?T > gHe + gn + 17 MeV).

2. die Kiihlung der Fusionsreaktorummantelung durch 7Li (kei=
ne Umsetzung mit Neutronen: ZLi + én + gHe + ?T + ;n -
2,5 MeV), durch fliissiges Lithiummetall oder die Salz-

schmelze LiF + BeF, /35/.

Weitere kerntechnische Verwendung kann das Lithium als LOsungsmittel
fir Kernbrennstoffe, zur Isotopentrennung, als Strahlenschutz und
als Moderator finden /30/. Vor diesem Hintergrund wurden im physi-
kalischen Bereich die thermodynamischen Eigenschaften (Dichte,
Kompressibilitdt, Enthalpie, Dampfdruck) sowie das Transportverhal-
ten (Viskositit, Selbstdiffusion, elektr. und Wiarmeleitfihigkeit)

in Abh&dngigkeit von Druck und Temperatur untersucht /30,31,36/.

4.4 Chemisches Verhalten

Lithium ist sehr reaktionsfdhig. Der Luft ausgesetzt reagiert es
nach kurzer Zeit vorrangig zu Lithiumnitrid und daneben zu Lithium-

oxid bzw. -hydroxid und kann nach dem Ubergang des Hydroxid zum
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Carbonat vollstdndig zerfallen. Bei erhShter Temperatur bildet
sich dagegen haupts&dchlich Lithiumoxid. Starke Reaktionen stel-
len sich mit anorganischen S&duren und Halogénen ein. Im Vergleich
zum Natrium und den schweren Alkalien reagiert Lithium wesentlich
langsamer mit Luft, Wasser und Halogenen, jedoch schneller mit
Stickstoff, Wasserstoff und Kohlenstoff /30,31/.

Bei friheren Bestrebungen wurde von der chemischen Seite her die
Eignung des Lithiums als Legierungselement untersucht. Es wurden
Abschdtzungen angestellt, welche Verbindungen mdglich sind, dazu
die Gitterkonfiguration bestimmt und die Phasendiagramme auf-
gestellt. Man stellte fest, daB Mischkristallbildung selten vor-
kommt, daf Lithium jedoch recht viele intermetallische Verbin-
dungen eingehen kann, die in eine Ionenbindung lUbergehen, je stédr-
ker der nichtmetallische Charakter des Legierungspartners ausge-
prdgt ist /31,37,38/.

Mit dem steigenden Interesse der Reaktortechnik am Lithium &n-
derte sich auch der Schwerpunkt der chemischen Untersuchungsme-
thoden. Nun galt es, die Vertrédglichkeit bzw. Bestdndigkeit von
Strukturwerkstoffen in dem fllissigen Lithium zu untersuchen. Hin-
tergrund war der Versuch, den korrosiven Einfluf des Lithiums auf
die Stdhle zu erforschen. Aus diesem Grund wurden Langzeitver-
suche (statisch und dynamisch) im Temperaturbereich von 600 -
1000 °C unternommen mit dem Ziel, unter anderem das LO6slichkeits-
verhalten der Legierungselemente der Stdhle im fliissigen Lithium

zu ermitteln. Dabei galt es, die zwei F&dlle

a. des reinen Lithiums und
b. des mit nicht metallischen Zusdtzen (N,C,0) verun-

reinigten Lithiums

zu unterscheiden, da letzteres chemisch wesentlich aggressiver
ist, was zu hbherer Ldslichkeit der Komponenten im Lithium
fihrt. Bild 4.1 zeigt exemplarisch die L&slichkeit von Chrom

in Lithium.
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Bild 4.1: EinfluB des Stickstoffge-
haltes auf die L&slichkeit
von Chrom in Lithium /39/

Als Ursachen flir das Korrosionsverhalten wurden ermittelt:

. AuflSsungen in fllissiges Metall

. Bildung intermetallischer Verbindungen

. chemischer Angriff durch die Verunreinigungen
des Lithiums

. Korngrenzendiffusion

Bild 4.2 zeigt als Ergebnis solcher Untersuchungen die L&slich-
keiten verschiedener Elemente. Jedoch kann ihre L&slichkeit im
reinen Zustand nicht auf den Fall libertragen werden, wenn sie

als Legierungselemente von St&hlen vorliegen; dann ist ihre
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verringert (vgl. Bild 4.3 und Kap. 6) /35,36,39-44/.
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Bild 4.2:

Loslichkeitsverhalten vén
Ni, Cr, Fe, Ti und Mo in
Li; Stickstoffgehalt
50-100 ppm /41/

w0 80 7 t % Bild 4.3: Vergleich des
00 6% ° § 1 .
TV P =TT Y L&slichkeitsverhaltens

b4

von reinem Cr(1), Ni(2),
Fe(3) und Ni(4), Cr(6)
des OKh16N15M3B Stahles
sowie Ni(5), Cr(7) des
OKh16N15M3BR Stahles /42/

12 W7/T, K
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5. Die fllissigen Metalle

In diesem Kapitel soll ein kurzer Abrif darliber gegeben werden,
was eigentlich fliissige Metalle sind, welche Eigenschaften bei
der Untersuchung hauptsdchlich erforscht werden und welche Be-
deutung und Problematik mit ihrem Einsatz in der Technik ver-

bunden ist.

Es sei an dieser Stelle auf die Arbeiten von FABER /45/ und
SCHIMOJI /46/ hingewiesen, die in {ibersichtlicher Weise einen
tieferen Einblick in das Gebiet der fllissigen Metalle erm&g-

lichen.

5.1 Definition der fllissigen Metalle

Unter diesem Begriff, physikalisch richtig ausgedrlickt: geschmol-
zene Metalle, ist die Gruppe von Metallen zu verstehen, die in

Tabelle 5.1 wiedergegeben ist.

Metal Melting point, °C
Mercury (Hg) -38.9
Cesium (Cs) 28.5
Gallium (Ga) 29.9
Rubidium (Rb) 39.0
Potassium (K) 63.3
Sodium (Na) 97.8
Indium (In) 156..2
Lithium (Li) 180.7
Tin (Sn) 231.9
Bismuth (Bi) 271.3
Thallium (TI) 303.0
Cadmium (Cd) 321.0
Lead (Pb) 327.4
Zine (Zn) 419.5
Antimony (Sb) 630.5
Magnesium (Mg) 651.0
Aluminum (Al) 660.2

Tabelle 5.1: Die flissigen

Metalle und ihr
Schmelzpunkt /47/
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Vorausgesetzt wird, daB die Substanzen Metalle sind und einen

Schmelzpunkt unter dem des Aluminiums besitzen.

5.2 Physik der fliissigen Metalle

Die klassische Fliissigkeitstheorie befaft sich in erster Linie
mit der Voraussage der thermodynamischen Eigenschaften filir die
einzelnen Fliissigkeitssysteme. Dabei beschrinkt man sich nicht
auf die einzelnen Elemente, sondern schlieBt die groBfe Vielzahl
m8glicher Legierungen untereinander mit ein. Die Folge davon ist,
daB unterschiedliche Modelle aufgestellt werden. Sie bilden die
Grundlage fiir die Darstellung von fliissigen Metallen und fiir die
Berechnung ihrer physikalischen Daten. Diese Modelle werden je-

doch nicht allseitig als zutreffend anerkannt.

SO0 wird auf der einen Seite die Ansicht vertreten, ein fllissiges
Metall sei eine wahllose Anordnung von harten Kugeln (hard-spheres),
in der die Ionen von Elektronen abgeschirmt wlirden /48/. Eine an-
dere Auffassung besagt, daB die Elektronen nahezu das Verhalten eines
freien Elektrons zeigten und die Ionen aufgrund eines Ausbreitens

der Elektronen eine geringe Reichweite aufweisen wiirden /49/.

Daneben richtet sich die experimentelle Erforschung nach der Ver-
breitung in der technischen Anwendung, sodaB auch unterschiedlich
viele und vergleichbare Daten vorliegen, anhand derer etwaige Rich-

tigkeitsaussagen getroffen werden kdnnten.

Die grundlegenden Eigenschaften, die auf dem physikalischen Ge-
biet erforscht werden, um die fliissigen Metalle und deren Legierungen

ndher zu charakterisieren, sind:

. Entropie, Mischungswdrme, thermische Aktivitdten;

. Volumendnderung bei Schmelzbeginn bzw. durch zulegierte
Komponenten;

.  Anderung der Dichte mit der jeweiligen Zusammensetzung;

. elektrische und thermische Leitfdhigkeit;

. thermoelektrische Krafte;

. magnetische und optische Eigenschaften;




Viscosity Thermal Volume
ductivity 1 Surface changs
Element Latent Boiling point _ Vapor Liquid Heat Centi- resistivity tension on
and Melting point beat of (760 mm Hg) pressure denuity eapacity poises Cal/ funion
scomic Atomi fusion. - (poises sec-cra- Dynes/ < of
number weight c P cal/gm C At°C gm/cm* At *C Cul/gm-C At°C X 108) At°C “C At °C pohm-cm At *C cm At*C sol. vol
R 2 1733 2.3% 860 0.259 660 6.70 862 0.538 25 I0.8 65T 520 750 8.8
:’L“E‘““m 26.98 660.2  1X0.4 #.6 2400 £30 2040 2.388 700  4.40 670 0.488 240 0.5 670
2311 2315 900 247 402 680 0458 6% 213 735
303  2.261 1100 32 T 0.445 TI0 224 807
3.58 850  0.1%0 0500 3.2 570
. 1012 8.49 640 727 1208 T02 0052 630 11700 627 33 635 ~0.54
g:‘:""’ 121.76  630.5 1167 8|3 w0 1195 8.45 700 0.0616 tw 1.113 801 to 117.65 700 384 675
g 1357 6.38 800 1827 0.994 900  0.05 730  120.31 S0 383 5
1788 629 970 0.905 1002 123.54 850 380 800
131.00 900
5 2 0.01 1048 10,03 300 0.0340 271 1.862 304 004t 300 1289 306 378 300 -3.32
:i'“z,;"h 09.78 1.3 520 20 W 0.1 1231 9.91 400  0.03%  400-1.250 451  0.037 400 134.2 00 373 350
. 0.5 1395 9.66 500  0.0378 600 .998 600 0.037 500  145.25 500 370 400
100 1822 9.40 500  0.0397 800 0.037 800  153.83 T 387 450
o1 o P w0 oous 100 0.037 7 -
N o o n 55 & 2 . ¥
(C:d"‘i:""m nzdr 3 bt B2 TS 0.1 %3 801 330 321 237 350 0.108 355 33. 400 564 30 474
0.5 708 7.98 350 0.0832 to 2.16 400 0.105 358  34. 500 603 a7
100 1026 7.93 400 700 1.8« 500 0105 380 34.82 500 598 420
7.8 500 1.54 600 0.1y 435 35 00 611 450
oo s T w0 600 500
g:_’:sm w201 25 & S 0.1 45T 1.928  us 118 0.6209 434 0.0442 285 36. 30 39.5 mp. 2.6
0.5 614 1T 449 00572 to 0.4733 998 37. a7
0.0 1018 1.088 77 1227 0.4085 140.5
. 1.820 1005 03730 168.0
* o1 14 0.3430  210.9
. o i 7
g:ms“l‘” 6972 299 85843 198 WK 01 164 6093 32 127 1.8%4 53 6.07  mp. 250 .8 735 30 -3.1
0.5 188 5905 301 0.0955  to 1.0% 301  to 272 30. to
1.0 I 5720 600 2203 05783 402 0.09 234 461 «©
5.604 806 0.652¢ 808
I 0.5783 1100
. Pt 0.01
%:d:‘;m 482 1504 313.0 8.807 2087 0.1 1712 7.026 164 227 1.885 185 0.09 m.p 10 154 170 2.5
g 0.5 1982 7.001 14 0.0618  to 1.73¢ 191  to 30.11 152 340 o
100 2839 6.974 228 2027 Lsw 231 012 3187 2 250
6.039 271 1.242 338 34.8¢ 230
e
o - 0.01
;:";2 07.21 3.4 630 5.0 AL 0.1 1581 1051 400 0.0350 427 2,116 441 0.039 330 S48 37 442 350 3.8
- 0.5 1804 1039 500 0.0335 827 2.050 456 0.038 <00  93.0 400 438 400
10,0 2239 10.27 600  0.0321 1227 1.700 551 0.037 500 107.2 600 438 450
10.0¢ 800 0.0307 1627 1.349 03 0036 600 1184 500 431 500
oo ey 08 1000 1.185 834  0.036 7 125.7 1000
s 01
Edf.;“m 8.3¢ 180.7 3970 103.8 13581 =3 0.1 1059 0.507 204  1.042 204 0.5421 204  0.1700 25 1.7 20 395 mp. 1.5
’ 0.5 1229  0.488 42T 1.005 427 0.4433 316  0.1085 204  45.25 230
100 17057 0.468 €49  0.993 649 0.3909 427  0.1031 315
0.452 871 0.989 871 0.325¢ 593  0.0910 427
0.443 982 0.983 1316 0.2731 760  0.0730 538

Tabelle 5.2

Eigenschaftswerte der

fliissigen Metalle
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Viscosity Thermal Volume
Latent ductivity Electrical Surface changa
Element Latent Boiling point heat of Vapor Liquid < Heat Centi- rositivity tension on
sad Melting point beat of (760 mm Hg) vaporiza- pressurs density capacity paises Cal fusion,
stomic Atomic fusion, tron, (poises sec-cm- Dynes/ % of
number weight C “F cal/gm < F eal/gm  Atm. At*C gm/em' At°C Cal/gm-C At°C X108 aAt°C *C  At°C uobm-cm Ar°C em At °C sol. vol.
Magnesiura  24.32 651 1204 88.8 1107 %35 2024 £ 16 1300 0.01 0 .52 651 0.249 20 1.238 652 0.376 20 4.8 20 563 881 4.2
Mg, 12 0.1 887 1544 700 0.317 851 1.213 658  0.333 100 502 894
0.3 130 1500 720 0.334 827 1.147 672  0.389 200
0.0 1821 1470 750  0.357 1027 1.035 7
. 6.963 725
Mercury 200.61 —38.87 —37.97 2.8 st &5 ‘€9.7  0.01 178 13.645 -2 0.03334 o 1.68 o 00198 o© 98.4 50 483 20 3.8
Hg, 80 0.1 251 13546 20 0.03279 100 1.55 20 0.0231 60 103.2 100 454 112
0.5 321 13115 200 0.03245 200 1.05 200 0.0261 120 4.2 200 435 200
10.0 519 12,70 400 0.03234 300 0.% 400 0.0273 160 127.5 300 405 300
12.48 500 0.03258 450 0.77 500 ©6.0303 220 1355 350 394 354
Potassium 39.100 3.3 145.8 14.2 760 1400 473 0.01 427 gg4 100 0.1933 118 0.515 80.6 0.1111 100 13.16 [ 100 2.4
K. 18 0.1 50 g.740 427  0.1829 416 0.331 167  0.1013 300 187 150 88 to
0.5 0 g.g4d 871 0.1967 949 0.258 250  0.0898 500 25.00 250 150
10.0 1098 o.587 1204  0.2208 1227 0.191 400  0.0785 700 28.2 300
0.0138 700  0.0703 816 3.2 350
Rubidium 85.48  38.0 102.0 6.55 700 1202 192 0.01 375 1475 3o 116 0.6258 S0 0.0652 204 23.15 500 9.5 mp 2.5
Rb, 37 ‘ 0.1 802 413 282 0.0877 to 0.4844 99T 0.0380 427 25.32 75
0.3 82 374 449 1227 0.4133 141 0.0497 649 2747 100
10.0 94 1258 949 0.330 204 0.0488 700
0.155 649  0.0453 760
Sodium 22.991 7.8 208.0 27.05 881 1818 1005 0.01 533 g923 100 0.3289 118 0.700 93 0.2055 100 4.500 20 190.4 100 2.5
Na, 11 0.1 675 g0 482 0.3131 2 0.4T5 204 0.1300 300 9.875 100 180.4 200
0.5 811 5746 871 0.2099 616 0.229 S35  0.1596 500 13,125 200 175.4 250
10.0 1200 968 1202 0.3113 949 0.152 871 0.1412 700 16.573 300 17086 300
0.3396 1227 0,128 871 20.025 400 160.8 400
Thallium 204.39  303.0 577.0 5.04 1457 2855 189.9  0.01 980 1259  306.5 a7 0.003 303 18 ° 0 a7 32
T, 81 6.1 1184 4y 256 328.7 0.0358 o 0.059 350 T4 303
0.5 1T 45950 3333 1427
0.0 1007
Tia 118.70 2319 €9.0 4.5 2270 4118 573 0.01 1675 g gzi eag 327 2.00 238 0133 25 1.5 20 528 300 28
So, 50 0.1 1933 534 409 0.0815 o 1.91 240 0.08 240 47.8 231.9 522 350
0.5 08 goag 574 2627 1.7 300 0.081 202 S1.4 100 518 400
0.0 Wl ga0 704 1.38 400 0078 498 627 800  5i4 450
1.05 600 68.6 1000 510 500
Zine 85.38 419.5  757.0 2¢.4 908 1666 4195 001 3B 74 495 427 3.17 450 0.038 500  35.3 413.5 785 510 6.9
Za, 30 0.1 T4 481 600 0.1148 to 2.78 500 0.138 600 354 500 778 550
0.5 840 g57 800 827 2.2 600  0.135 T 35.0 600 783 600
0.0 84 1.88 T 35.65 700 761 830
35.7 800

Tabelle 5.2 b:

Eigenschaftswerte der fliissigen

Metalle
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5.3 Anwendung und Probleme

Die technische Anwendung dieser Metalle im flilissigen Zustand hat
bislang nur ein geringes Ausmaf angenommen. Ohne auf die einzel-
nen Werkstoffe einzugehen, sollen hier beispielhaft die Verwendung
als Hart- und Weichlote und das Aufbringen oberfldchenkonservie-
render Schutzschichten nach Eintauchen in ein Schmelzbad (Ver-
zinken) genannt werden. Weitere Anwendungsgebiete bestehen auf dem
chemischen Gebiet als Katalysatoren oder als inerte Medien. Auch

die Brauchbarkeit als Hydraulikfliissigkeiten wird untersucht /47/.

Die Energietechnik und hier insbesondere die Kerntechnik hat flr
die Fllissigmetalle ein weites Gebiet der technischen Anwendbar-
keit gebffnet (vgl. Kap. 3.3). Die Warmelbertragung bzw. -abfuhr
wurde flir diese Gruppe zur Hauptaufgabe. Die guten Voraussetzungen
daflir sind durch eine hohe Wdrmeleitf&higkeit gegeben, die zu einem
hohen W&rmeilibertragungskoeffizienten fithrt, weil im fllissigen Zu-
stand ein Wdrmetransport iber frei bewegliche Elektronen wesentlich
besser erfolgt. Weitere wichtige Vorteile sind der lber weite Tem-
peraturbereiche bestdndige Fliissigkeitszustand (beim Zinn {liber

2000 oC) und der geringe Dampfdruck bei hohen Temperaturen, sodaB
das Strukturmaterial, dessen Festigkeit in diesem Temperaturbereich
herabgesetzt ist, nicht zusitzlichen Beanspruchungen ausgesetzt

wird.

Die Anwendbarkeit wird aber durch die recht hohe Reaktionsfreudig-
keit (sehr mobile Metalloberflidche), die sich in einem ausgeprdg-
ten Ldslichkeitsverhalten &duBert, eingeschrédnkt. So stellte man
beim Umgang mit fliissigen Metallen vielfach ein friihzeitiges Werk-
stoffversagen fest. Dies &duBerte sich bei herabgesetzter Dauer-
festigkeit durch Ermiidungsbruch und bei korrosivem Angriff in Form
eines Sprddbruches. Beide Phdnomene sind durch die theoretisch
fundierten Kenntnisse liber das Kriechverhalten und die Diffusions-
vorgdnge, die beide unter Langzeiteinwirkung und hoher Temperatur
ablaufen, interpretierbar und daher auch durch viele Versuche ab-
gesichert. Es wurde auch ein weiterer Effekt entdeckt, ndmlich der

der Fliissigmetallversprddung (liquid metal embrittlement = LME).
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Dieser Vorgang, der nach kurzer Kontaktzeit im fliissigen Medium,
bei niedriger Temperatur (Schmelzpunkt) und bei. gegebenem Span-
nungszustand eintritt, ist durch die klassischen Theorien nicht
erklédrbar. Obwohl durch Versuche schon friih entdeckt, war man auf
Vermutungen hinsichtlich der Erklidrung angewiesen, was viele Prak-
tiker davon abhielt, die LME als Versagensgrund anzuerkennen, zu-
mal die technischen Legierungen (St&dhle) selten in den Versuchen
erfaft wurden. In der jlingeren Zeit sind die Untersuchungen syste-
matisiert, Modelltheorien zur Erkldrung aufgestellt und die LME

fir ein Werkstoffversagen anerkannt worden.
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6. Die Flissigmetallversprédung - LME -

Unter der Flissigmetallversprtdung (Liquid Metal Embrittlement-
LME) ist eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften
eines festen Metalls unter dem Einfluf einer Zugbeanspruchung
(Spannung) und der benetzenden Umgebung eines fllissigen Metalls
zu verstehen. Als MaB der Versprddung wird die verringerte Duk-
tilit8t oder die wahre Bruchspannung herangezogen. Das Phdnomen
der LME beschrdnkt sich dabei auf den Bereich um den Schmelz-

punkt des fllissigen Metalls (vgl. Bild 6.1).

rm$E~“§§§§5\\\\\\ Bild 6.1: Schematische Dar-
N e stellung der Auswir-
\\J/ kung durch LME /50/
M
uw;nou A\ /

TEMPERATURE

Die LME ist ein Gebiet der Werkstoffwissenschaft, das noch nicht
vollstdndig vom Verstdndnis her erschlossen ist. Dies beruht auf
der Eigenart ("specificity") der LME. Diese Definition besagt,
daB jedes feste Metall oder jede Legierung nur durch ein spezi-
fisches fliissiges Metall (rein oder legiert) versprddet wird /50/.
Vor diesem Hintergrund: "Versprddung?":"ja oder nein" (go - not
go) wurden immer wieder spezielle Reaktionspaare und deren Um-
feld untersucht. Die Folge der "speziellen" Untersuchungen war
die geringe Ubertragbarkeit auf andere Versprddungssysteme und
somit eine fehlende Voraussagbarkeit. Daher ergaben die verschie-
denen Versuche auch unterschiedliche, oftmals widerspriichliche
und nicht allgemein giiltige Theorien. Im Vorfeld der allgemeinen
Abhandlung der LME miissen folglich alle relevanten Vorstellungen
und Mechanismen vorgestellt werden, die hier erst bei zugrunde-

liegenden Versuchsergebnissen selektiv angewendet werden sollen.

Sehr hilfreich fiir das Studium der LME ist das Werk von ROSTOKER
et al. /51/ und die Arbeiten /48-52/.
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6.1 Einordnung der LME _und_ihre Bedeutung filir die Praxis

Bei der Einordnung kann man zweierlei Wege gehen.

6.1.1 Die Nebenformen der klassischen LME

Neben der oben definierten klassischen LME sind als AbkOmmlinge

die folgenden Kombinationen zu bezeichnen:

a.

fest/fliissig:

die Korngrenzendurchdringung beim Festkdrper durch die
Fliissigkeit, z.B.: Al/Ga

der selektive Angriff auf Phasen oder Ausscheidungen
im FestkOrper, z.B.: Kohlenstoffstdhle/Li

die Reaktionen zwischen den Partnern, z.B.: Cn/Li
/56,57/;

fest/fest:

d.h. wenn die Temperatur unter der Schmelztemperatur des
Vergsproders liegt und der Oberfl&chenfilm demzufolge fest
ist. In diesem Fall spricht man von einer Fest-Metall-
Versprddung (solid metal-induced embrittlement SMiE) .

Der Umfang der Versprddung ist jedoch eingeschrédnkt und
setzt eine deutliche Senkung der Temperatur (um 100 °c

unter dem Schmelzpunkt) voraus /58/.

6.1.2 LME als eine Erscheinungsform umgebungsbedingter Schadens-

einfliisse

In diesem Zusammenhang werden unterschieden:

a.

d.

die Wasserstoff-Versprddung (hydrogen embrittlement-HE),
die SpannungsriBkorrosion (stress corrosion cracking-SCC),
die AnlaBversprddung (temper embrittlement-TE),

die LME/SMiE

und untereinander Parallelitdten ermittelt.

Als Gemeinsamkeit von SCC und LME erkannte man die selektive Ad-

sorption,

die zu einer verringerten Koh&dsion filihrt.
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Ahnlichkeiten zeigten sich auch im zeitlichen Verlauf des RiB-
wachstums sowie in den dem Spaltbruch dhnlichen Bruchfl&dchen

/59/.

Vergleichbare Aspekte zwischen TE und HE ergaben sich aus der
Natur der vorhandenen Verunreinigungen, die in beiden Fdllen

eine gesteigerte Schddigung hervorriefen /53/. Die meiste Be-
achtung fand der Vergleich zwischen HE und LME /58,60,61/. Er
ergab, daf die Randbedingungen (eine vorhandene Spannung im Fest-
metall, eine geringe gegenseitige Loslichkeit, so gut wie keine
Neigung zur Bildung intermetallischer Verbindungen und das Vor-
handensein eines Versprdders an den schon vorher im festen Werk-
stoff existierten Mikrorissen) flir beide Versprodungsarten gleich
sind. Zudem wurden Parallelen im RiBwachstum, in der Abhdngig-
keit der Wirksamkeit von einem bestimmten Temperaturbereich und
in einem mit der Spannung und méglichen Zusdtzen verstdrkten
schddlichen EinfluB festgestellt.

Insbesondere mittels der Fraktographie wurde der Versuch unternom-
men, Uber das dhnliche Aussehen der Bruchfldchen die gleiche Er-
kldrung fiir beide Vorgdnge zu erhalten. Man erkannte, daB bei bei-
den eine Adsorption an der RiBspitze stattfindet, die unter Bil-
dung von Versetzungen zu einem RiBwachstum fiihrt, das seinerseits

lUber Gleitvorgdnge fortschreitet /60,61/.

Um die Bedeutung der LME aufzuzeigen und als Nachweis, daB sich
dieses Phidnomen nicht nur auf experimentelle und theoretische La-
borstudien beschrédnkt, seien einige in der Praxis bekannte Fille

genannt:

a. die Versprddung von Stdhlen, denen zur Verbesserung der
Duktilitdt Blei zulegiert wird, in einem Temperaturbe-
reich zwischen 200-480 °c /62/;

b. die Versprddung durch Beschichtungen, z.B.: Cadmium auf

Stdhlen oder Titanlegierungen;

c. die Versprddung beim Schweifen, Hart- und Weichldten, wo-
bei vom Kupfer oder Zink ein derartiger EinfluB ausgeht
/63,64/;
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d. Versprddung bei Arbeitsprozessen, bei denen mit fliissi-
gen Metallen umgegangen wird oder metallische Uberziige
liber den Schmelzpunkt erhitzt werden, z.B. bei Ver-
zinkungskesseln aus Stahl oder an Schmelzkesseln bei

der Zinkentsilberung des Bleis;

e. denkbar ist auch die Versprtdung der Kidhlmittelrohre
durch flissige Alkalimetalle (Kithlmittel) im Reaktorbau;
so ist z.B. im geplanten Fusionsreaktor durch Lithium

das Auftreten dieses Effektes nicht auszuschlieBen /54/.

Problematisch und daher bedeutungsvoll wird die LME flir die Praxis
durch die Tatsache, daB, ganz im Gegensatz zur Korrosion oder Er-
miidung, unfallverhiitende Untersuchungsmafnahmen wdhrend des Be-
triebes nicht mdglich sind und daB beim Eintritt der LME meist

ein sofortiges Versagen stattfindet. Es miissen daher von der The-
orie weitere gesicherte VoraussagemSglichkeiten ausgearbeitet wer-
den, wann eine Versprddung wahrscheinlich ist. Was dazu bisher an
Mbglichkeiten gegeben ist, sollen die anschliefenden Kapitel zei-
gen. Zur Einfihrung sollen die Tabellen 6.1-6.3 einen Uberblick
iber einige Paarungen geben, bei denen eine Versprddung/Nichtver-

sprodung nachgewiesen ist (dazu vergleiche auch /55/).

Liquid Hg Ga Na in' Li Se Sn B Tl Cd Pb Zn Te

Solid
Bi P c
Cd P a a
Pb P c
Zn P c,e
Mg CA b b b b b b b b b
Al 4 a
cA b b b b b b
Au P b b
Cu CP c,e c c c
Fe P b b b
LA b
CA b b b b b,e b b b,e
Ti CA b b b b b b b b b b b

Tab. 6.1: Zusammenfassung einiger nicht-

versprddender Paare

P = Element a = Dbegrenzt nachgewiesen
A = Legierung b = eine Testtemperatur
C = kommerziell ¢ = keine Verdffentlichung
L = Labor Uber Tests

e = auch als Versprddung

nachgewiesen /50/
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Test Temperature (°C)
30 50 125 180 210 250 260 300 325 350 380 450 475

Liquid Metal
Eng. Metal Hg* Ga Na In Li Se Sn Bi Tl Cd Pb Zn Te
Al Alloys E £ E E N N £ N N N N E
Mg Alloys N N E N N N N N N N N E
Steel N N N E E N N N N E N E E
Ti Alloys E N N N N N N N N E N N N

Tab. 6.2: Versprddungsverhalten verschiedener
fllissiger Metalle und allgemeiner technischer

Legierungen /51/

Liquid Hg Cs Go Nea In ti 4o Sn 8i T Cd Pb Zn Te $b Cu

Solid
Sn P x x

8i P x N
Cd P X X x X x

Zn P x X x % x

Mg CA X x
Al P x x

Ge P
Ag P X X

x X X x
x
x
x
x
x
x
x

Cv CP

]
>
x X X X
x
x
x
x
x
PN
-
-~
x
x

Ni p

Fe P x(?)

Pd P

le)
>
x
x x X X
x
x
x
x
x
x

Tab. 6.3: Zusammenfassung einiger Versprddungspaare

P = Element C = kommerziell
A = Legierung I. = Labor /50/
6.2  Charakteristiken und Voraussetzungen

LME ist ein Vorgang, der nach Bildung eines Risses an der benetzten
Oberfldche und dessen anschlieBendem Wachstum erfolgt. Mit stei-

gender Temperatur ist ein Ubergang duktil-sprdde und anschlieBend
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wieder sprode-duktil des festen Werkstoffes zu beobachten. Nur

im Bereich zwischen beiden Ubergdngen erfolgt eine Versprddung.

Das Auftreten und das AusmaB der VersprSdung wird durch Legierungs-

zusdtze beim festen wie flilissigen Metall, durch die Streckgrenze,

die Korngr&Be sowie die Vorverformung mitbestimmt. Der RiBverlauf

ist meist interkristallin, kann aber auch transkristallin sein.

Die Ldnge der Kontaktdauer beider Reaktionspartner ist unerheblich.

Weitere Einzelheiten hierzu finden sich in Kap. 6.3 /65,66/.

Als Voraussetzung fiir die LME werden in der Literatur folgende

Punkte genannt:

a.

eine Zugspannung (einachsig); jedoch k&nnen auch Biege-
spannungen oder komplexe Spannungsverhdltnisse zum Ver-
sagen flihren; der Druckversuch ist jedoch nicht geeignet;
die Spannung muf ein MindestmaB betragen, welches aber filr
jedes System sehr stark variieren kann und zudem von Vor-

spannungen im Festmetall beeinfluft werden kann;

entweder ein schon bestehender RiB oder eine meflbare

plastische Verformung;

ein Vorhandensein bestdndiger Hindernisse (z.B. Korngren-
zen) flr die Versetzungsbewegung im Gitter, die zu einer

Spannungskonzentration fihren;

Adsorption des VersprSders an diesem Hindernis und demzu-
folge an der fortschreitenden RiBspitze; eine ausreichen-
de Menge an flilissigem Metall wird hier zu einer weiteren
Voraussetzung; denn es hat sich gezeigt, daB ein Rifwachs-
tum nach Entfernen des fliissigen Metalls zum Stillstand

kommt ;

eine gute Benetzung, die zu einem direkten Kontakt von
fliissigem Metall und festem Metall (RiBspitze) fihrt; die
Benetzbarkeit kann durch vorhandene Oberfl&dchenverunrei-
nigungen (Oxidfilme) eingeschrdnkt oder gar verhindert

werden, was meist auch eine Verspr&dung unterbindet;

ein Temperaturbereich, der zwischen zwei sprdde-duktil
Ubergdngen liegt /52,55-58,67/.
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6.3 Die EinfluBfaktoren

In diesem Kapitel sollen die Parameter aufgeflihrt werden, die
das AusmaB_der LME in entscheidendem MaBe prdgen. Es ist hier-
bei anzumerken, daB die unten stehenden Aussagen allgemeine aber
keine absolute Glltigkeit haben, da immer wieder Ausnahmen auf-

treten (vgl. dazu angegebene Literatur).

6.3.1 Metallurgische und physikalische Parameter des festen
Metalls

Zur Erkldrung der verschiedenen EinfluBfaktoren behilft man sich
mit einem o/t-Modell. Hierin bedeutet o die Zugspannung, die zum
Aufbrechen der Atombindungen notwendig ist und 1t die Scherspan-
nung, die zur Versetzungsbewegung erforderlich ist. Das Verh&dlt-
nis o/t steht im direkten Zusammenhang mit dem Werkstoffverhal-
ten. Liegt o/t Uber einem kritischen Wert, so erfolgt eine Ver-
formung; ist o/t kleiner, so stellt sich ein Spr&dbruch ein. Die
verschiedenen Testvariablen konnen ¢ und t beeinflussen und da-
riilber die Tendenz zum Sprddbruch mitbestimmen. Somit ist eine Ver-
grdBerung des Verhdltnisses (vt wird kleiner und/oder o wird
groBer) einer Verringerung der Versprddungsneigung gleich zu
setzen /52,68/.

a. Die chemische Zusammensetzung

Ein Zulegieren reduziert das Verhdltnis o/t und ver-
stdrkt somit die Neigung zur Versprddung, weil in erster
Linie t ansteigt. Der Umfang der zulegierten Elemente

muB im %-Bereich liegen (vgl. Bild 6.2), obwohl auch

dann noch jedes Element eine verschieden starke Auswirkung
zeigt, die sowohl auf die Bindungsfestigkeit in der Le-
gierung als auch auf die Reaktionsfreudigkeit mit dem
flissigen Metall EinfluBf nimmt /52,68/.
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Bild 6.2:

Die Temperatur

17% Al Fo- Al

— Air
~=-Hg-In

ELONGATION, PERCENT

Verprédung von Fe-Al-

Legierungen durch

Hg-In /69/

Die LME setzt im Bereich kurz {liber dem Schmelzpunkt TS

des versprbdenden‘Metalls ein und ist dort am ausgepridg-

testen. In diesem Stadium kann man von einer gesteigerten

Temperaturempfindlichkeit der LME sprechen. Es stellen

sich, wie oben schon erwdhnt, die Ubergdnge duktil-sprdde
und spréde-duktil ein (Bild 6.3). Der Verlauf der Kurve

ist von System zu System verschieden, wobei fllissiges wie

festes Metall von EinfluB sind.

!

|

|

|
A
|

1

Bild 6.3:

Te

Temperature —s

Schematische Darstellung
der Duktilitdtsverdnderung
mit der Temperatur durch
die LME /55/
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Der Bereich zwischen TE und TR kann iber die Verformungsgeschwindig-
keit ver&dndert werden, wobei der Beginn (TE) meist unbeeinfluBt
bleibt (Bild 6.4). Daraus kann man eine Vergr&Berung des Versprd-

dungsbereiches bei hohen Dehngeschwindigkeiten entnehmen.

‘,ll,l "1‘
SO 00361072 5 00721070 87 | 1401070
|
) Euleclic M.Pt. of Eutectic M.Pi of Euteclic HM.PL. of
i Temp. indium Temp. Indium Yemp. Indium
@
: | | o |
Z o
W
o 251~ i l
c o !
£ :
@
i 1 /,11 1 /}l i
100 20077100 200 7100 200

Temperalure, °C

Bild 6.4: Versprddung von Zink durch Indium
bei verschiedenen Verformungsgeschwin-
digkeiten /70/

Aus Bild 6.5 ist der Zusammenhang zwischen der Ubergangstemperatur

(TR) und der Korngr6Be ersichtlich.

o 350
[+

\

w300+

)
[6]
@)
T

100 1 1 T B R | ] i '
0.001 0.005 0.0 005

AVERAGE GRAIN DIAMETER IN MM

TRANSITION TEMPERATUR
S
o
T
e

Bild 6.5: Darstellung der Ubergangstempera-
tur (sprod-duktil) {iber log (Korn-
durchmesser) bei amalgamiertem
70-30 Messing /52/
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Die Verdnderung der Ubergangstemperatur mit der Verformungsge-

schwindigkeit und der KorngrdBe resultiert aus einer Beeinflussung

von t (metallurgischer Parameter) und einem konstanten Verlauf von

o (umgebungsempfindlicher Faktor) /52/. Es sind zu dem Fall T

auch Ausnahmen (TE < TS und T_ > TS) bekannt /55/.

C.

STRESS

FRACTURE
STRESS OF
MONOCRYSTALS

STRESS IN MPa- 9,307

B

Die Korngrd&RBe

LTI
B TS

Die Korngrenzen behindern in starkem MaBe ein plastisches

FlieBen, was im Gitter zu einer Sﬁénnungszunahme fihrt.

Diese Zunahme ist von der Lage der Versetzungsaufstauungen

bzw. der Korngrdfe abhdngig. Grundlage bildet der lineare

Zusammenhang von Bruchspannung o und der Korngrofe

D: g " D_1/2

. Dementsprechend wird die LME iiber das Aus-

maB dieser Versetzungsaufstauungen beschrieben und die Korn-

grenzen als nicht absolut notwendig filir den Bruchvorgang

angesehen (z.B.: MOglichkeit des Sprddbruches durch LME

auch bei Einkristallen) /71/. Vergleiche hierzu auch die

Bilder 6.6 und 6.7.

MICROCRACKS PRESENT
IN'THIS REGION

FRACTURE
STRESS

: \YIELD STRESS
i
he—— RANGE | ————s=1} RANGE 2

(NUCLEATION (PROPAGATION
LIMITED) LIMITED)

|
[
i

7/DJmMN
DIAMETER

Bild 6.6

FLOW STRESS

FRACTURE STRESS
UFZn-Hq

Bild 6.7:

i

2
(GRAIN DIAMETER IN MM.)""2

Der lineare Zusammen-
hang von ¢ und D /52/

AEnderung der FlieB-
spannung eines amalga-
mierten Zinkvielkristalls
Oean und der Bruch-
spannung amalgamiertem
Zinks GFZn—Hg mit der
Korngrdpe /52/
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Der EinfluB der Korngrenzenchemie kann sich bei entsprechenden Zu-
sdtzen deutlich bemerkbar machen. Als Beispiel ist die Herabsetzung
der LME bei Cu-Ni-Legierungen durch H9 mittels Zusdtzen von Phos-
phor bei entsprechender Wirmebehandlung zu nennen (vgl. /72,73/).
Dariiber hinaus gilt es, die Auswirkung auf das Bruchverhalten (in-

terkristallin) zu beachten.

d. Die Wdrmebehandlung

Eine Wdrmebehandlung, die zu einer Erhdhung der FlieB-
spannung bzw. zu einer Steigerung der Hdrte flihrt, hat
auch eine gesteigerte Empfindlichkeit gegeniiber der LME
zur Folge, denn die Versetzungsbewegung (Quergleiten) ist

eingeschrankt und die Plastizitidt reduziert /55,56/.

e. Die Vorverformung

Der EinfluB der Kaltverfestigung ist wegen sehr unterschied-
licher Beobachtungen weitgehend ungekl&rt. Mit steigender
Kaltverformung hat man allerdings eine geringere Empfind-
lichkeit registriert und einen transkristallinen Duktil-
bruch beobachtet (Bild 6.8). Als Erkl&rung wird die Ent-

fernung von Korngrenzen genannt /52/.

o Bild 6.8: EinfluB von Korn-
o AMALGAMATED

A PRESTRAINED 5%, THEN
AMALGAMATED

groBe und Vorver-
formung auf die
Bruchspannung;

Probe: amalgamier-
te Aluminiumlegierung
AN s /52/

FRACTURE STRESS IN MPa-9,807

8 10 14

12
(GRAIN DIAMETER [N MM )~/
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Verdnderungen des Flilissigmetalls

Verdnderung der Zusammensetzung

Man kann den Charakter des fliissigen Metalls durch klei-
nere Zusédtze verdndern (siehe Tab. 6.4). Eine verstdrkte

Versprodungswirkung kann auf eine verbesserte Benetzung

Solutes in liquid and embrittlement
Base metal Base | Temperature, °C !
liquid Increase Decrease Slight or
no effect
Copper Bi 345 Sb, Pb, Tl, Cd, Zn
Copper alloys Hg 25 Al Zn, Cd, In Au
2024 AIT3 Hg 25 Zn, Ga Sn Cd
Iron-aluminum | Hg 25 In
Iron-silicon Hg 25 In
Cadmium Hg 25 In
Aluminum Hg 25 Cd, Zn,Ga | Sn
Silver Hg 25 ’ In
Zinc Hg 25 Ba
a-brass Hg 25 Ti, Zn, Ga

Tab. 6.4: EBinfluB verschiedener Zusidtze zum
fliissigen Metall auf dessen Ver-

sprodungswirkung /52/

des festen durch das flissige Metall zuriickgefliihrt werden,
was durch ein Durchbrechen oder Aufldsen des Oxidfilms

moglich wird. Auch wird die Herabsetzung der Oberfldchen-
spannung des fllissigen Metalls durch die Zusdtze fiir mog-

lich erachtet.

Als Erkl&rung dafilir ist das Modell der "inerten Barriere"

entwickelt worden. Es besagt, daB ein festes Metall durch

ein "flissiges" Metall bei einer Temperatur weit unterhalb
dessen Schmelztemperatur versprddet werden kann, wenn die-
ses in einem niedriger schmelzenden fliissigen Metall

(= inerte Barriere) geldst ist /52,55/.

Einen Beleg fiir die m8glichen gegensdtzlichen Auswirkungen
zeigt Bild 6.9. Es stellt die gefdrderte bzw. unterdriickte

Versprddung von Hg-In dar. Danach ist es sogar mbglich,
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{iber einen weiten Bereich mittels eines fliissigen Metalls

die Spannung, die zu einem spontanen Versagen des Werkstof-

fes fiihren wiirde, zu kontrollieren /74/.

Polycrystalline Ag

1 3

1.

(o)

Bild 6.9:

«{1}, MPa.9,807

e FLDVII STRES,S IN IMFQl

Polycrystalline Cd

(b)

o) 10 20 30 40 50

Hg a/o In

Verdnderung der

Spannung, die in
1 sec zum Sprod-
bruch fihrt, mit

der In-Konzentra-

tion in Hg-In fiir

polykristallines Silber

(Korndurchmesser = 0,15 mm)

und

polykristallines Cadmium
(D = 0,7 - 1 mm) bei RT
/74/

Man kann das fllissige Metall auch durch Legierungsbildung

verdndern, was sich meist ebenfalls in einer verbesserten

Benetzung niederschlégt.

EinfluB der Elektronegativitdt

Es ist ein Zusammenhang gefunden worden 2zwischen dem Auf-

treten sowie dem AusmaB der LME und der Elektronegativitét

beider Reaktionspartner. Bei &hnlicher Elektronegativitét

ist demnach auf eine verstédrkte Versprddung zu schlieBen.

Bei steigender Differenz nimmt sie dagegen ab (vgl. Tab.
6.5 - 6.8 und Bild 6.10).

Environment Electronegativity of Fracture stress,
environment element!® MPa-9,807
Gallium 1.6 0.14
Mercury 1.9 0.44
Tab. 6.5: EinfluB von Ga und Hg auf

Zink bei 30 °c /52/
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Electronegaltivity | Fracture | Elongation at Fracture
Environment of sofute stress, fracture, " mode
clement™  lyp,.9,807 7
Ga 1.6 1.01 ~0.25 Brittle
Hg 4+ 3.0at.% Ga 1.6 >49 >45 Ductile
Hg + 13at.% In 1.7 3.93 8.0 Semi-brittle
Hg -+ 40 at.9% In 1.7 1.43 ~A.5 Brittle
Hg + 60 at. % In 1.7 0.61 Fractured Brittle
below flow
sfress
Ga 4 13 at.% In 1.7 0.57 Fractured Brittle
below flow
. stress
Hg -}- 40 at. % Tl 1.8 >4.7 >45 Ductile
Hg 4+ 42 at. % Sn (100°C) 1.8 >3.0 >48 Ductile
Hg 1.9 >4.5 >45 Ductile

Environment Electronegativity Fracture load,
of solute elementh N.9,807
Hg - 5.5 at. % Ga (Ga present as liquid) 1.6 1008
Hg + 2.8 at.%, Ga~ 1.6 1789
Hg + 3.0at.% Zn 1.6 2565
Hg 4 3.55 at.% Cd 1.7 3000
1.9 3088

Hg

Environment Electronegativity of Fracture stress,
solute element(111) MPa.9,807
Bi_ 1.9 5.06
Bi |: 5at.% Pb 1.8 5.27
Bi +5at.% Tl 1.8 5.62
Bi 4+ 5 at.% Cd 1.7 5.76
Bi ‘F5at.% Zn 1.6 597
Bi 4+ 0.43 at.% Sb 1.9 8.10
Bi 4- 5 at.% Sb 1.9 8.51

Tab. 6.8:

EinfluB auf polykristallines

Kupfer bei 345 °c /52/

Tab. 6.6

EinfluB ver-
schiedener
flissiger

Medien auf das
Bruchverhalten

von polykristalli-
nem Cadmium /52/

Tab., 6.7:

EinfluB auf die
Aluminiumlegierung
2024-T3 bei RT
/52/

Um deutlichere Aussagen treffen zu k&nnen, wird empfohlen,

zwischen der Versprddung durch ein reines fliissiges Me-

tall und der durch eine fliissige Metalldsung zu differen-

zieren /52/.
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POLYCRYSTALLINE 99,999 + % Al (1.5)

IN AIR OR Hg SOLUTIONS
3 25°C mAIR
IN Hg (19)

+1.3a/05n(1.8)

+3a/0Cd (1.7)

+30a/0Zn(1.7)

ENGINEERING STRESS IN MPa-9,807

. I VALUES OF PAULINGS
3a/0Gal(l6) ELECTRONEGATIVITIES
IN BRACKE TS

ol ! | { ! ] ! L
0 20 40 60 80

ENGINEERING STRAIN IN %

Bild 6.10: Versprddung von reinem
Aluminium durch verschie-
dene QuecksilberlSsungen;
vergleiche dazu die ver-
schiedenen Elektronegati-
vitdten /52/

c. Verweilzeit im fllissigen Medium vor der mechanischen

Beanspruchung

Eine entsprechend lange Verweilzeit des festen Metalls in dem
flliissigen vermag eine interkristalline Durchdringung einzulei-
ten. Der Vorgang ist nicht nur zeit- und temperaturabhdngig,
sondern es spielen auch die Reaktionspartner (Mengenverhidlt-
nis), die KorngrdBe und der Spannungszustand eine Rolle (vgl.
Bild 6.11). /52/
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d.

48 72 96 120 144

PRE-EXPOSURE TIME IN HOURS

Bruchspannung von Zink als

Funktion

1. der Kontaktzeit mit Hg
und

2. dem Verhdltnis CO = Masse

(Hg) zu Masse (Zn-Probe)

Co : a = 3e1o'4, b= 7104
c=210"3, a=1310"3
e =713, £= 11072 /52/

EinfluB auf die Ubergangstemperatur

100

Uncooted

[o:]
O
T

STRAIN AT FRACTURE,€r, %
o)
(o}

POLYCRYSTALLINE ALUMINUM

///“7//\
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Einen guten Einblick gibt Bild 6.12. Aus ihm ist zu ent-
nehmen, daB die Ubergangstemperatur (sprode-duktil) mit
verdnderter Zusammensetzung des fllissigen Metalls ziem-

lich stark variiert werden kann.

Die Theorie h&dlt daflir noch keine vollstdndige Erkldrung
bereit. Ansédtze erfolgen dahingehend, daB o/t kleiner wird
und daher die Empfindlichkeit gegeniiber Versprddung wdchst.
Aus diesem Grund steigt auch die Ubergangstemperatur mit zu-
nehmendem Gehalt an reaktiven Bestandteilen im fliissigen Me-
tall /52/.

Die Mechanismen der LME

Aus dem uneinheitlichen Bild der LME (specificity) sind mehrere theo-

retische Ansdtze hervorgegangen.

a.

b.

Steigender Luftdruck in schon vorhandenen Rissen oder

die Bildung einer Legierungszone entlang der RiBspitze, die

geringere Bindungskrédfte aufweist.

Beide Theorien werden meist in der Literatur nur kurz ge-
nannt /55,56,75/

Bildung und Bewegung von Versetzungen

Bild 6.13 verdeutlicht diese "Versetzungstheorie". So er-
folgt danach ein zunehmendes RiBwachstum Aa durch die Bil-
dung und Bewegung von Versetzungen von der RiBspitze aus
in Richtung A und dann in B. Zusdtzlich werden iiber eine
Hauptgleitbewegung Licken gebildet, die ihrerseits wachsen,

wobei Oberfldchengitterverzerrungen ausheilen /60/.

Nachteil dieses Modells ist, daB man damit den Duktilitdts-—-

ibergang nicht erkldren kann.
Korngrenzenversprddung

Nach dieser Vorstellung erfolgt unter einer existenten
Spannung zundchst ein Ubergang des Versprdderatoms vom ad-

sorbierten zum in der Oberfldche geldsten Zustand und an-
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Blunting a1 crack tip
by dislocation egress

Crack growth by
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nucleation of dislocations
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Bild 6.13: Schematische Darstellung des RiBwachstums

bei LME (a=-c) und in einer inerten Umgebung

(d):

durchgezogene Linien: erste Position des Risses

gestrichelte Linien: Posgsition des Risses nach

Wachstum

a: Versetzungsentstehung und -wachstum

b: Kristallographische Ebenen u. Richtungen im
kfz-Gitter

c: Liickenbildung in Verbindung mit dem &ndernden
Gleiten

d: Versetzungen an der Rifspitze, die deren Ab-

stumpfen u. das RiBwachstum bewirken /60/

schlieBend eine Durchdringung (Diffusion) entlang der Korn-
grenzen. Hier setzt das eindiffundierte Atom den RiBwider-
stand herab und erhdht den Gleitwiderstand. Die RiBentstehung
wird somit von einer ausreichenden Konzentration an Ver-
sprdderatomen in der Versprodungszone abhdngig. In dieser
Zone miissen schon Versetzungsaufstauungen existieren und

eine SpannungsiiberhShung vorhanden sein. Damit wird ein

schnelles RiBwachstum m&glich.

Mittels dieses Modells lassen sich viele EinfluBfaktoren
der LME diskutieren. Jedoch versagt es bei der Erkl&rung

des transkristallinen Sprddbruches und des Versprodungs-
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verhaltens von amorphen Legierungen /74,76/.
Spannungsunterstiitzte Aufldsung

Die Vorstellung von ROBERTSON /77/ beruht darauf, daB

die Versprddung ein schnell ablaufender und von einem
lokalisierten Spannungszustand gefbrderter Aufldsungs-
prozef3 ist. Das RifBwachstum wird mit einem in Ldsungge=
hen des festen Metalls im fliissigen Metall im Bereich der
RiBspitze erkl&drt. Uber eine Volumendiffusion werden die
geldsten Bestandteile durch die Flissigkeit von der RiB-
spitze wegtransportiert. Dieser Transportvorgang wird

zum bestimmenden Faktor von Zeit und RiBwachstum. Die

hohe RiBgeschwindigkeit wird erklart:

1. durch ein iber die vorhandene Spannung proportional
zur Verformungsenergie ansteigendes chemisches Poten-

tial, was den Auflbsungsvorgang fdrdert und

2. durch die steigende Temperatur, die den Diffusionsvor-

gang aktiviert /77/.

Die Richtigkeit dieser Aussagen wird stark in Frage gestellt,
da sie den Grundvoraussetzungen der LME (geringe LOslich-

keit, thermisch nicht aktivierbar) widersprechen /58/.
Adsorptionsgesteuerte Vorgédnge

Hierunter sind Mechanismen zu verstehen, bei denen iber

einen Adsorptionsvorgang eine Verringerung
1. der Kohdsion /52/
2. der Oberflidchenenergie /51/

3. der Bindungskrdfte /75,78/ erfolgt.

Reduzierung der Kohdsion

Folgende Erkldrung gilt fiir alle unter f) genannten Vorgidnge,

da sie dhnliche Gedankengdnge aufweisen und nur im Ergebnis ver-

schieden sind.

Es wird angenommen, daB die Versprddung mit einer OSrtlichen

Verringerung der Festigkeit atomarer Bindungen an der RiB-
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Bild 6.14: Anordnung der Atome an der
RiBspitze;
A—AO: Rifspitze
B: Fliissig=-Metall-Atom /52/

Ulag

SINE
APPROXIMATION

Bild 6.15:

Potentialenergie U(u), U(u)B
und die daraus resultierende
Spannung o(a), o(a)B iber dem
Trennungsabstand ohne und mit
einem adsorbierten Atom B /52/
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spitze oder an der Oberfliche des Festk®drpers durch "chemisor-

bierte" Bestandteile einhergeht.

Setzt man Luft als Umgebungsmedium voraus, so erfolgt nach
Bild 6.14 ein RiBfortschritt, wenn die Bindungen A—AO, A—A1,
usw. aufgebrochen werden. Die Verhdltnisse innerhalb dieser
Bindungen sind in Bild 5.15 erfaBt. Die aufgebrachte Spannung
o, mit der eine Trennung von A—AO erfolgt, steigt von o = O
fiir a = a, (Gleichgewichtsabstand) mit du/da auf den maxima-

len Wert o = 9’ der den Bruch von A-Ao zur Folge hat.

In der Anwesenheit des Fliissigmetallatoms B an der RiBspitze
wird die Bindungskraft zwischen AO—A spontan herabgesetzt, je-
doch nur wenn die Atome A—Ao um einen kritischen Betrag a
durch eine Kraft getrennt werden. Somit verschiebt sich die Kur-

ve U(a), zu niedrigeren Werten hin, ebenso ist die Bruchspannung

B
) vermindert, bei der jetzt der Bruch erfolgt. Der Bruch

g
sgéieitet nach Y (Bild 6.14) voran und das Atom B wird an der
Bruchoberfldche adsorbiert (chemisorbiert). Dies zeigt auch,
daB immer wieder ein neues Fliissigmetallatom vorhanden sein
muB, um den RiBvorgang aufrecht zu erhalten. In gleicher Weise
ist der Adsorptionsvorgang an der Oberfldche zu erkl&ren

/52,79/.
Reduzierung der Oberfldchenenergie

Der Grundgedanke ergibt sich aus folgenden Tatsachen:

a. der Versprddungsvorgang muf an der Grenzfldche fest/fllissig

initiiert werden und

b. die Grenzfldchenenergien, deren Verringerung mit dem
sprode-duktil Bruchverhalten in Einklang gebracht wird,

erlangen hier groBRte Bedeutung.

Das Modell wird als duBerst nilitzlich zur Erkl&rung der verschie-

denen Phinomene der LME erachtet /55/.

Reduzierung der Bindungskrédfte

Die Reduzierung der Krdfte bei den vorher ungebrochenen Bin-

dungen, die die Lage der RiBspitze, an die das fliissige Metall




w50 =

vordringen mufl, definieren, erlaubt einen Bruchvorgang un-

ter herabgesetzter Spannung. Damit verringert.sich auch das
Verhdltnis o/t unter einen kritischen Wert, womit der eintre-
tende Sprodbruch erkldrt werden kann. Die Korngrenzen sind hier
im wesentlichen die Orte der RiBentstehung, da sie die Ver-
setzungsbewegung vorrangig behindern. Die RiBgeschwindigkeit
wird iiber die Transportgeschwindigkeit, mit der die Fliissig-

keit zur RiBspitze gelangt, gesteuert.

Die theoretische Erkldrung erfolgt ebenfalls mit Hilfe vorhan-
dener Energien. Dennoch bestimmt die Bindungsenergie die Ober-
fldchenbruchenergie in der Form, daBf im Fall einer plastischen
Verformung im Bereich der RiRspitze sich eine Proportionalitéat
zwischen beiden Energien einstellt. In Anwesenheit eines fliissi-
gen Versprdders werden nun die Bindungskrdfte im Festkdrper an
der RiBspitze um den Betrag der fliissig-fest-Bindungsenergie
herabgesetzt. Damit wird das Verhdltnis der flissig-fest- zur
fest-fest-Bindungsenergie zu einem MaB der Verringerung der

Oberfldchenbruchenergie /75/.

6.5 Die LME als Sprddbruchvorgang

LME bedeutet, wie eingangs definiert, einen Verlust an Duktilitdt
flir den festen Werkstoff. Das AusmaB der Duktilitdtsverringerung und
die Verfestigungseigenschaften bestimmen, ob noch weitere mechanische

Kennwerte mit beeinfluBt werden, z.B.: die Zugfestigkeit.

Die Briliche entlang der Korngrenzen (interkristallin) oder durch die
Kbrner (transkristallin) verlaufen mit sehr unterschiedlicher Ge-
schwindigkeit, die mindestens so hoch ist, daB man das Versagen bei

LME auch als katastrophalen Sprddbruch bezeichnet.

Bild 6.16 gibt schematisch einen Einblick in das Russehen einer
Bruchoberflédche bei LME und vergleicht es mit der an Luft. So haben
Untersuchungen ergeben, daf die Bruchfldche, wie von einem Sprddbruch
exrwartet, makroskopisch parallel zu kristallographischen Ebenen ver-
l3uft. Mikroskopisch betrachtet hat man eine Griibchenbildung festge-
stellt, die aber flacher als jene an Luft ausgeprdgt war /60,61/.
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Inert or air

(a) |2pm|

Prior— austenite boundary

Hg or H;

! )
| Martensite -lath
] boundaries
l12pmi

(b)

Den Bruchvorgang leitet man sich mit folgendem Modell (Bild 6.17)

her (vgl. Kap. 6.3 und 6.4, Punkt f)

F
R
/s
J7
/
A—SLIP PLANE
A
Yy

CLEAVAGE PLANE

Der Bruch erfolgt unter der ansteigenden Kraft F in einer sprdden,
spaltartigen Form, wenn o/t (o = gr6Bte Bruchspannung unter 2Zug;
T = gr8Bte Scherspannung) in der Ndhe der Bruchspitze auf der Gleit-

(o

ebene S-p gréger ist als o _ /T

T
max

plastisches FlieBen zu beobachten. Kommt nun die Wirkung des Fliissig-
metallatoms B hinzu (Adsorption), wird die Bindung A—AO geschwdcht
und damit O max Jedoch kann sich der Wirkungsbereich des adsorbier-
ten Atoms nur {iber die Ld&nge einiger Atomdurchmesser von der RifB-
spitze S aus erstrecken, sodaB die Bindungen entlang S-P nicht wei-

ter beeinfluBt werden (keine Anderung der Versetzungsbewegungen)

max
= ideale Scherspannung). Ist das nicht der Fall, so ist ein

Bild 6.16:

Bild 6.17:

= jideale SpaltriBspannung,

Unterschied in der
Bruchfl&che bei ver-
sagen
a. an Luft oder
b. durch LME

bzw. HE /61/

Schematische Dar-
stellung eines

Risses, der einer
Kraft F ausgesetzt
ist; A—Ao = RiBspitze,
B = Flissigmetall~-
atom /67/
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und somit bleibt -+ konstant. Damit f&dllt ¢ /T , was auf
. max max® max

eine gesteigerte Tendenz zum SpaltriB hindeutet. Somit konnen

Legierungszusdtze, Vorverformung, Temperatur, KorngrdBe u.a.,

die den von der metallurgischen Struktur abhdngigen Faktor

beeinflussen, das AusmaB der LME mitpr&dgen /52/.

Der EinfluB der Legierungszusammensetzung wird verschiedentlich
Uber die Stapelfehlerenergie ausgedriickt. Danach ist bei geringeren
Energiewerten nur ein eingeschrédnktes Quergleiten der Versetzungen
mdglich. Dies wiederum bedeutet eine grdfere Neigung zur Versprddung
/55,67/.

Als weitere Einfliisse auf den Bruchverlauf werden wegen dessen Un-
einheitlichkeiten die Verfiligbarkeit einer energetisch niedrigeren
Spaltebene, die Ausscheidungen von Verunreinigungen an den Korngren-
Zzen und die Ausrichtung der Hauptspannungsachse an einem bestimmten
Kristall genannt /53,61/.

6.6 Die_Voraussagbarkeit der LME

Trotz aller Schwierigkeiten haben sich einige Punkte herauskristalli-
siert, anhand derer eine mdgliche Entstehung eines Versprédungspaares
vorausgesagt werden kann. Die beiden ersten grundlegenden Kriterien

fir eine Versprddung waren:
a. eine geringe gegenseitige L&slichkeit und

b. der AusschluB der Bildung intermetallischer Verbindungen.
Hierzu sind aber in der Literatur viele Ausnahmen nachge-
wiesen worden, sodaf man in Hinblick auf die Aussagekraft
hier mehr von einer Notwendigkeit als von einer ausreichen-
den Bedingung sprechen kann. Demzufolge werden weitere, si-

chere Anhaltspunkte gesucht:
C. eine gute Benetzung

Dieser Aspekt war eingang umstritten, da bis dahin unter
einer guten Benetzung auch die Bildung intermetallischer
Verbindungen und eine gewisse gegenseitige L&slichkeit ver-

standen wurde, was ganz im Gegensatz zu oben Gesagtem stand.
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In neuverer Zeit ist mit Hilfe bestimmter Oberfldchenrei-
nigungstechniken (UHV-System, Ionenbeschuf mit Argon)
auch eine Benetzung bei Systemen mdglich geworden, die
eine geringe L&slichkeit und keine intermetallische Ver-
bindungsbildung aufweisen z.B. Cu/Na, Ni/Na, Cu/K /80/,
sodafl die Benetzbarkeit als Kriterium zugelassen werden

kann.
die Elektronegativitédt

Ergdnzend zu den Tabellen in Kap. 6.3.2 gibt Tab. 6.9 die

Differenzen in der Elektronegativitdt verschiedener Systeme
wieder. Dieses Kriterium ist aus dem der nicht vorhandenen

Bildung intermetallischer Verbindungen hervorgegangen. So-

mit haben sich auch hier Ausnahmen ergeben.

iquid]

Solid
Al 0.1 0.2 0.2 0.4

cd -1.0 -0.1; 0.1

Fe 0.¥?)

Ge -0.2 -0.1 -0.1 0.0 0.0 0.0 0.1 0.1
Ni -0.8 0.0 _

Sn -0.2 0.1

Ag -0.9 -0.3 0.0

Bi 0.0

Cu -1.0 0.9 -0.1 0.0 0.0

Pd ~1.2

Tabelle 6.9: Differenz in der Elektronegativitit

flir Versprddungspaare /46/

die Mischungswédrme

Aus der Ubereinstimmung der Oberfl&dchenenergie und der
Bindungskrédfte in einem reinen Element, was man auch iber
die Schmelztemperatur oder die Verdampfungswdrme oftmals
aufzeigt, wurde analog dazu hergeleitet, daB man auch

liber die Mischungswdrme AHm die Grenzfl&dchenenergie be-
werten kann. Danach entsprechen niedrige positive Werte
geringen Grenzfldchenenergien, was wiederum als Zeichen
einer niedrigen Bruchspannung eine Versprddung voraus-

sagt. Hohe Werte bedeuten eine schwache oder keine Ver-




sprodung und bei negativen Werten stellen sich chemische
Reaktionen ein (vgl. Tab. 6.10-6.12) /56,70/.

Couples
Zn-Bi
Cd
Ga
Hg
In
Sn
Cu-Na
Cu~-Li
mild steel - Li
mild steel - Na
Al-Cd
Al-Zn

Tabelle 6.10:
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AHy Embrittlement
19 Yes
4 Yes
0 Yes
4 Yes
12 Yes
4 Yes
37 No
-39 . Yes-Compds
95% Yes-decarb, AH; typlcal
236% No
13 Yes
2 Yes

Zusammenhang zwischen der
Mischungswérme AHm in kJ/g-at
und der LME; bei Eisen AHm meist
hoch (%) /58/

Liquid Bt cd Cs Cu Ga Hg In L1 Na Pb Sb  Snm Zn
Solid
Al 40 13 112 4 15 27 -l4 52 41 16 2
Cu 21 =4 89 ~29 5 1 -39 37 25 -10 =20
Fe 113 64 370 59 -7 9 79 95 236 126 45 45 15
Zn 19 4 67 0 4 12 =27 25 21 4

Tabelle 6.11:

AHm—Werte in kJ/g-at flir verschiedene

fllissig-fest-Paare /70/

Surface tension,  Solubility para- Interfacial

System: ergs/cm meter, {ree energy,
solid metal- Temperature, solid liquid  solid liquid ergs/cm2
liquid metal °c metal metal metal metal calc, exper,
Fe-Li 200 1800 400 111 54 500 730
Fe-Na 100 1800 205 117 33 850 —
Fe-K 100 1800 87 117 21 1150 -
Fe-Cs 60 1800 68 117 16 1200 -
Zn-Hg 25 940 485 58 31 70 54
Zn-Ga 30 940 735 58 74 14 42
Cu-Li 200 2000 400 107 54 735 1010

Tabelle 6.12:

Oberfldchenspannung, L&slichkeits-
parameter und Grenzfldchenenergie

flir verschiedene Reaktionspaare /81/
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f. Wie schon Kap. 6.4 Punkt f ausfilhrt, kann das Verhdltnis
der Bindungsenergien fest-fllissig zu fest-fest als MaRB
fiir die Herabsetzung der Bruchfldchenenergie (fracture
surface energy = FSE) angewendet werden. Zudem wurde der
Parameter der LOslichkeit (definiert als die Wurzel aus
der Sublimationsenergie pro Volumen) herangezogen und das
Schaubild 6.18 entwickelt.

STRUCTURE HCP BCC FCC
pUCTLE 4 o B

100k BRITTLE A& © @&

<] SOLID/ LIQUID

w

& Fa/Cso &Cd/Cs

& Fe/Hg ® RITT

W F aCu/Mg e NI/LI

% Fe/No o Al/Zn sA/VHQ s Al/Na

H

5 TiMg T CEJ-‘M [} Cd/Ga &

g

a 50+

g

= Cd/sn &

=

= &Cd/In

2 o5k @ Al/Sn

a & ZnfGa

) aMg/Zn

= Ag/Ga
INCREASING SOUID-LIQUID &2n/Sn
INTERACTION ENERGY ———3» . Zn/In
A 1
0 25 50 75 100

REDUCTION IN FRACTURE SURFACE ENERGY (%)

Bild 6.18: Beziehung zwischen LME, dexr
fest-fliissig-Bindungsenergie
und der Ldslichkeit /75/

Hier ist die Differenz der Loslichkeitsparameter in %
Uber der prozentualen Verringerung der FSE aufgetragen.
Aus dem Diagramm 1Bt sich eine Grenze entnehmen zwischen
Versprodung und Nichtversprddung. Es zeigt sich, daB eine
Versprddung mit steigender Verringerung in der FSE und
verringerter gegenseitiger L&slichkeit wahrscheinlicher
wird /58/.

Weitere aber seltener genannte Vorhersagenskriterien seien hier

noch kurz genannt:

g. positive Abweichung vom ROULT's Gesetz;

h. Mbglichkeit eines Eutektikums zwischen fllissig und fest
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mit geringer aber definierter LOslichkeit von fliissig

in fest;
beides sind keine Ubergangsmetalle;

Unterschiede im Atomradius von 10-15 % /53/.
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7. Fllissiges Lithium als reaktives Medium

Nachdem Lithium als Hochtemperaturkiihlmittel bzw.

als Brutstoff

in der Fusionsreaktortechnologie starkes Interesse gefunden hatte,

galt es seine Vertr&dglichkeit mit den m8glichen Kernstrukturwerk-

stoffen zu untersuchen.

Grundkenntnisse Uber Versuchsabldufe, mbgliche Reaktionen und Aus-

wirkungen konnten anfangs aus den Versuchen mit fliissigem Natrium

Ubernommen werden,

mittel im schnellen Brutreaktor unternommen worden waren.

auch die Parallelitdt in der Werkstoffauswahl bei

klart u.U.

Untersuchungen mit fliissigem Lithium

First choice

(vgl. Bild 7.1).

In Development

France Alloy 800

Debene

England
USA
Russia (BN 600)

Japan {Monjul

Bild 7.1:

AISI 304

2 1/4Cr-1Mo-Nb

2 1/LCr-Mo-Nb
2 1/64Cr-Mo
Rustenites (300 type)

9Cr-2Mo-Nb-V

aCr- 1Mo
120Cr-1Mo-V

9Cr- 1o |
8-12Cr/0-2Mo

9Ce-2Mo

Erprobte und mdgliche Werkstoffe

im schnellen Brutreaktor /82/

Folgende austenitische oder ferritische Stdhle mit niedrigen

die wegen des Einsatzes des Natriums als Kihl-
Das er-

Chrom- und Molybddn-Gehalten sind in Versuchen mit Lithium fa-

vorisiert:
die Cr~-Ni~Stdhle:
die Cr-Mn-Stdhle

die Fe-Cr-Mo-Legierungen:

AISI 304L,

316

2,25 Cr~-Mo und Fe-12Cr-1Mo

(HT 9).
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Aber auch Nickel-Basis-Legierungen und hitzebestédndige Legierun-
gen sind in Erprobung oder werden zumindest als Alternative be-

trachtet.

Eine direkte Ubertragbarkeit der Ergebnisse, wie Vergleiche hin-~
sichtlich der chemischen Reaktionen von Lithium und Natrium zeigen,
ist nicht mdglich. So bestehen deutliche Unterschiede in den phy-
sikalischen Eigenschaften, im L&sungsverhalten, in der Art und
Weise der chemischen Reaktion sowie daraus resultierend im Korro-

sionsverhalten.

Die Werkstoffauswahl wird geprédgt von dem LOsungsverhalten der
Ubergangsmetalle in dem fliissigen Metall und von dem Ausmaf des
spezifischen Eindringverhaltens des fliissigen Metalls im festen
Metall. Dabei bestimmen weniger die Komponenten selbst als viel-
mehr die Gehalte an gel®sten Nichtmetallen (O, C, N, H) im Werk-
stoff oder insbesonders im fliissigen Metall diese Vorgdnge. Anhand
des LOsungsverhaltens des Alkalimetalls mit den Nichtmetallen kann
man auch die Unterschiede zwischen Natrium und Lithium aufzeigen.
So 16st z.B. Lithium mehr N, C und H als Natrium. Die Hauptunter-
schiede basieren auf der grdReren thermodynamischen Stabilitdt der
bindren Verbindungen mit Lithium, was auf das kleinere Li+—Ion und

die grdBere Gitterenergie =zuriickzufiihren ist /83/.

Im Falle des Lithiums bilden sich folgende Ldsungen:

Li, 0, LiOH, Li,CO,, LiH, Li,C,, Li N ,

die chemische Austauschreaktionen mit Werkstoffen verursachen. So

bilden sie die Korrosionsprodukte:

L13FeN2, L17NbN4_oder L19CrN5 ,

die ihrerseits zu einer gesteigerten LOslichkeit der Metalle fih-
ren. Die groBe Bedeutung der Nichtmetalle hatte systematische Un-
tersuchungen zur Folge, die bei unterschiedlichen C, 0O, N, H-Ge-
halten im Alkalimetall und/oder im festen Werkstoff die mdaglichen
chemischen Reaktionen und die Folge fir die mechanischen Eigen-

schaften des Werkstoffes ermittelten /84/.

Flir das Reaktionspaar: Festmetall (Werkstoff) - Alkalimetall er-
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geben sich folgende Auswirkungen: ‘
Versprddung des festen Metalls aufgrund zunehmender Kon-
zentration an interstitiellen Elementen;
Verbindungsbildung (Oxide, Nitride, Karbide), die zu ei-
ner verstdrkten Korrosion flhrt;
Herabsetzung der mechanischen Festigkeit, weil intersti-
tielle Elemente vom Fliissigmetall aufgenommen werden;

. Durchdringung der Korngrenzen des Werkstoffes, dessen Ver-
unreinigungen einen gewissen Grenzwert erreichen, durch
das Alkalimetall.

All diese Vorgédnge kOnnen das oberfldchennahe Deformationsverhal-
ten und somit die mechanischen Eigenschaften beeinflussen, was
sich besonders in einem verdnderten Ermiidungsverhalten (RiBbil-
dund und -fortschritt eingeschlossen) und einer abgewandelten

Kriechfestigkeit niederschligt.

Es hat sich gezeigt, daB von einer klassischen LME (oberfl&chen-
aktiver Vorgang) im Zusammenhang mit dem Lithium nicht die Rede
sein kann, und daB ihre Wahrscheinlichkeit sich auf wenige bestimm-
te Reaktionspaare beschrédnkt ist. Vielmehr sind die Vorgdnge der
Korrosion (interkristallin) und der Korngrenzendurchdringung bei
den Alkalimetallen vorrangig. Bei diesen Reaktionen gewinnen auch
die nichtmetallischen Begleitelemente sehr an Bedeutung, da sie
die Art und Kinetik des Angriffs steuern kdnnen. Diese Tatsache
hat zur Folge, daB die Vertrdglichkeitsuntersuchungen mit Lithium
fast ausschlieBlich als Langzeitversuche (Ermiidungs-, Korrosions-
und Kriechversuche) bei weit hoheren Temperaturen als bei LME-Un-
tersuchungen durchgefiihrt werden, wobei die genaue Ermittlung des
Reinheitsgrades des verwendeten Lithiums eine wichtige Rolle
spielt /85/. |

Ergebnisse aus Versuchen, die vergleichbar sind mit denen zur
Untersuchung der LME, gibt Tabelle 7.1 fiir verschiedene Werkstof-
fe wieder. Als Fazit hieraus ergibt sich folgendes:
a) in den Baustdhlen findet eine starke Versprédung statt,
die sich in einer deutlich verminderten Zugfestigkeit
(UTS) und Duktilitdt niederschldgt;
b) bei den anderen Stdhlen wird die Zugfestigkeit nicht be-
eintrdchtigt; jedoch erfdhrt die Duktilitdt eine sicht-
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bare Herabsetzung.
Ausdruck finden diese Effekte auch in einem entsprechenden Bruch-

verhalten, das hier in Form eines Spaltbruches in Erscheinung
tritt /86/.

UTS Reduction Total Local*®
Material Condition Environment in Area Elongation Eloungation

MPa i z z

Mild vork hardened, air 594 30 0.9 -
Steel side notched
lithium 273 1.5 0.1 -

9Cr-Mo furnace-cooled, air 216 9 4.9 90
Steel two holes
inserted after lithium 226 48 3.1 58
. heat treatment

9Cr-Mo air-cooled, air 332 82 5.2 76
Steel two holes ' .
inserted after argon 302 85 5.0 77
heat treatment
lithium 337 54 4.4 68

2}Cr=-Mo furnace-cooled, argon 450 73 5.1 87
Steel two holes
inserted before tithium 436 41 3.6 56
. heat treatment

Tabelle 7.1: Ergebnisse aus Zugversuchen an

Luft und in Lithium bei verschie-

denen Werkstoffen /86/

Die Versprddung der Baustdhle wird mit einer ausgeprdgten Entkoh-
lung der Oberfliche durch das Lithium erkldrt, weil die Briiche
interkristallin entlang der entkohlten Korngrenzen verlaufen. Da-
gegen ist aus der grdBeren Stabilitdt der Chrom- und Molybdédnkar-
bide ein erster Hinweis zu entnehmen, warum die Versprddung bei

den anderen St&dhlen in geringerem MaBe auftritt /52,54/.

Dieses Bild kann sich bei Langzeitauslagerungsversuchen

(T = 4OO—6OOOC, t = 500-3000 h) &ndern. So ist bei diesen Versu-
chen in Lithium eine Verdnderung der Festigkeitseigenschaften bei
einem 2,25Cr-1Mo-Stahl nachgewiesen worden, wdhrend die 12Cr-1Mo-
Stdhle davon unberiihrt blieben /85,87/.

Untersuchungen an austenitischen rostfreien Stdhlen (z.B.

CrNiTi 18 10) zeigen, daB das Lithium auf die mechanischen Eigen-
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schaften ebenfalls nur wenig EinfluB hat. Die Auswirkungen auf die
Duktilitdt sind abhdngig von der Temperatur und der Dehngeschwin-
digkeit. So zeigt sich ein starker Abfall (um 90%, Sprddbruch) bei
einer Geschwindigkeit wvon 4,3-10“5 1/s in einem groBen Temperatur-
bereich von 200°C bis 600°C. Bei h&heren Geschwindigkeiten stellt
sich dagegen nur in einem eng begrenzten Temperaturbereich (z.B.
2,710

derung ein,

1/s, 4OOOC) eine geringe oder gar keine Duktilit&dtsmin-

Langzeitauslagerungsversuche (T = 6OOOC, t = 1500 h) bei den St&h-
len AIST 316 und 304 haben zusdtzlich gezeigt, daB eine Beeinflus-
sung der mechanischen Eigenschaften (Duktilitdt, Festigkeit) weni-
ger das Ergebnis einer Reaktion mit dem fliissigen Lithium ist, als
vielmehr das einer thermischen Alterung ist (Verfestigung verschie-

dener Karbide und intermetallischer Phasen) /88/.

AbschlieBend sei zu den oben angesprochenen Langzeitversuchen ge-
sagt, daB sich unabhdngig vom Werkstoff bei einem hohen Stickstoff-
gehalt im Lithium ein erheblicher Abfall der Lebensdauer einstellt,
der liber eine niedrige Verformungsgeschwindigkeit, hohe Lastzyklen
und hohe Temperaturen zusdtzlich unterstitzt werden kann. Dagegen

wird kein EinfluB bei "stickstofffreiem" Lithium festgestellt.

Sichtbar wurden diese Einfliisse auch bei mikroskopischer Betrach-
tung, bei der ein Ubergang zum Spr&dbruch festgestellt wurde. Aus
diesen Beobachtungen werden auch die Ursachen hergeleitet, die auf
einen korrosiven Angriff bei vorausgegangener Eindringung des Li-

thiums in die Korngrenzen zurlickgeflihrt werden /89-94/.

So kann festgehalten werden, daf ein nachteiliger EinfluB des Li-
thiums auf die mechanischen Eigenschaften der festen Werkstoffe

insbesondere von der Langzeiteinwirkung bei hoher Temperatur und
von dem Verunreinigungsgrad geprédgt wird. Aber auch Versuche zur

LME k&nnen erste Hinweise und Anhaltspunkte dazu geben.
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8. Die Versuchsbeschreibung

8.1 Der Versuchsaufbau (Zugversuch)

Die Bilder 8.1-8.3 verdeutlichen den apperativen Aufbau.

i1

16

Bild 8.1: Zusammenstellungszei-
chnung der Zugkapsel

mit eingebauter Probe
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Bild 8.2:
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Einblick Uber das Zusammenwirken der einzel-
nen Komponenten im Versuch

Oberes und unteres Querhaupt der Zugmaschine
INSTRON TTDML mit 2,5t-Rahmen

Zugkapsel mit Probe und Lithium sowie mit
Wdrmeisolierung ummantelt

Kontaktanschliisse des Heizleiters: 220 V,
320 W

Thermoelement NiCr-Ni mit zwei seperaten
Ausgédngen; Genauilgkeit: +3°C im Bereich von
0°c-400°C (vgl. DIN 43710)
Ausgleichsleitungen NiCr-Ni

Regeleinheit: CONTRIC-M1-Regler mit konti-
nuierlichem Ausgang; Genauigkeit: *1% bei
0-20 mA (Sollwerttoleranz); nachgeschaltet
ist ein Tyristorsteller RMYC-15 zur Leistungs-
regelung; beides sind Fabrikate von HART-
MANN&BRAUN

SOLARTRON A 210, Digital-Voltmeter von
SCHLUMBERGER; Abfrage: 10/sec, Genauigkeit:
+0,2 uV/OC bei Gleichstrommessung, Empfind-
lichkeit: 1 uV bei 100 mVv
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a) b)

Bild 8.3: Photographischer Uberblick liber den Aufbau

wdhrend des Zugversuches

8.2 Der Versuchsablauf

In einem ersten Schritt werden die Proben nach der Fertigung
(MaBe siehe Bilder 3.2 und 3.3) fiilr die Versuche vorbereitet.
Sie wurden je nach Werkstoff gekennzeichnet und nummeriert, in
einem Acetonbad unter Ultraschall gereinigt und anschlieBend
wdrmebehandelt. Filir die einzelnen Werkstoffe sind die Tempera-
turen und Verweilzeiten in Tab. 8.1 aufgefiihrt. Flir die Wirme-
behandlung wurden alle Proben in Viererblindeln in ein Quarzglas-
rohr eingelegt, welches mittels einer angeschlossenen Vakuumpumpe
auf p = 10"6 Torr evakuiert wurde. Anschliefiend wurde der Rohr-
ofen, der vorher auf die erforderliche Temperatur aufgeheizt
worden war, ilber das Quarzrohr geschoben. Die Temperatur wurde

Uber einen Regler eingestellt und anhand eines vom Thermoele-
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ment gelieferten MeBwertes kontrolliert., Nach der vorgeschrie-
benen Zeit wurde der Ofen entfernt und das Glasrohr mit Druck-
luft angeblasen, wodurch eine rasche Abkiihlung der Proben ein-

trat (siehe Bilder 8.4 und 8.5).

Hirtetemperatur Anlafitemperatur
Werkstoff und - daucr und - dauer
1.4301 1050°C , 30 min -
1.4923 1050°C , 30 min 700°C , 120 min
1.4914 1075°C , 30 min 700° C , 120 min
Tabelle 8.1: Temperatur und Dauer

beim Harte- und AnlafR-
vorgang fir den jewei-

ligen Werkstoff

Bild 8.4: Vakuumpumpe mit Quarzrohr und

Rohrofen
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Bild 8.5: Funktioneller Zusammenhang der Gerdte beim
Vergliten

Sdulenpumpstand PD 170 von LEYBOLD HERAEUS
mit Vor- und Diffusionspumpe; Leistung:
170 1/s

Quarzglasrohr mit eingelegten Proben
Rohrofen mit CrAlFe-Heizwicklung,

Typ RoK 6,5/60 von HERAEUS

KELVITRON, Temperatur-Regelanlage mit An-
zeige REM 19-20 von HERAEUS; Genauigkeit
bei NiCr-Ni: +1%

NiCr-Ni Thermoelement

Digitalanzeige NEWPORT CRL

@O0 6 6 O

Danach konnte mit den Zugversuchen begonnen werden, die fiir alle
Proben gleich ausfielen. Weil jedoch die Geschwindigkeit der Zug-
maschine nur in groBfen Abstufungen variiert werden konnte =-eine
fir beide Zugprobenarten gleiche Dehngeschwindigkeit war somit
nicht einstellbar- , wurde die gleiche Maschinengeschwindigkeit
gewdhlt. Das hatte aber zur Folge, daB sich verschiedene Dehn-

geschwindigkeiten ergaben. Diese werden nach folgender Formel

berechnet:
I
é-_—r in 1/S
o}
mit: Vi Maschinengeschwindigkeit
lo = MeBldnge der Probe

Daraus folgen die verschiedenen Werte filir ¢

a) lO = 30 mm (gilt flir 1.4914)
. -2
€, = 2,78 10 . 1/s fir v = 50 mm/min
¢, = 5,56 10 1/s fir v = 1 mm/min




_76_

20 mm (gilt fir 1.4923 und 1.4301)

b) 1 =
© )
é1 = 4,17 10 1/s flir v, = 50 mm/min
éz = 8,33 10_4 1/s fir Ve S 1 mm/min

Tabelle 8.2 gibt einen Uberblick liber den Umfang der durchzge-

fihrten Versuche,

Testpara-

meter RT | RT | 200°c | 200°c | 250°c | 250°c
Anzahl . ) )
der Proben é1 é2 é1 €, €4 €,
An Luft 1 1 -- - 2 2
In Lithium - - 2 2 2 2

An Luft nach 1000h

Auslagerung in Li -- -- -- -- - 2

In Lithium nach 1000h

Auslagerung in Li - -

Tabelle 8.2: Anzahl der Proben je Werkstoff filir die

verschiedenen Versuche

Bei den Zugversuchen an Luft bei T = 250°C wurde ein an der Zug-
maschine verschiebbar angebrachter Ofen (Typ ERO 8/60, 3x100 V,
3x0,6 kWw, 1100°¢ Nenntemperatur von PRUFER) verwendet. Eine Drei-
zonenregelung (Messung der Ofentemperatur iiber drei Thermoele-
mente an drei verschiedenen Stellen; Typ IEA DSE 10/SE-IF) sorgte
flir die geforderte Temperatur. Dariiber hinaus wurde die Tempera-
tur an der Probe durch ein sich in dessen N&he befindliches
NiCr-Ni Thermoelement {iberpriift. Die entsprechende Thermospannung
wurde liber einen MeBschreiber (LINSEIS Serie 2000) aufgezéichnet
bzw. Uber einen Digitalmeter (KEITHLEY 132C TRMS Multimeter, Typ
KTC NiCr-NiAl; Genauigkeit: *0,25%+1d bzw. 100 pV bei 200 mV)

abgelesen.

Die Versuche in flissigem Lithium erforderten einen grdBferen Auf-
wand. Zundchst wurde die Kapsel samt Zubehdr mit einer Edelstahl-

beize (1 Teil Salpetersdure + 4 Teile Wasser) gereinigt, mit
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destilliertem Wasser ausgewaschen und im Trockenschrank getrock-
net. AnschlieBend wurden diese Teile mit den Proben zusammen in
die Schutzgas-Box (siehe Bild 8.5) eingeschleust. Diese Box ver-
fligt liber eine Umwilzanlage mit regenerierbaren Reiniger fiir
Sauerstoff, Feuchte und Stickstoff (Reinigung und Umw&dlzung liber
Molekularsieb und Cu-Katalysator als Filter; Fab. M-BRAUN). Somit
konnte die fiir den Umgang mit Lithium erforderliche Argon-Atmos-
phdre gewdhrleistet werden. Nach einem Analysen-Certifikat von
MESSER-GRIESHEIM hatte das Argon eine Reinheit von 99,999% mit
2,2 vpm Stickstoff und 1,6 vpm Sauerstoff.

Bild 8.5: Ansicht einer

Schutzgas-Box

In der Box wurde das Lithium erschmolzen, in die Kapseln abge-
fillt und anschlieBend wurden die Proben eingebaut. Nach Ver-
schluf und Abkiihlung konnten die Kapseln wieder aus der Box her-
ausgeschleust und in die Zugmaschine eingebaut werden (siehe Bil-
der 8.1-8.3). Die Kapseln wurden zusdtzlich mit einer Wirmeiso-
lierung umkleidet. Diese Mafnahme sollte einen zu hohen Heizlei-

stungsverlust verhindern und zum anderen einen mdglichst geringen
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Temperaturgradienten im Kapselinneren gewdhrleisten. Als zusdtz-
liche MaBnahme wurde auf eine langsame Aufheizung geachtet bzw.

die nicht eingebauten Kapseln wurden {iber einen angeschlossenen

Regeltrafo (0-220 V, 4 A) schon vorgewdrmt (Tv = 120—1600C).

Bei der eingebauten Kapsel erfolgte nun eine Erwdrmung auf die
jeweilige Versuchstemperatur und der eigentliche Zugversuch. Uber
einen Mefschreiber (MeBwerterfassung INSTRON) wurden Kraft und

Lingung festgehalten.

Nach Abschluf einer Versuchseinheit (es wurden immer vier Kapseln
eingesetzt) erfolgte der Ausbau bzw. neuerliche Einbau von Proben
in der Schutzgas-Box. Nach der ersten Versuchsserie (alle Proben

waren mit €, zerrissen worden) wurden die Kapseln entleert, ge-

reinigt und1wieder mit frischem Lithium geflillt. Ein Teil des ge-
brauchten Lithiums wurde zu Analysezwecken (Bestimmung des C, N
und O-Gehaltes; siehe dazu Kap. 8.3) in entsprechende GefdRe ab-
geflillt. Gleiches erfolgte auch mit dem Lithium aus der zweiten

Versuchsserie (alle Proben mit éz).

Paralell zu diesen Versuchen erfolgte eine Auslagerung von vier
Proben je Werkstoff in Lithium bei 550°C iber 1000 h. Diese Pro-
ben wurden zum AbschluB zerrissen. Dabei wurde die jeweils klei-
nere Dehngeschwindigkeit é2 gewdhlt, weil ein deutlicherer Effekt
Zu erwarten war und zudem ein grdBerer MaBstabsfaktor eingestellt

werden konnte.

Nach AbschluB aller Zugversuche schloB sich eine Reihe von Nach-
untersuchungen an den Proben und dem Lithium an, die im nachfol-

genden Kapitel beschrieben werden.

8.3 Die_durchgefithrten Nachuntersuchungen

Zundchst wurden die im Lithium zerrissenen Proben in destillier-
tem Wasser gereinigt. Alle Proben wurden anschliefend vermessen.
Dabei wurden die Bruchdehnung A und die Brucheinschnlirung Z er-
mittelt. Diese Werte sind neben denen fiir die Streckgrenze RpO,Z’
die Zugfestigkeit Rm und die GleichmaBdehnung Ag, die aus dem im
Versuch aufgenommenen Kraft - Ldngungs - Diagramm stammen, in den

Tabellen des folgenden Kapitels zusammengefaBt.
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Vor den Untersuchungen der Proben durch die Metallographie und
das Raster-Elektronenmikroskop (REM) wurden sie photographiert.
Die beiden Probenh&dlften wurden provisorisch zusammengefligt und
im MaBstab 1:1 aufgenommen. Mit mindestens fiinffacher Vergr®&s-
serung wurde die Bruchfldche von oben wie von der Seite im Bild

festgehalten.

Fliir die weiteren Untersuchungen wurden je eine Probe pro Werk-

stoff aus folgenden Versuchen herangezogen:

a) an Luft, RT, éz
b) an Luft, 250°, ¢
¢) an Luft, 2500C, é2’ nach Auslagerung in Lithium

d) in Lithium, 200°c, é2’ nach Auslagerung in Lithium.

Zu diesem Zweck wurden beide Bruchfl&chen in 5-10 mm langen
Stlcken von der jeweiligen Probenh&dlfte abgetrennt. Die in Li-
thium ohne vorherige Auslagerung zerrissenen Proben wurden hier-
bei nicht erfagt. Zum einen sollte der Priifumfang in Grenzen ge-
halten werden. Zum anderen waren auch keine neuen Ergebnisse nach
der Betrachtung des Bruchverhaltens und der Kurvenverldufe zu er-

warten.

Fir die metallographischen Untersuchungen wurden die Probenstiik-
ke in eine Kunstharzmasse eingebettet und abgeschliffen. Folgende

Atzungen wurden vorgenommen:

a) "ROCHLING": 1 g Pikrins&ure +
10 ml Salzsdure 1,19 +
10 ml Salpetersdure 1,4 +
80 ml Alkohol
b) "LICHTENEGGER + BLOCH": 100 cm° warmes Wasser +
20 g Ammoniumbifluorid +
0,5 g Kaliumdisulfit.

Letztere Atzung (LB I) wurde nur bei dem austenitischen Stahl

angewendet.

Die Gegenstilicke wurden filir die Untersuchungen unter dem Raster-

Mikroskop auf einen Probenhalter mit leitendem Kleber befestigt.
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Das Lithium muBte auf seinen Gehalt an Stickstoff, Kohlenstoff
und Sauerstoff hin untersucht werden. Es wurde von der Metallge-
sellschaft AG, Frankfurt, in Form von Barren bezogen und hatte

folgende zusammensetzung:

99,4% Li, 0,5% Na, 0,014% K, 0,03% Ca, 0,01% Fe
<0,01% Al, 0,03% Si.

Angaben {iber die Gehalte an den obengenannten Verunreinigungen
kdnnen nicht gemacht werden, da das Lithium durch sie leicht kon-
taminiert werden kann. Sie muBten ebenso wie bei dem Lithium aus

den Zugversuchen nachtrdglich bestimmt werden.

Durch Titanfolien (von der Firma GOODFELLOW, Ltd, Cambridge, U.K.;
0,05 mm stark) wurde in Getterreaktionen der Stickstoff- und der
Sauverstoffgehalt nachgewiesen. Durch Edelstahlfolien (AISI 304:
X 5 CrNi 18 9, ebenfalls von der Fa. GOODFELLOW; O,1 mm stark)
wurde Uber die Foliendquilibrierungsmethode der Stickstoff- und
der Kohlenstoffgehalt ermittelt /95-97/. In einer Schutzgas-Box
wurden die Folien dazu in eine mit genau abgewogenem Lithium ge-
fillte Kapsel eingesetzt. Die Kapsel befand sich danach 250 h in
einem Ofen bei einer Temperatur von 700°C. Nach der vorgeschrie-
benen Verweilzeit erfolgte der Ausbau der Folien und die chemi-
sche Analyse. Mit den hieraus ermittelten prozentualen Anteilen
an Stickstoff, Kohlenstoff und Sauerstoff in den Folien konnten
nach Korrektur mit den nachgewiesenen Gehalten in einer Nullpro-
be (durch Differenzbildung) entsprechend folgender Formel die

Verunreinigungen im Lithium berechnet werden:

(korrigierter Gehalt)FO X (Gew1cht)FO

(Verunrelnlgungsgehalt)Li = (Gewicht)Li

in wppmn.

Die Ergebnisse sind folgende:

Der nachgewiesene Kohlenstoffgehalt in den Edelstahlfolien be-
trug zwischen 0,067%+0,004% und 0,103%+0,02%. Der Kohlenstoff-
anteil in der Nullprobe lag bei 0,083%+0,001%. Dies zeigt, daB
kein wesentlicher Kohlenstoffaustausch zwischen dem Stahl und dem
Lithium stattgefunden hat (weder Auf- noch Entkohlung). Somit
kann man auf einen sehr geringen Kohlenstoffgehalt im Lithium

<5 wppm schliefen, was eine genaue Berechnung eriibrigt.
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Flir den Stickstoffgehalt ergaben sich folgende Gehalte im

Lithium:

a) b50-100 wppm; erste Versuchsserie und Auslagerungskapsel

b) 150-200 wppm; zweite Versuchsserie.

Untersuchungen an reinem Lithium haben einen Stickstoffgehalt
von ungefdhr 50 wppm nachgewiesen /95/. Der zusdtzliche Stick-
stoff kann sowohl aus dem Stahl (Probe, Kapsel) als auch aus der
Atmosphdre stammen. Die Zahlenwerte aber zeigen, daB der Stick-
stoffgehalt nur unwesentlich gestiegen ist. Denn man muB beach-
ten, daB in vergleichbaren Untersuchungen oftmals ein wesentlich

héherer Stickstoffanteil (>1000 wppm) angegeben wurde.

Dies 148t folgende SchluBfolgerungen zu:
die Versuche erfolgten in einer ziemlich reinen Lithium-
schmelze;
die unterschiedlichen Analysenergebnisse liegen noch im
Toleranzbereich und
die in den Experimenten ermittelten Effekte (vgl. Kap.
10) sind nicht dem erhShten Stickstoffgehalt sondern der
allgemeinen Reaktivitdt des "reinen" Lithiums zuzuschrei-

ben.
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9. Die Versuchsergebnisse

9.1 Der Austenit X 5 CrNi 18 9

a) Der Probenschliissel

Die folgende Tabelle gibt AufschluB dariiber, unter welchen Be-
dingungen die Proben getestet wurden. Zur pr&dzisen Kurzkenn-
zeichnung wurde ein Code eingefiihrt, der die Verwendung der

Probennummern vermeidet.

Probe Prifmedium und -parameter Code
1| RT, &) = 4,17 1072 1/s RT,
2 | w1, e, = 8,33 1070 175 RT
2 2
3+4 Luft, 250 C, él Lu5,1
5+6 Luft, 250 C, é2 Lus,2
7+9 Lithium, 200 C, él L10,1
10+11 Lithium, 250 C, él L15’1
12+13 Lithium, 200 C, éz L10,2
14419 Lithium, 250 C, €, Lis’z
15+16 Luft, 250 C, éz; vorher
in Li 1000 h, 550 C LuLi,S,Z
17+18 Lithium, 200 C, é2; vor-
her in Li 1000 h, 550 C LiLi,O,Z

Tabelle 9.1: Probenschliissel
Medium: Lu = Luft; Li = Lithium

Parameter: i = Temperatur
200°C: i=0, 250°C: i=5
j = Dehngeschwindigkeit
é1: ji=1, é2: j=2
Index Li besagt, daB eine Voraus-
lagerung in Lithium stattgefunden

hat.
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b) Die mechanischen Kennwerte

Tabelle 9.2 gibt die Kennwerte wieder, die entweder aus dem

Maschinendiagramm entnommen sind: RpO,2’ Rm, Ag oder an der
Probe nachgemessen wurden: A, Z.
Rp0,2 Rm A Ag JA

Probe in MPa in MPa in % in % in %
1 210 530 66,5 59,2 76,1

2 180 600 89,5 77,5 80,8

3 150 400 50,0 39,5 74,8

4 150 400 51,0 40,0 74,2

5 120 400 51,0 42,0 73,0

6 120 400 51,5 41,5 75,0

7 140 410 51,5 40,5 74,8

9 140 410 52,0 40,5 76,8

10 150 390 49,0 38,0 74,3
11 150 390 49,5 39,0 74,8
12 120 400 49,5 38,5 69,0
13 120 400 51,0 41,0 68,0
14 110 400 48,0 38,0 66,2
19 110 400 49,0 37,0 70,1
15 120 400 48,0 37,0 67,3
16 120 400 47,5 37,5 71,8
17 120 400 50,0 38,0 74,8
18 120 400 24,0 24,0 27,3

Tabelle 9.2:

Die mechanischen Kennwerte

RpO,2 = Streckgrenze

Rm = Zugfestigkeit

A = Bruchdehnung

Ag = GleichmaBdehnung
Z = Brucheinschniirung
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c) Die Spannungs - Dehnungs - Diagramme

Diese Diagramme sollen die Streuung der Kurven untereinander
wiedergeben und einen qualitativen Uberblick insbesondere iber
die mS8glichen Verdnderungen bei verschiedenen Priifmedia oder

Prlifparametern ermdglichen.

Wdhrend die bestimmten Festigkeitswerte den wirklichen Material-
eigenschaften entsprechen, sind die Dehnungswerte mit einem Ma-
schineneinfluB behaftet. Denn hier gehen verschiedene zusdtzliche

"Elastizitdten" mit ein:

die Querhauptdehnung der Zugmaschine
die Dehnungen in den Verbindungsstellen (Gewinden)

der Priifkapseln.

Letztere konnten auch durch eine aufgebrachte Vorlast wdhrend

der Aufheizperiode nicht vollstdndig kompensiert werden.
Zudem muB die Trdgheit des Papiervorschubes mitbeachtet werden.

Diese Effekte erkldren manche Verschiebungen von Kurven, die
unter vergleichbaren Umstdnden gemessen worden sind (z.B. der
HOOKE'schen Gerade).




-85~

SPANNUNG [MPa]

R e e S T R R A B ;
0 20 40 ﬁ(] a0
DEHNUNG (%]
Bild 9.1: Versuche an Luft, 2500C, é1, é2
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Bild 9.2: Versuche an Luft, 2500C, RT, é1, é2
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Bild 9.3: Versuche an Luft, in Lithium, 250°C, &,
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Bild 9.4: Versuche an Luft, in Lithium, 250°C, ¢,

v Mg g 77T T Bg
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500
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g —+——————————t—t——t—t
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Bild 9.5: Versuche in Lithium, 200°C, &., &,

— Lig,qr =770 77 Lig,2
g "]
% 400 + g %mf"z
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& s,

80

DEHNUNG [%]

Bild 9.6: Versuche in Lithium, 250°C, e gy

T Bhg g T T g
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SPANNUNG [MPa]

0 20 40 60 80
DEHNUNG (%]

Bild 9.7: Zusammenstellung der Versuche in Lithium

— L10,1, - L15’1, - — LlO,Z’ —— L15,2

500

SPANNUNG [MPa]

I T i e S o S e
0 20 40 60 80

DEHNUNG [%]

Bild 9.8: Auslagerungsversuche, ¢.,, ZOOOC, 2500C

-y o L e LlLi,O,2
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d) Die Probenbilder

Die etwa im MaBstab 1:1 aufgenommenen Bilder sollen einen op-
tischen tUberblick iiber die Verdnderungen der Einschniirung der
Proben bei Variation der Prilifbedingungen gewdhren. Die vergr&s-

serten Aufnahmen der Proben sollen dies noch verdeutlichen.

[3)
B
n
—~ % —
Q o~
2 LY
2 .
U
n =z
9] |
o o
O]
HoQ
o 0
N4
04 —~~
AR
U4 n,
3 E_|c\1r~~)
ad
o —
1] [N S
o5 o
o M 4
Q
0
g~ o~
ny g Q
©

-
.

Bild 9.9

Lug 5 (5,6)

c)




a) b) c)

Bild 9.10: Proben in Lithium zerrissen; MafRstab 1:1
a) Li (7,9) c) (12,13)

0,1
b) Li (10,11) d) (14,19)

5,1

LlO,Z
L15’2

d)

_06_




b)

Bild 9.11: Proben aus den Auslagerungsversuchen; 1:1

(15,16) b) Li (17,18)

a) Lup, 5 9 Li,0,2

b

Bild 9.12: Probe Nr. 6 Bild 9.13: Probe Nr. 14

Lu5’2; 5:1 L15,2; 5:1
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Bild 9.14: Probe Nr. 15

LuLi,S,Z; 5:1

a) b)

Bild 9.15: Probe Nr. 18 Li_, ; a) Mantel-
Li,0,2
fldche, 5:1; b) Bruchfldche, 6,4:1
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e) Ergebnisse der Metallographie

Diese Bilder sollen Hinweise geben, ob sich innerhalb des Ge-

fliges Verdnderungen ergeben haben.

f) Untersuchungen mit dem Raster-Elektronenmikroskop (REM)

Hierbei sollen Unterschiede im Bruchverhalten aufgezeigt wer-

den.

1) Die bei RT zerrissene Probe (Nr. 2): RT2

a) Bild 9.16: Schliffbilder: RT2

a) Gesamtansicht; 15:1

b) Bruchbereich; 100:1

c) unterer Proben-
teil; 100:1
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Bild 9.17:

Bruchfl&che: RT2

(REM)

a) Gesamtdrauf-
sicht; 100:1

b) Ubergang Man-
tel - Bruch-
fldche; 500:1

c) Detailvergrds-
serung der
Bruchfl&che;
2000:1
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Die an Luft bei ZSOOC zerrissene Probe (Nr. 6): Lu5 2
14

Bild 9.18:

Schliffbilder: Lu
5,2

a) Gesamtansicht; 15:1

b) Bruchbereich; 100:1

¢) unterer Proben-
teil; 100:1
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3) Die an Luft bei 2SOOC zerrissene Probe (Nr. 15)

nach Auslagerung in Lithium: LuLi,5,2

Bild 9.19: Gesamtansicht des

Schliffes: LuLi,5,2;
15:1

imn3BLkU 3B2EL 3026-11 4301/15

a)

Bild 9.20: Bruchfldche: Lu

Li,5,2
(REM)

a) Gesamtansicht; 30:1
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Bild 9.20: Bruchfliche: LuLi,5,2 (REM)

b) Detailansicht der Bruch-
mitte; 500:1

c) Detailansicht der duBeren
Bruchflidche; 500:1




4)
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Die in Lithium bei 200°C zerrissene Probe (Nr. 17)

nach Auslagerung in Lithium: LlLi,O,2

Bild 9.21: Schliffbilder: Li_,

Li,0,2

a) Bruchbereich; 100:1 b} Probenrand;

a)

Bild 9.22: Bruchfl&che: LlLi,O,Z (REM)

a) Gesamtansicht; 30:1

1000:1
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Bild 9.22: Bruchflidche: LlLi,O,2 (REM)

b) Detailansicht der &duBeren
Bruchfldche; 500:1
¢) Detailansicht der Bruch-

mitte; 500:1
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5) Die in Lithium bei 200°C zerrissene Probe (Nr. 18)

nach Auslagerung in Lithium: LlLi,O,Z

Bild 9.23: Bruchfldche: Li (REM); 30:1

Bild 9.24: Detailansicht der Bruchfl&dche:

LlLi,O,Z (REM) ; 500:1
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15

a)

e = -~ N empmmat o0 0 - : .

1@ um361KkYU 1G1E3 3B72-11 43681-18

b)

Bild 9.25: Darstellung des Probenman-

tels: LlLi,O,2 (REM)

a) RiBbildung; 100:1
b) Ablagerungen auf der
Mantelflédche; 1000:1
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9.2 Der Ferrit-Martensit X 22 CrMoV 12 1

a) Der Probenschliissel

Probe Priifmedium und -parameter Code
1| RT, &, = 4,17 1072 1/s RT,
2 | RT, e, = 8,33 107% 1/s RT
2 2
3+4 Luft, 250 C, él Lu
5,1
5+6 Luft, 250 C, éz Lu5,2
7+8 Lithium, 200 C, él L1O,1
9+10 Lithium, 250 C, éI Lls,l
11412 Lithium, 200 C, é2 L‘O,Z
13+14 Lithium, 250 C, éz L15,2
15+16 Luft, 250 C, éz; vorher
in Li 1000 h, 550 C LuL].’S’2
17+18 Lithium, 200 C, éz; vor-
her in Li 1000 h, 550 C L]Li,O,Z

Tabelle 9.3:

Probenschliissel
(vgl. Tab. 9.1)
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Die mechanischen Kennwerte

Rp0,2 R A Ag Z‘
Probe in MPa in MPa in % in % in %
1 770 900 15,5 8,0 55,6
2 670 850 19,0 10,2 56,1
3 660 750 15,0 6,0 55,9
4 670 770 14,5 6,5 55,9
5 620 750 15,5 6.8 57,0
6 580 730 16,0 8,0 54,0
7 540 710 13,5 9,0 35,7
8 560 710 15,0 8,5 47,2
9 560 710 17,0 9,5 56,5
10 560 710 16,5 9,0 56,2
11 670 780 12,0 5,5 35,0
12 590 750 14,5 7.5 42,7
13 570 730 15,0 7,6 48,6
14 560 740 16,0 8,0 57,6
15 600 750 16,5 8,5 55,5
16 590 740 17,0 9,0 49,3
17 570 740 10,0 6,5 14,1
18 540 740 10,0 6,4 16,8

Tabelle 9.4:

Die mechanischen Kennwerte

(vgl. Tab.

9.2)




SPANNUNG [MPa]

SPANNUNG [MPa]

-104-

Die Spannungs - Dehnungs - Diagramme
800

[ P -
700 + ”,2;/,/” ' Lug 2
0+ i/ \\(

T Hy Lu, .
w0+ !
400 +
300 +
o0 |
100

0 t T $ |

0 10 20 30

DEHNUNG [%]
1
\
\
) \—RT,
/ \\Lus,z
0 0 20 0

DEHNUNG [%]

Bild 9.26:

Versuche an
Luft,250°C, ¢, ¢,

—_—— Lu5,1

Versuche an

'Luft,ZSOOc,RT

1782

—— RT
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SPANNUNG [MPa]

0 ; ' — | —4
0 10 20 30
DEHNUNG [%]
Bild 9.28: Versuche an Luft, in Lithium, ZSOOC, é1
T o g g 7Ty mem Ly
800
700 - . Lig
£ 600 - %
g 500 - |
=
2 400
300 A
200 -
100
0- ' ' b '
0 10 20 30
DEHNUNG (%]
Bild 9.29: Versuche an Luft, in Lithium, 250°C, ¢,
— -+ Lu ———, —— ILi

5,27 5,2
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800
700
600 I

1
500 -
400
300 |
200
100 I

0 10 20
DEHNUNG [%]

0

Bild 9.30: Versuche in Lithium, 200°cC, S

- LlO,Z

800

30

700 4 Ty %
600 | "
500 |
0 4
00 -
o0 |
0 ]

0 10 20
DEHNUNG [%]

Bild 9.31: Versuche in Lithium, 2500C, é1, é2

—_—, vee T, ——— =t

5,1 Lig 5

30
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0 10 20 30
DEHNUNG [%)
Bild 9.32: Versuche in Lithium, 200°c, 250°c, ¢
o Dig g 77T mom Lig
800 J —

N [RLE A Sl lO ;2
700 + T i\\/

i £ N
oot/ }\
0y L,

400 +
300 +

1
200 +
100 +

1

0 ' } t f —t
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DEHNUNG (%)

Bild 9.33: Versuche in Lithium, 200°c, 250°c, £,

T Mg g T T Mg



SPANNUNG [MPa]

SPANNUNG [MPa]

-108-

5,2

— -+ } }
0 10 20 30
DEHNUNG [%]
Bild 9.34: Zusammenstellung der Versuche in Lithium
—_— LiO,1' - L15,1, - - LiO,Z’ —— Li
0 : = t :
0 10 20 30
DEHNUNG (%]
Bild 9.35: Auslagerungsversuche, é2, ZOOOC, 250°¢
R - L A Al 0 RO O




Bild 9.36:

a)

Proben an Luft zerrissen;

a) RT1, RT2 (Proben-Nr.
b) Lu5'1 (3,4)
c) Lu (5,6)

5,2

b)

MaBstab 1:1
1,2)

(p

IopTIquagqoid oT1d

-601L -




Bild 9.37: Proben in Lithium zerrissen;

a) LiO (7,8)

/1
b) Li5,1 (9,10)

c)
d)

MaBRstab 1

Li
Li

0,2 (11

3

r

14

1
12)
14)

-OlLl-
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Proben aus den Auslagerungsversuchen; 1:1
(15,16) b) Li (17,18)

a) LuL.

i,5,2 Li,0,2

‘ Bild 9.40: Probe Nr. 13

L15,2; 5:1
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Bild 9.41: Probe Nr. 16

Lup; . 5,27

5:¢1

Bild 9.42: ©Probe Nr. 18

Liri 0,27

5:1




e),

1)

)

Die bei RT zerrissene Probe (Nr. 2): RT
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Metallographie und Elektronenmikroskopie

2

Bild 9.43: Gesamtansicht des
Schliffes: RT
15:1

27

e

imm381kU 302EL 32084-11 1432

Bild 9.44: Bruchfliche: RT2 (REM) ;
30:1
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2) Die an Luft bei 250°C zerrissene Probe (Nr. 6): Lu5 2
r

Bild 9.45: Schliffbilder:

Lu5,2

a) Gesamtansicht;
15:1

b) unterer Proben-
teil; 100:1 ‘ b)

A\mn3B1kY 314E1 3211/11 149236

Bild 9.46: Bruchflidche: Lu (REM) ;

30:1

5,2
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Die an Luft bei ZSOOC zerrissene Probe (Nr. 16)

nach Auslagerung in Lithium: LuLi,5,2

Bild 9.47: ©Ungedtzter
Schliff:

Lurs,s,2f
Darstellung seit-
licher Anrisse;
100: 1

mm3O1KU F14E1 322211 4:23/16

|
Bild 9.48: Bruchfl&che: LuLi,5,2 f

(REM); 30:1




10un301 kL

Bild 9.49:

-116-

a)

Darstellung des Probenman-

tels: LuLi,5,2 (REM)

a) RiBbildung; 100:1
b) Ablagerungen auf der
Mantelfldche; 1000:1
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4) Die in Lithium bei 200°C zerrissene Probe (Nr. 18)

nach Auslagerung in Lithium: LlLi,O,2

-
,,é’;g
g

5
.

a)

Bild 9.50: Schliffbilder: Li. ; a) ungedtzt, Risse am
Li,o,2

Rand; 100:1 b) gedtzt, unterer Probenteil; 100:1

Probenman-
tel mit
Anrissen:
Liri,o,27
570:1

lmm3Bl kU 57
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Bild 9.52:

Bruchfl&dche:

Liri 0,2

(REM)

a) Gesamtdrauf-
sicht; 30:1

b) Detailansicht
aus dem dukti-
leren Bruchbe-
reich; 500:1

c) Detailansicht
aus dem Spréd-
bruchbereich;
500: 1
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9.3 Der Ferrit-Martensit X 18 CrMoVNb 12 1

a) Der Probenschliissel

Probe Priifmedium und -parameter Code

600 | RT, ¢, = 2,78 1072 1/s RT,

601 | RT, &, = 5,56 1074 1/s RT,
602+603 Luft, 250 C, él Lu5’1
604+605 Luft, 250 C, éz Lu5’2
606+607 Lithium, 200 C, él L1O,l
608+609 Lithium, 250 C, él Lis 1
610+611 Lithium, 200 C, é2 L10’2
612+613 Lithium, 250 C, é2 L15,2
614+615 Luft, 250 C, éz; vorher

in Li 1000 h, 550 C LUL1,5,2
616+617 Lithium, 200 C, éz; vor-
her in Li 1000 h, 550 C L‘Li,O,Z
Tabelle 9.5: Probenschliissel
(vgl. Tab. 9.1)




b)

-120-

Die mechanischen Kennwerte

Rp0,2 Rm A Ag z
Probe in MPa in MPa in % in % in %
600 710 810 14,0 9,0 57,0
601 710 790 14,0 6,8 65,0
602 640" 700 14,5 4,3 66,0
603 610 670 12,0 5,6 67,0
604 580 680 10,6 5,2 69,0
605 610 710 10,0 4,8 68,0
606 590 680 6,7 4,7 43,3
607 590 670 10,0 5,3 43,8
608 580 640 8,6 4,0 46,3
609 580 640 9,3 4,8 53,0
610 560 670 6,6 4,3 30,0
611 530 650 8,3 6,0 37,0
612 550 660 7,6 3,5 40,0
613 530 630 7,6 3,4 48,2
614 550 680 10,0 4,2 68,7
615 570 680 10,3 5,0 63,0
616 570 700 8,3 5,3 33,8
617 560 680 ! 6,4 4,3 31,6

Tabelle 92.6:

Die mechanischen Kennwerte

(vgl. Tab.

9.2)
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c) Die Spannungs - Dehnungs - Diagramme

800 ] Bild 9.53:

Versuche an Luft,
250°¢, ¢ éy
o DUg g

TTTe T Mg

SPANNUNG [MPa]
=

20
DEHNUNG (%]

Bild 9.54:

Versuche an Luft,
250°C, RT, &, ¢

2

=

o —— RT = RT
s 1 2
e — — bug 4

=

= -~ Lug 5

[ U

[&5]

10
DEHNUNG (%]




SPANNUNG [MPa]

SPANNUNG [MPa]
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DEHNUNG [%]

il

;2

DEHNUNG (%]

20

Bild 9.55:

Versuche an Luft,
in Lithium, 250°C,

Bild 9.56:

Versuche an Luft,
in Lithium, 250°C,
é2

Mg
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DEHNUNG (%]

20

DEHNUNG (%]

20

Bild 9.57:

Versuche in Lithium,

Bild 9.58:

Versuche in Lithium,




SPANNUNG [MPa]

SPANNUNG [MPa]
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]
V

10

DEHNUNG (%

20

[
L)

10
DEHNUNG (%]

20

Bild 9.59:

Versuche in Lithium,

200°c, 250°c, p

BT

TTTe T g g

Bild 9.60:

Versuche in Lithium,

200°c, 250°c, ¢,

_—, PR Llo,z

Ty 7T Lig o
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800

DEHNUNG (%]

700
600 -

200

000 -
400 -
J00 -

100 ¢

Liri.o,2

Y1,i,5,2

DEHNUNG (%]

20

Bild 9.61:

Zusammenstellung
der Versuche in
Lithium

—_— L10,1,

T g g
- LlO,2’

— T Lig o

Bild 9.62:

Auslagerungsver-
suche, ¢,, 200°C,
250°¢

e -

Liry,o,2




Bild 9.63:

b)

Proben an Luft zerrissen; MaBRstab 1:1
a) RT RT2 (Proben-Nr. 600,601)
(602,603)

c) Lu5,2 (604 ,605)

17

(p

TopTIquUagoid oTd

-9¢Cl-




a) b) c)

hium zerrissen: Mapstab 1:1
c) Llo 5 (610,611)

d) Li_,__),2 (612,613)

Bild 9.64: Proben in Lit
a) Lio . (606,607)

b) Li5 (608,609)

-LTL-
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Bild 9.65: Proben aus den Auslagerungsversuchen; 1:1

a) LuLi,5,2 (614,615) b) LiLi,O,Z (616,617)

Bild 9.66: Probe Nr. 604 Bild 9.67: Probe Nr. 608
Lu5,2; 6,4:1 Li5,1; 6,4:1
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Bild 9.68: Probe Nr. 611 Bild 9.69: Probe Nr. 615

Llo'z; 6,4:1 Lu

Li,5,2’

Bild 9.70: Probe Nr. 617

LlLi,O,Z; 6,4:1
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e), f) Metallographie und Elektronenmikroskopie

1) Die bei RT zerrissene Probe (Nr. 601): RT2

Bild 9.71: Schliff-

bilder: RT2

a) Gesamtan-
sicht: 15:1

a) b) unterer
Probenteil;
100: 1
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{mm301kU 344E1 3858/11 4919601

Bild 9.72: Bruchflache: RT, (REM)

. Gesamtansicht; 30:1

01nm301 KV 137E2 3055/11 4919601

Bild 9.73: Bruchfldche: RT2 (REM)

Detailansicht; 140:1
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2) Die an Luft bei 250°C zerrissene Probe (Nr. 603): Lu

10 um3B1kY 149E3 3339-11 4514603

Bild 9.75: Darstellung des Probenmantels:

Lug (REM) ; Anrisse entlang
14

von Bearbeitungsriefen; 1500:1

Bild 9.74:

5,1

Schliffbild: Lu

Bruchbereich;

5,17
100:1
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3) Die an Luft bei 250°C zerrissene Probe (Nr. 615)

n i i Lum: i
ach Auslagerung in Lithium LUL1,5,2

Bild 9.76: Gesamtansicht des

Schliffes: LuLi,S,Z;
15:1

3 - -ﬁ-—:—-—@-—-
Imm381kU 3B2E1 3896711 4914615

Bild 9.77: Bruchfldche: LuLi,S,Z

(REM); 30:1
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e ¢

4914615

L

Bild 9.78:

Darstellung der

Probe: Lu. .

Li,5,2

(REM)

a)

b)

c)

Probenmantel mit

Anrissen; 100:1

Detailansicht
aus der Bruch-
mitte; 1500:1

Detailansicht
aus dem duBeren
Bruchbereich;
1500: 1
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Die in Lithium bei ZOOOC zerrissene Probe (Nr. 617)

nach Auslagerung in Lithium: Li

Li,0,2

a) b)
Bild 9.79: Schliffbilder: LiLi 0 2; a) Gesamtansicht;
14 14
30:1 b) Bruchbereich; 100:1

| Imm299kYU 3B2E1 Z168-11 49

Bild 9.80: Bruchfldche: LlLi,O,Z

(REM) ; 30:1
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Bild 9.81:

Darstellung der

Probe: LlLi,O,Z

(REM)

a) Detailansicht
aus dem Spr&d-
bruch-Bereich; .
250:1

b) Detailansicht
aus dem dukti-
leren Scher-
bruch-Bereich;
1000:1

c) Probenmantel
mit Anrissen
und Abschei-
dungen; 1000:1
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10. Diskussion

10.1 Der Austenit X 5 CrNi 18 9

Betrachtet man die Spannungs-Dehnungs-Diagramme (Bilder 9.1-9.8)
unter zu Hilfenahme der Tabelle 9.2, so stellt man fest, daB die-
ser Werkstoff keinerlei Verdnderungen in seinen mechanischen Ei-
genschaften nach einem Kontakt mit fliissigem Lithium zeigt. Dies
bestdtigen auch die Bilder 9.9-9.14, die fir alle Proben eine
dhnliche Brucheinschnilirung nachweisen. Die mit dem Rastermikros-
kop gewonnenen Aufnahmen belegen den bei allen Proben auftreten-
den duktilen Wabenbruch. Die Metallographie erbringt keinen Nach-
weis flir entscheidende, die Eigenschaften beeinflussende Geflige-

verdnderungen,

Eine Ausnahme bildet die Probe Nr. 18, die nach einer Auslagerung
(1000 h, 550°C) in Lithium ein vbllig entgegengesetztes Bruchver-

halten zeigte. Auf sie soll noch ndher eingegangen werden.

Zu den Bildern 9,1-9.8 148t sich folgendes sagen:

Die Streubreite der Kurven ist sehr gering, sodaf in manchen F&dl-
len eine absolute Deckung der Kurven erfolgte. Bild 9.2 vergleicht
die Zugversuche an Luft bei RT und bei 250°C. Daraus ist folgen-
des zu entnehmen:

a) Der bei RT vorhandene EinfluB der Dehngeschwindigkeit
entfdllt bei der erhShten Temperatur (Bem.: die hier ge-
gewdhlten Dehngeschwindigkeiten é1 sind entsprechend der
DIN-Norm 50145 zu hoch gewdhlt).

b) Durch die hdhere Verformungsgeschwindigkeit bzw. durch
die Kaltverformung erfolgt eine Streckgrenzenerhdhung
und eine Steigerung der Festigkeit aufgrund einer Ver-
festigung des Gefliges. Das Ausmafl resultiert aus der sehr
guten Kaltverformbarkeit dieser austenitischen Sté&hle,
bei denen in diesem Fall eine Martensitbildung aus dem
metastabilen Austenit stattfindet /98/.

c) Fir die weitere Beurteilung des Werkstoffverhaltens sind
nur die bei 250°C ermittelten Kurven heranzuziehen.

In den Bildern 9.3 und 9.4 sind die Kurven aus den Versuchen an

Luft und in Lithium bei gleichen Versuchsbedingungen (T, ¢) zu-
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sammengefaft. Es sind nur geringe Abweichungen, die in einen Un-
genauigkeitsbereich fallen, festzustellen. Gleiches gilt flir die
Bilder 9.5 und 9.6. Sie zeigen die Lithiumversuche unter dem As-
pekt unterschiedlicher Dehngeschwindigkeit und lassen keinen Ein-
fluB erkennen (vgl. Bild 9.7). Auch in Bild 9.8 beim Vergleich
der Auslagerungsversuche kénnen keine Unterschiede aufgezeigt

werden (Ausnahme Probe Nr. 18).

Das ldB8t sich auch mit den metallographischen und den elektro-

nenmikroskopischen Aufnahmen belegen.

Bild 9.16a (RT2) zeigt sehr deutlich die klassische Form des Trich-

terbruches (cup and cone), der auch in den Bildern 9.18a (Lu5 2),
7
9. . 9. . i,
19 bzw. 9.20a (LuLi,S,Z) und 9.22a (LlLl,O,Z
Diese Art des Bruches ist bei den duktilen Wabenbriichen zu beob-

) wiedergegeben wird.

achten,

Der Unterschied zwischen Kalt- und Warmverformung spiegelt sich
auch in den Schliffbildern 9.16b,c und 9.18b,c wieder. So sind bei
hdherer Temperatur (Bild 9.18b) weniger Verformungslinien, Gleit-
bdnder zu sehen. Ebenso zeigt das Geflige (Bild 9.18c), daB durch

die hOhere Temperatur eine Erholung stattgefunden hat.

Das Geflige nach der Auslagerung der Proben (Bild 9.27a) ist etwas
stdrker verformt (Alterung) und Karbidausscheidungen (M23C6) sind
an den Korngrenzen zu finden (gilt auch fiir die Proben: LuLi,5,2’
deren Geflige nicht abgebildet ist). DaB trotzdem keine Schi-
digung (&hnlich eines interkristallinen Angriffs) erfolgt, ist
auf folgendes zurlickzufiihren:

a) bei Temperaturen oberhalb 850°C tritt eine Koargulation
der Karbide ein; es kdnnen sich daher keine zusammen-
hdngenden Karbidfilme bilden;

b) der Kohlenstoffgehalt liegt unter 0,05%, was keine zur
Sensibilisierung ausreichende Verarmung der Grundmasse
an Chrom durch eine entsprechend ausgeprédgte Karbidbil-

dung zuldpt /98/.

Die typischen makro- und mikroskopischen Merkmale eines duktilen

transkristallin verlaufenden Wabenbruchs werden durch die




-139-

rastermikroskopische Fraktographie aufgezeigt. Ein derartiger
Wabenbruch setzt an St8rstellen des Gitters, Ausscheidungen oder
Einschliissen ein, um unter der Wirkung der Spannung Hohlrdume zu
bilden (vgl. Kap. 3.3.1) /99-102/. In unserem Fall liegt die Kom-
bination eines Normalspannungsbruches im Inneren (Bruch verlduft
senkrecht zur grdften Normalspannung) mit einem Schubspannungs-
bruch an den R&ndern (Bruch in Richtung der grdBten Schubspan-
nung) vor (vgl. Bild 9.17a). Diese Kombination hat den Trichter-
bruch und verschiedene Wabenformen zur Folge. So sind die Waben
an den Rdndern (Schubspannungsbruch) verzerrt: Schubwaben (vgl.
Bilder 9.17b, 9.20c und 9.22b). Dagegen sind die Waben im Bruch-
inneren (Normalspannungsbruch) mehr oder weniger unverzerrt an-
geordnet: gleichachsige Waben (vgl. Bilder 9.17c, 9.20b und
9.22c). Die Waben zeigen dabei auch untereinander keine wesent-
lichen Unterschiede hinsichtlich Anzahl, GrdBfe und Tiefe. Dies
ist ein weiteres Indiz dafiir, daB eine Veridnderung der Duktili-

tdt in allen durchgefiihrten Versuchen nicht eingetreten ist.

Bei allen ausgelagerten Proben (Bild 9.21b) wurden an der Ober-
fldche abgeschiedene Teilchen gefunden. Wie das Bild zeigt, stam-
men diese aber nicht'von der Probe selbst, sondern sie miissen
ihren Ursprung im Kapselmaterial haben. Eine EDAX-Analyse (Energy
Dispersive X-ray Analysis; Bild 10.1) ergab, daB sie einen stark
erhdhten Chromanteil im Vergleich zur Matrix besitzen. Das 1483t
auf einen LOsungsangriff auf das Kapselmaterial durch das Lithium
schlieBen /95/. Jedoch erfolgt kein Angriff durch das Lithium bei
dem Austenit, was sich in Form von Oberfldchenanrissen zeigen
wiirde (Bild 9.21b und vgl. Bild 9.25).

Abschliepend kann festgehalten werden, daB die durchgefiihrten
Zugversuche in Lithium keinen Nachweis einer Fllissigmetallver-
sprodung oder eines chemischen Angriffs mit Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften bei dem Werkstoff X 5 CrNi 18 9 er-
brachten. Die gefundenen Verdnderungen hinsichtlich Festigkeit,
Dehnung oder Geflige sind entweder im Streubereich oder aber sie
sind der Temperatur und hier insbesondere Alterungsvorgidngen
wdhrend der Auslagerung zuzuschreiben. Die Bilder 10.2 und 10.3

verdeutlichen dies, indem sie unveridnderte Werte flir die Festig-

keit und auch Brucheinschniirung (Duktilit&t) nachweisen.
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einzelnen Proben in Abhdngigkeit von Me-

dium, Temperatur und Dehngeschwindigkeit
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Ein v8llig anderes Bruchverhalten zeigte die Probe Nr. 18
(LiLi,O,27 Bilder 9.11b, 9.15, 9.23-9.25). So erfolgte nach an-
fdnglich "normalem" Verlauf der ¢/e¢-Kurve (Bild 9.8) der plotz-
liche Bruch ohne deutliche Einschniirung der Probe (Bilder 9.11b,
9.23). Es muB hier von einer starken Versprddung ausgegangen
werden, da keine Werkstoffehler wie z.B. Lunker o.4. gefunden
wurden. Dies 1l&dBt auch der interkristalline Trennbruch vermuten
(Bild 9.24). Ein derartiger Bruch erfolgt, wenn die Trennfestig-
keit der Korngrenzen gegeniiber der im Korn stark reduziert ist
/100,102/. Die Ursache flir ein derartiges Versagen kann zum ei-
nen im Auslagerungsvorgang liegen, der eine starke Ausscheidungs-
bildung zur Folge hatte, was zur Korngrenzenséhwéchung fihrte.
Zum anderen kann das Lithium (dessen Verunreinigungsgehalt nach-
weislich nicht erhdht war) durch einen korrosiven Angriff Uber
eine Korngrenzendurchdringung eine derartige Schddigung hervor-
gerufen haben. Diese Vermutung verstdrkt sich an Hand der Bilder
9.25a,b, die deutlich Anrisse auf der Mantelfldche erkennen las-
sen. Stichhaltige Griinde fiir dieses sprdde Verhalten haben sich
aber noch nicht finden lassen. Zur Kld8rung sind weitere Versuche
und Nachuntersuchungen vorgesehen, deren Ergebnisse aber noch

nicht vorliegen.

10.2 Der Ferrit-Martensit X 22 CrMoV 12 1

Dieser Werkstoff zeigt ganz im Gegensatz zum Austenit eine An-
fdlligkeit gegenliber dem Lithium. Diese kommt in der teilweise
deutlich herabgesetzten Duktilit&t (Einschnlirung, vgl. Bilder

9.36-9.38) zum Ausdruck. Die Zugfestigkeit bleibt dagegen eben-
falls unbeeintrdchtigt (Abweichungen fallen in den akzeptablen

Ungenauigkeitsbereich; siehe Bilder 9.26-9.35).

Die Bilder 9.26-9.35 verdeutlichen, daB wiederum ein ziemlich
einheitliches Verhalten jedes Probenpaares vorhanden war. Als

einen "AusreiBer" muB man die Probe Nr. 11 (Li ) bezeichnen,

0,2
die eine auBergewbhnlich hohe Festigkeit bei stark verringerter
Duktilitdt zeigt. Griinde daflir kOnnen Gefligeverdnderungen (Aus-
scheidungen, Gefligefehler) oder Einflilisse aus der Wdrmebehand-

lung sein.
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Bild 9.27 zeigt den auch hier deutlichen Unterschied zwischen
der Verformung bei RT und der bei 250°¢C bzw. bei unterschiedli-
cher Verformungsgeschwindigkeit. Folgende Abweichungen gegeniiber
dem Austenit sind bemerkenswert:

a) Das Geflige besitzt einen hdheren C-Gehalt (0,2%). Es
hdrtet somit besser durch und weist wegen der marten-
sitischen Anteile eine hbhere Festigkeit auf. Diese hat
aber auch in einer wesentlich geringeren Stapelfehler-
energie ihre Ursache, weil damit ein Quergleiten einge-
schrdnkt wird, sodaB die Hindernisse flir Versetzungsbe-
wegungen bis zu h&heren Spannungen hin wirksam bleiben.

b) Darunter leidet jedoch das Verformungsvermdgen, das
deutlich herabgesetzt ist.

c) Die schnelle Verformungsgeschwindigkeit bewirkt durch
die Verfestigung eine deutliche Erh8hung der Zugfestig-
keit unter gleichzeitiger Abnahme der Duktilitdt. Dies
liegt an der gr&Beren Empfindlichkeit des kfz-Gitters
gegeniliber Anderungen in der Temperatur und der Dehnge-
schwindigkeit sowie an der niedrigen Stapelfehlerener-
gie.

d) Der EinfluB der Verformungsgeschwindigkeit bleibt des-
halb auch bei erhShter Temperatur erhalten.

Als besonders nachteilig fdllt auf, daB die o/e-Kurven wesentlich
stdrker dem EinfluB von Maschine und Priifeinrichtung unterliegen
(vgl. Bilder 9.28 und 9.29 anhand der Verschiebung der HOOKE-
schen Gerade). Flir die weitere Diskussion sollen daher die Bilder
10.4 und insbesondere 10.5 herangezogen werden, die die wichtig-

sten Befunde aus den Kurven hervorheben.

So zeigt Bild 10.4, daB die Werkstoffestigkeit in allen Versuchen
fast gleich geblieben ist.

Ein Indiz fir LME ist eine verminderte Duktilitdt. Als empfind-
liches Maf hierfiir 148t sich die Brucheinschniirung Z heranziehen,
die in Bild 10.5 fiir alle Proben erfaBt ist. Daraus 1l&B8t sich
entnehmen, daB bei den Zugversuchen in Lithium und hier beson-
ders in der Ndhe dessen Schmelzpunktes (ZOOOC) ein deutlicher

Abfall der Duktilit&t zu verzeichnen ist. Dieser geht bei er-
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h&éhter Temperatur (ZSOOC) fast vollstdndig verloren (vgl. Bilder
9.39 und 9.40). Diese Erscheinung trifft fiir beide Verformungs-
geschwindigkeiten zu. Ein weiteres interessantes Ergebnis er-
brachten die Auslagerungsversuche. Wdhrend die Zugversuche an
Luft nach der Auslagerung keine Ver&dnderungen der Dehnwerte auf-
weisen (Bild 9.41), f&llt die Verringerung der Einschnlirung bei

den Versuchen im Lithium noch drastischer aus (Bild 9.42).

A RT
&
900 -+
r t2 Lu5 f U1 1 Li‘. 2 Auslagerung
T
1 AN ke N
800 + £ ,  206°C 259°c 200°¢ 250% Lv 1
LI =
700 +
600 1
¢ |
=
£ 500
—
o
3
2400 -
i
w
E' -4
300 4~
200 1
100 |-
0 —
1 2 3 5 7 9 11 13 15 W
4 6 8 10 12 14 16 18
PROBEN
Bild 10.4: Verlauf der Zugfestigkeit Rm

bei den einzelnen Proben in
Abhdngigkeit von Medium, Tem=
peratur und Dehngeschwindig-

keit




-145-

RT Lug . L1'1. 1 Liy 2 Auslagerung

LV ANEA A VYA VERVAN

C U RS 5 & 250°C 250°¢
Lu
I ) ] }i B
50 +
200°¢C
T 200°C
u -+

0 T

Li

BRUCHEINSCHNORUNG Z IN %
&S
I
I

10 1

-

12 3 s 7 9 1 B 15 ¥
L6 8 10 12 W 1 18

PROBEN

Bild 10.5: Verlauf der Brucheinschniirung Z bei den
einzelnen Proben in Abhdngigkeit von Medium,

Temperatur und Dehngeschwindigkeit

Die Bilder 9.43-9.46 vergleichen nochmals das verschiedene
Bruchverhalten an Luft bei RT und 250°C. Man erkennt bei der
Probe: RT2 eine ziemlich ebene Bruchfldche, die durch RiBwiilste
unterbrochen ist. Man geht davon aus, daB eine runde Zone in der
Probenmitte (faserige Zone) durch langsames stabiles RiBwachstum
erzeugt wird, wdhrend die glatten Scherhiigel beim Endbruch ge-

bildet werden. Zusdtzlich miissen quer zur grdBten Hauptspannung




-146-

noch zusdtzliche Spannungen auftreten. Man bezeichnet einen sol-
chen Bruch als Frdserbruch /100/. Bei erhOhter Temperatur dhnelt
der Bruch dem duktilen Trichterbruch, wie er auch beim Austenit
aufgetreten ist. Deutlich sind in Bild 9.46 wieder die Normal-

(innen) und die Schubspannungsanteile (auBen) zu erkennen.

Bild 9.45b zeigt das fir den Werkstoff und die erfolgte Wdrmebe-
handlung typische feine AnlaBgeflige. Die Austenitkorngrenzen sind
nicht mehr zu erkennen. Der Martensit ist fein verteilt und die
wenigen aber ziemlich grofen ausgeschiedenen Karbide zeigen fir

das helle Gefige verantwortlich /98/.

Eindrucksvoll sind die Bilder von den vorausgelagerten Proben. So
zeigt Bild 9.48 (LuLi,5,2) noch ein duktiles Bruchverhalten, ver-
gleichbar dem Trichterbruch. Die vielen kleinen Waben weisen auf
eine groBe Anzahl von Stdrstellen (Ausscheidungsvorgédnge, Alterung)
hin, die das Verformungsvermdgen jedoch noch nicht nachteilig be-
einflussen. Die zerkliiftete Form der Bruchfldche kann seine Ursache
darin haben, daB der Bruch von besonders stark ausgebildeten Kavi-
tdten, die radial um den Probenmantel -aber nicht in einer Ebene-
verteilt sind (Bilder 9.47 und 9.49), ausgegangen ist. Diese An-
risse sind auf das Lithium zurickzufihren, das hier durch inter-
kristalline Korngrenzeneffekte flir eine Vorschddigung im randnahen
Bereich (2-4 um) sorgte. Jedoch hat dies noch keinen EinfluB auf
die mechanischen und plastischen Eigenschaften des Werkstoffes.
Bild 9.49b zeigt die auch hier auf dem Probenmantel abgeschiedenen
Partikel. Die Analyse ergab das gleiche Ergebnis, das schon im

vorherigen Kapitel in diesem Zusammenhang erldutert wurde.

Die schon angesprochene starke Verringerung der Duktilit&t bei den
ausgelagerten und in Lithium zerrissenen Proben erscheint auch

klar in den Bildern. Betrachtet man Bild 9.38 und vergleicht die
Bilder 9.41 und 9.42, so wird die verminderte Einschnilirung und die
noch stdrker ausgebildeten Anrisse an der Probenoberfldche (vgl.
Bild 9.51) sichtbar. Bild 9.50a zeigt, daB eine Zunahme der Korn-
grenzendurchdringung durch das wdhrend des Zugversuches vorhandene
Lithium stattgefunden hat, da die Anrisse vergrOBert sind. Neben
diesen Anrissen zeigt das Geflige im Inneren (Bild 9.50b) keine Ver-

dnderungen, die auf das Lithium zurickzufilhren sind. Aber auch
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hier ist der thermische Auslagerungseffekt in Form von vermehrten
Karbidausscheidungen (groBe helle Fl&dchen) zu erkennen, die das

Geflige nicht mehr so fein erscheinen lassen.

Der Bruch selbst zeigt einen in Bereiche getrennten Mischbruch. Der
rechte Bereich in Bild 9.52a (vgl. auch Bild 9.52c) weist ein inter-
kristallines Bruchverhalten auf. Dabei ist zu beobachten, daBg die
Kornoberfl&dche mit zahlreichen relativ breiten, flachen Griibchen
durchzogen ist. Im linken Bereich (Bild 9.52a,b) sieht man einen
duktileren Scherbruch, dessen Bruchfliche mit sehr flachen, stark
verzerrten Waben lUberzogen ist. Die Bilder erkldren die Vermutung,
daB der Bruch seinen Ursprung in den im randnahen Bereich vorhan-
denen Kavitidten hat. Der Tennbruch erfolgt solange die RiBwachs-
tumsgeschwindigkeit gr&B8er als die Verformungsgeschwindigkeit ist.
AnschlieBend geht er in den Scherbruch liber. Solche Bruchverlédufe
beobachtet man bei Werkstoffen mit geringer Duktilit&t (die hier
durch das Lithium "kiinstlich" herabgesetzt ist). Der Rif breitet
sich zun&dchst senkrecht zur grdB8ten Hauptspannung aus, wdhrend an
den entgegengesetzten Rindern Scherlippen entstehen, die sich mit
zunehmeﬁder RiBverlédngerung auf Kosten des voreilenden, ebenen

Risses verbreitern /20,100,103/.

AbschlieBend kann festgehalten werden, daB dieser Werkstoff einer
Schddigung durch das Lithium unterworfen ist. Dabei sprechen die
herabgesetzte Duktilitdt und das sprddbruchdhnliche Verhalten bei
den Versuchen nahe dem Schmelzpunkt des Lithiums fir eine eingetre-
tene Fliissigmetellversprddung. Ebenso geben insbesondere die Aus-
lagerungsversuche Hinweise auf den reaktiven Charakter des Alkali-

metalls, der sich in Korngrenzeneffekten (Anrisse) ausdrilckt.

Wie noch im n&chsten Kapitel kurz erldutert wird, zeigt der andere
Ferrit in den Versuchen ein dhnliches Verhalten. Daher werden erst
im Kapitel 10.4 fiir beide Werkstoffe gemeinsam die Zusammenhdnge
von Bruchverhalten und verdnderter Duktilitdt mit den Mechanismen
der Flissigmetallversprddung oder des chemischen Angriffs durch

das Lithium erliutert werden.
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10.3 Der’ Ferrit-Martensit X 18 CrMoVNb 12 1

Dieser Werkstoff reagiert &hnlich wie der vorherige in den Versu-
chen an Luft und in Lithium. Es wird daher nur noch kurz auf die

einzelnen Bilder eingegangen (ansonsten vgl. Kap. 10.2).

Wie die Legierungszusammensetzung zeigt (siehe Tab. 2.1) ist dem
Werkstoff zur Stabilisierung Niob zulegiert worden. Es bilden sich
im Geflige Karbide, Nitride oder sonstige Phasen (NbC, NbNC) des

Niobs aus. Dieser zusdtzliche Niob- bzw. Karbidanteil erhdht gegen-
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Uber dem 1.4923 2zwar die Langzeitfestigkeit und die AnlaBbestdn-
digkeit, dagegen wird das Verformungsvermdgen (zumal der Molybdén-
Gehalt, der auf Hirtbarkeit und Z3higkeit EinfluB nimmt, um fast

die Hdlfte reduziert ist) noch weiter eingeschrénkt.
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Die Bilder 9.53 und 9.54 zeigen wiederum die geringe Streubreite
und die gednderten Verhdltnisse bei Kalt- und Warmverformung. Je-
doch sind die Kurven (Bild 9.54) wieder mit denen des Austenits

(Bild 9.2) vergleichbar. Die starke Verfestiqung des Gefliges bei
der Kaltverformung unter schneller Dehngeschwindigkeit ist nicht
vorhanden und der EinfluB der Verformungsgeschwindigkeit wird bei

hbherer Temperatur aufgehoben.

Desweiteren belegen die Bilder 9.55-9.62, daB hier ebenfalls kei-
ne nennenswerte Beeinflussung der Zugfestigkeit stattgefunden hat
(vgl. Bild 10.6). Der schiddigende EinfluB des Lithiums auf das
Dehnverhalten ist auch hier zu bemerken (vgl. Bild 10.7). Wihrend
beim 1.4923 in den Versuchen mit Lithium bei 250°C keinerlei Effek-
te beobachtet wurden, weist der 1.4914 (vgl. Bilder 9.55 und 9.56)
auch bei dieser Temperatur eine verminderte Duktilitdt auf, die bei
den ZOOOC-Versuchen noch weiter abf&dllt (vgl. Bilder 9.57-9.61 und
9.67,9.68). Auch 148t sich ein EinfluB der Dehngeschwindigkeit
nachweisen, da bei der langsameren Verformung eine flir beide Tem-
peraturen feststellbare zus&dtzliche Duktilitidtsabnahme stattfindet.
Diese Ergebnisse sprechen fiir einen breiteren Bereich zwischen den

Unwandlungspunkten duktil-sprdde und sprodde-duktil (vgl. Kap 10.4).

Auch die Ergebnisse aus den Auslagerungsversuchen (Bild 9.62 und
10.7) gleichen sich. Wihrend die Luftversuche keine Verdnderung

aufweisen, ist diese bei den im Lithium durchgefiilhrten Versuchen
wiederum deutlich. Jedoch muR festgehalten werden, daB das AusmaB

nicht so gravierend wie beim 1.4923 ist.

Die Bilder 9.71-9.75 zeigen die an Luft zerrissene Probe. Die
RT-Probe versagt in Form eines mit deutlicher Einschnlirung ver-
laufenden Frédserbruches (Bilder 9.72 und 9.73). Beim Vergleich
der Bilder 9.43 und 9.71a wird durch das weiter aufgehellte Ge-
flige der héhere Karbidanteil beim 1.4914 erkennbar (vgl. auch
Bild 9.71b). Der Bruch bei 250°C erfolgt wie beim 1.4923 als duk-
tiler Trichterbruch (Bild 9.66). Das Geflige erscheint wieder fei-
ner, da der Kaltverformungsanteil nicht mehr vorhanden ist (Bild
9.74). Ein weiterer EinfluBfaktor auf Bruchbild (Mantelflé&che)

und u.U. auf Bruchverlauf 138t sich erkennen. So scheint die




=151~

Oberflédchengiite dieser Proben nicht gleich gut gewesen zu sein und
es waren noch Bearbeitungsspuren (Rauhigkeiten) auf der Probenober-
fldche vorhanden. Diese stellen vergrSBerte Mikrorisse dar, an
deren Spitze aufgrund der Kerbwirkung eine Spannungsiiberhdhung vor-
liegt. Es kann somit ein RiBwachstum erleichtert werden. Bild 9.75
verdeutlicht, daB schon bei Zugversuchen an Luft eine RiBaufweitung
erfolgt. Besonders drastisch kdnnen die Folgen sein, wenn fliissiges
Lithium einwirkt (Bild 9.67). Jedoch scheint der in Bild 9.67 dar-
gestellte Schadensfall in seinem AusmaB eine Ausnahme zu bilden, da
ansonsten derartig tiefe Risse nicht weiter beobachtet wurden (vgl.

Bilder 9.64a-4d).

Die Bilder zu den Auslagerungsversuchen 9.69, 9.70 und 9.76-9.81
kommen zum gleichen Ergebnis, wie es im vorherigen Kapitel schon

besprochen wurde:

a) Luftversuch nach Auslagerung
keine verminderte Brucheinschniirung (Bild 9.69);
ein dem Trichterbruch dhnliches Bruchaussehen (Bilder
9.76 und 9.77), das ebenfalls eine sehr zerkliiftete Struk-
tur aufweist:
gleichachsige Waben in der Bruchmitte und flache Schub-
waben in den duBeren Bruchzonen (Bilder 9.78a,b), was ty-
pisch ist fir einen duktilen Gleitbruch;
trotz vorhandener Anrisse (Bild 9.78a) auf der Mantel-

fldche keine Beeintr&dchtigung des Werkstoffverhaltens.

b) Lithiumversuch nach Auslagerung
stark herabgesetzte Brucheinschnlirung (Bild 9.70);
Mischbruch (Bild 9.80):
1. interkristalliner Trennbruch (Bild 9.81a)
2. duktiler Scherbruch (Bild 9.81b);
zum Teil vergr&Berte Anrisse mit Abscheidungen auf der
Mantelfldche (Bild 9.81c¢c);
Geflige zeigt vermehrt ausgeschiedene Karbidanteile bzw.

keine Verformung (FlieBen) auch in Bruchndhe.

Zusammenfassend 1ldBt sich feststellen, daB durch das Lithium die
Verformungseigenschaften nachteilig eingeschrdnkt werden. Das Ge-

flige weist zudem in diesen Fdllen kaum noch Spuren einer plasti-
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schen Verformung auf. Somit kann man auch hier von einer erheb-
lichen Versprodung sprechen, was auch durch das zum Sprédbruch
neigenden Bruchverhalten belegt wird. Die Versprddung erstreckt
sich auf alle Lithiumversuche, sodaB bei diesem Werkstoff von

einer grdBeren Anfalligkeit gegeniiber dem fllissigen Lithium bei

entsprechend hohen Spannungszustdnden gesprochen werden kann.

10.4 Zusammenhdnge_zwischen der Versprddung_der ferritisch-

Wie in den vorherigen Kapiteln 10.2 und 10.3 aufgezeigt, haben
die Stdhle 1.4923 und 1.4914 eine mehr oder weniger drastische
Verringerung ihrer Duktilit&t (Brucheinschnlirung) beim Kontakt

mit fllissigem Lithium erfahren.

Untersuchungen mit fllissigen Lithiumschmelzen (vgl. Kap. 7)
haben meistens eine Flissigmetallversprddung in diesem Zusammen-
hang nicht angenommen, sondern haben die Ergebnisse mit dem
reaktiven Charakter (LOsungsangriff) des Lithiums interpre-
tiert. Die Resultate aus den hier durchgefiihrten Zugversuchen
lassen den SchluB zu, daB diese ausschlieBliche Akzeptanz des
einen bzw. die Verneinung des anderen nicht zutrifft. Vielmehr
sind Charakteristiken des einen wie des anderen Vorgangs be-

obachtet worden.
10.4.1 Die Flissigmetallversprodung und fllissiges Lithium

Eine grundlegende Frage k&nnte darauf abzielen, warum gerade
die ferritisch-martensitischen Stdhle (1.4923, 1.4914) eine
Neigung zur Versprddung gezeigt haben. Griinde dafiir lassen
sich in dem strukturellen Gitteraufbau und der chemischen
Zusammensetzung finden. So besitzen alle Martensite wie das
a—-Eisen einen krz-Gitteraufbau. Jedoch ist das Martensitgitter
als lbersdttigte LOsung instabil und gegeniiber dem o-Eisen
tetragonal verzerrt. Dieser verzerrte Zustand bringt einen
zusdtzlichen Spannungsanteil in das Geflige ein. (Es mufBl er-
wdhnt werden, da dieser Spannungsanteil im vorliegenden Ver-
glitungsgeflige weitgehend abgebaut wird). Wie schon erwdhnt,

besitzt ein solches Gitter zudem eine nur geringe Stapel-
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fehlerenergie. Das bedeutet, daB ein Quergleiten vermindert
ist. So k&nnen zusdtzliche Versetzungsaufstéuungen hervorge-
rufen werden. Um solche Aufstauungen herum wird ein Spannungs-
feld aufgebaut und es entstehen Spannungsspitzen an den Korn-
grenzen. Des weiteren werden, besonders bei Langzeitauslage-
rungen, an den Korngrenzen Karbide ausgeschieden. Diese er-
leichtern unter Bildung von Korrosionsprodukten die Korn-
grenzendurchdringung durch das Lithium. Diese Spannungskon-

zentrationen

a) 1m Gitter durch das Martensitgeflige und

b) an den Korngrenzen durch Versetzungsaufstauungen

sowie die erleichterte Reaktion von Korngrenzensegregaten
mit dem Lithium bestimmen die generell mdglichere Anfdllig-

keit dieser Werkstoffe.

Auch die Unterschiede im Ausmaf der Schddigung

1.4923: ungefdhr 25 % Herabsetzung der Brucheinschniirung

1.4914: 25 % (L15'1) bis 50 % (LlO,Z)

lassen sich durch die unterschiedlichen metallurgischen Eigen-
schaften erkldren. So ist der auf den Korngrenzen ausgeschiedene
Ka;bidahteil beim 1.4914 .im AnlaBgeflige h&her als beim 1.4923,
well durch das zusé&dtzliche Niob ein weiterer starker Karbid-
bildner vorhanden ist. Zudem ist die Z&higkeit durch den ge-
ringeren Molybddngehalt verringert. Bei den Auslagerungsver-
suchen, wo der 1.4914 keine weitere Herabsetzung der Bruch-
einschniirung erfdhrt (49 %), reagiert der 1.4923 mit einer Ver-
minderung von 71 % sehr drastisch. Dies kann damit erkldrt wer-
den, daB wdhrend der Auslagerung eine vermehrte Karbidausschei-
dung beim 1.4923 stattgefunden hat, da das Molybd&n auch ein
guter Karbidbildner ist. Diese Vermutung ist mit den Schliff-
bildern zu belegen, da beim 1.4923 wesentlich mehr und gr&Bere

Anrisse auf der Probenmantelfl8che zu sehen sind.

Die Zusammenhdnge zwischen Lithium und LME lassen sich anhand

folgender Beobachtungen belegen:
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a) eine deutliche Herabsetzung der Duktilitidt (vgl.
Bilder 10.5 und 10.7);

b) die Abnahme der Dehnungseigenschaften erfolgt im Tem-
peraturbereich nahe dem Schmelzpunkt des Lithiums;

c) keine Beeinflussung der Streckgrenze, was darauf hin-
deutet, daB eine Mindestverformung, die iiber dem elasti-
schen Bereich liegt, vorhanden sein muB;

d) keine Beeintrdchtigung der Zugfestigkeit, was zeigt,
daf zwar eine Versprddung (LME als Sprddbruchvorgang)
jedoch in dem Sinne keine nachhaltige Werkstoffschddi-
gung eingetreten ist;

e) RiBbildung (Kavitdten) auf den Mantelflichen der Proben
(siehe Bilder 9.40, 9.67, 9.68 und vgl. 9.13 bzw. 9.39
und 9.66), was darauf hinweist, daB der Ausgangspunkt
fir die LME und den folgenden Sproddbruch Mikrorisse
sind, die wdhrend der Verformung noch weiter aufreiBen;

f) interkristalline Spr&dbruchanteile (Trennbruch), die die
LME als eine besondere Art des Spr&dbruches identifizieren;

g) Auslaufen des Bruches in einem duktilen Scherbruch, was
darauf hindeutet, daB nach einer RiBentstehung und einem
versprdderkontrollierten RifBwachstum verstdrkt eine Ver-
setzungsbewegung folgt, da die Verformungsgeschwindigkeit
groBer als die RiBwachstums- bzw. die Transportgeschwindig-
keit des Versprddungsatoms an die RiBspitze wird;

h) das flissige Versprddungsatom muf wdhrend des gesamten Vor-
gangs vorhanden sein, um eine nachhaltige Schddigung her=-
vorzurufen (vgl. Luftversuche nach Auslagerung, bei denen

kein Einfluf zu beobachten war).

Zusammenfassend kann man folgendes festhalten: Die LME ist

ein Vorgang, der in der Adsorption von Fliissigmetallatomen

an der Oberfldche oder an den Spitzen vorhandener Mikrorisse
seinen Ursprung hat. Der Adsorptionsvorgang wird als zutreffend
angenommen, weil das RifBwachstum so hoch ist, daB keine anderen
Vorgdnge (z.B. Diffusibn, Losungsbildung) mdglich sind (dagegen
sprechen auch die zu niedrigen Temperaturen und die meist sehr
geringe LOslichkeit der Reaktionspartner untereinander). Die

Adsorption flihrt zur ortlichen Verringerung der Festigkeit
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atomarer Bindungen an der Oberflédche bzw. der Rifispitze. Der
RiBwiderstand wird somit heruntergesetzt, d.h. das RiBwachs-
tum wird erleichtert. Dies zeigt sich im folgenden Trennbruch,
bei dem senkrecht zur grSBten Normalspannung ein nahezu ver-
formungsloses Uberwinden der den Werkstoff zusammenhaltenden
Kohdsionskrdfte stattfindet. Dieser Bruch bildet den flach ver-
laufenden Bereich der Bruchfl&dche. Er bildet sich nur auf
einer Seite aus, weil die radiale Transportgeschwindigkeit

des Versprdders sehr hoch ist und daher vom Verspr&der ab-
hé&ngig ist. Das Rifwachstum erfolgt bei den Martensiten im
wesentlichen entlang der Korngrenzen, an denen Karbid- oder
andere Phasenausscheidungen vorhanden sind, die eine Durch-
dringung des Lithiums erleichtern und die spannungsiiberh&hte
Bereiche darstellen. Dies zeigt sich auch in dem interkristal-

linen Bruchverhalten.

Neben dieser Aufspaltung der Festkdrperatome (Sprddbruch)
missen dennoch lokale Pastizitdten vorhanden sein, weil bei
genauer Betrachtung (Bilder 9.52c und 9.81a) die Kdrner im
sprSden Bereich eine waben&dhnliche Oberfldche besitzen. Das
bedeutet, daB die Adsorption daneben auch eine Versetzungs-
bewegung erleichtert. Man kann sich das so vorstellen, daB
das RiBwachstum neben oder vor kleinen plastischen Zonen
(erhdhter Versetzungsbewegungen) erfolgt. Es bilden sich
vor den fortlaufenden RiBspitzen Hohlrdume aus, sodafB
kleine, flache Griibchen auf den Bruchflidchen beobachtet

werden.

Der Bruch erfolgt schlieBlich in Form eines duktilen Scher-
bruches, was an den stark ausgeprdgten Scherlippen, die mit
flachen Waben ﬁberzogén sind, deutlich wird. Die Ursache
liegt darin, daB das RiBwachstum nicht mehr verspr&derkon-
trolliert ist (die Transportgeschwindigkeit des Versproder-
atoms an die RiBspitze wird zu klein). Das Versagen tritt
aber plétzlich ein, da die Spannung sich im Endstadium nur
noch auf einen-verminderten Querschnitt konzentriert. Daher
erfolgt der Bruch auch unter nur noch verminderter Ein-

schniirung.
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10.4.2 Lithium und seine chemische Reaktivitédt

Die Luftversuche nach der Auslagerung haben eine Bestdtigung
fir den reaktiven Charakter des Lithiums erbracht. So zeigt
Bild 9.47 deutliche Effekte im randnahen Bereich, die auf
eine Korngrenzendurchdringung des Lithiums hinweisen. Dieser
Vorgang konzentriert sich auf die an den Korngrenzen ausge-
schiedenen Karbide, mit denen eine Verbindungsbildung statt-
findet. Es sind Versuche unternommen worden (84), liber Ver-
teilungskoeffizienten und Konzentrationsangaben die Tendenz
der Verbindungsbildung im festen oder flilissigen Medium herzu-
leiten. Jedoch scheitert man an der Komplexitdt der techni-
schen Legierungen, die ein sogenanntes Vielstoffsystem dar-

stellen.

So wdre es auch in unserem Fall nur lber weitergehendere
Untersuchungen mdglich, genauere Angaben iber die Art der
chemischen Reaktionen mit den Ausscheidungen an den Korn-

grenzen zu gewinnen.

Feststeht, daB die Korngrenzensegregate des 1.4923 einen
stdrkeren L&sungsangriff des Lithiums zulassen, da die Kavi-
tdten ausgeprédgter sind und die Schddigung nach den Versuchen

im Lithium bei einer Reduktion der Brucheinschnlirung um 71 $%

sehr drastisch ausfiel.
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11. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit setzt sich mit der Fliissigmetallver-
sprédung von verschiedenen Werkstoffen durch fliissiges Li-

thium auseinander.

Im ersten Teil wurden die Grundlagen fiir die Interpretation
der experimentellen Ergebnisse anhand eines Literaturstudiums
ausgearbeitet. Besonders wichtig war dabei die Auseinander-
setzung mit der Phdnomenologie der Fliissigmetallverspr&dung.
AuBer der Definition der LME als eine Art des Spr&dbruches
bestehen recht gegens&dtzliche Meinungen bzw. Vorstellungen
Uiber Mechanismus, Theorie und Voraussagbarkeit. Dies hat sei-
nen Ursprung in einer geringen Verallgemeinbarkeit der ge-
wonnenen Ergebnisse. So zeigt sich die LME immer wieder nur
bei ganz bestimmten fliissig-fest-Reaktionspaaren. Die Ursache

dafiir ist in der groBen Vielzahl an

physikalischen (z.B.: Benetzbarkeit, Elektro-
negativitdt, Oberfldchenenergie,
Mischungswdrme)

chemischen (z.B.: gegenseitiges LOsungs- u.

Reaktionsverhalten, Legierungszu-
sammensetzung von Werkstoff, wie
von fliissigem Metall, Gefiigeaus-
bildung)

technologischen (Temperatur, Versuchsdauer (u.U.

Auslagerung), Dehngeschwindigkeit)

Parametern zu suchen. Einigkeit besteht darin, daB man weitere
Versuche durchfihren muB, um GewiBheit zu bekommen, ob eine
LME bei dem interessierenden Werkstoff eintreten kann, und
daB darauf aufbauend fundierte theoretische Ansdtze erarbei-

tet bzw. erweitert werden kobnnen.

Arbeiten iiber LME und Lithium sind bislang in geringer Zahl

erschienen. Die Ergebnisse laufen darauf hinaus, daB bei
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hoher legierten Werkstoffen keine klassische Form der Schddi-
gung durch LME nachgewiesen werden konnte. So wurden nur in
Langzeitversuchen (Kriechen, Ermiidung) Effekte (schnelleres
RiBwachstum, geringere Lebensdauer) festgestellt, die aber

Uber einen korrosiven L&sungsangriff des Lithiums interpretiert

werden.,

Aus genannten Griinden wurden daher im zweiten Teil der Arbeit

auch Zugversuche in flissigem Lithium mit den Werkstoffen

X5 CrNi 18 9 (Werkst.-Nr. 1.4301)
X22 CrMoV 12 1 (Werkst.-Nr. 1.4923)
X18 CrMoVNb 12 1 (Werkst.-Nr. 1.4914)

durchgefiihrt. Das Versuchsprogramm umfaBt gugversuche an Luft
(Referenzwerte) bei RT und 250 °Cc sowie in Lithium bei 200 °c
und 250 °C. Es wurden zwei verschiedene Dehngeschwindigkeiten
angewendet. Zudem wurden 1000 h bei 550 °C in Lithium ausgela-
gerten Proben untersucht. Die Versuchsauswertung sowie die Me-
tallographie und das Raster-Elektronenmikroskop erbrachten deut-

liche Ergebnisse.

1. Der Austenit 1.4301 zeigt in keinem Versuch, einschlief-
lich derer nach der Auslagerung, eine Anfdlligkeit gegenliber

der Lithiumschmelze. Die Duktilitdt (gemessen an der Bruchein-
schniirung) und die Zugfestigkeit blieben gleich. Ebenso war
immer ein duktiler Trichterbruch zu beobachten. Auch geflige-
mdpBig wurden keine wesentlichen Unterschiede nachgewiesen. Hier
war nur ein gewisser Alterungseffekt, der von vermehrten Karbid-
ausscheidungen an den Korngrenzen begleitet war, zu beobachten.
Diese Bestdndigkeit des Werkstoffes ist auf sein homogenes,
kfz-kristallisierendes Geflige und die Legierungszusammensetzung
(geringer C-Gehalt -+ geringe ausgepridgte Karbidbildung + geringe
zur Sensibilisierung ausreichende Verarmung der Grundmasse an

Chrom) zuriickzufiihren.

2. Die ferritischen Martensite (AnlaBgefiige) 1.4923 und 1.4914

zeigen dagegen beide eine Beeintrdchtigung durch das fliissige
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Lithium, was in einer deutlichen Verringerung der Duktilitit
Ausdruck findet. Die Zugfestigkeit bleibt auch hier unverdn-
dert. Beim 1.4923 tritt eine Verringerung>der Brucheinschnlirung
um ungefdghr 25% ein. Diese wird aber nur bei den 200 OC—Versu—
chen (Ndhe des Schmelzpunktes des Lithiums) beobachtet. Drastisch
fdllt dagegen der Abfall um 71% nach der Auslagerung aus.

Beim 1.4914 ist eine Herabsetzung von 25% bei 250 ©c - und bis
50% bei 200 °C - Versuchen nachweisbar. Die Auslagerungsversuche

erbrachten keine weitere Minderung der Brucheinschniirung.

Die reduzierte Duktilitdt zeigt sich im Bruchverhalten wie in den
Gefligebildern. Wdhrend alle Luftproben bzw. alle Proben mit nicht
gednderter Duktilitidt einen Trichterbruch mit deutlicher Einschnii-
rung aufweisen, versagen die "versprddeten" Proben in einem Misch-
bruch, der sich aus einem interkristallinem Sprodbruch und einem

duktilen Scherbruch zusammensetzt. In diesen F&llen sind auch an

den Schliffbildern im Bereich des Bruches fast keine Verformungen
mehr zu erkennen. Die wesentlichsten Ursachen fiir diese Werkstoff-

schddigung sind

. das krz-kristallisierende Gitter mit einer geringen Stapel-
fehlerenergie » Versetzungsaufstauungen + Spannungsiliber-

hdhungen

. die Karbidausscheidungen auf den Korngrenzen, die bevor-

zugt einen Losungsangriff des Lithiums erlauben.

Diese Sch&ddigung der plastischen Eigenschaften ermdglichten es
auch, der Frage: "Li - LME : Jja oder nein?" nachzugehen. Es
stellte sich heraus, daf beim Lithium sowohl Phinomene der klassi-
schen LME als auch der aus seinem reaktiven Charakter resultierende

chemische Ldsungsangriff zu finden sind.

Anhand aller Ergebnisse wurde abschlieBend die Fliissigmetallver-

sprodung als eine Art des Sprddbruches interpretiert.

Er setzt an der Probenoberflidche an, weil hier nach einer

Adsorption des Fliissigmetallatoms die Bindungskrédfte des
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festen Werkstoffes durch dieses herabgesetzt werden;

(Verminderung der Kohdsionskrdfte).

. Es stellt sich ein erleichtertes RiBwachstum ein, das
vom Versprdder kontrolliert wird. Dieses RiBwachstum erfolgt
bei den Martensiten im wesentlichen entlang der Korngren-

Zzen, wo ausgeschiedene Karbide vorliegen.

In diesem Stadium entsteht der interkristalline Trenn-
bruch, der nicht vollstdndig sprdde ist, sondern das Vor-
handensein lokaler Plastizitdten (flache Griibchenbildung

auf der Bruchfl&che) aufweist.

Die Transportgeschwindigkeit des Versprdderatoms an die

RiBspitze wird kleiner als die Verformungsgeschwindigkeit.

Der Bruch liuft in einem duktilen Scherbruch aus. Das Ver-
sagen ist aber plodtzlich, da sich die Kraft auf einen ver-

minderten Querschnitt konzentriert.

Danksagung

Die Autoren bedanken sich bei Herrn Dr. K. ANDERKO fir die
Themenvergabe, die zahlreichen Diskussionsbeitrdge und die
vorbildliche Betreuung bei der Niederschrift der theoreti-
schen Grundlagen sowie bei der Auswertung der Versuchser-

gebnisse.

Ein Dank ergeht ebenso an die Herren G. DRECHSLER und

G. FREES flr die Hilfestellungen beim Aufbau der Teststrek-
ke, an Frau Z. PERIC flir die stete Unterstiitzung bei der
Durchfithrung der Experimente und Herrn J. KONYS fiir die

aufschluBreichen Diskussionen.

Desweiteren gilt Dank Herrn M. SCHIRRA flir die Beantwortung
vieler werkstoffspezifischer Fragen, Frau B. BENNEK-KAM-
MERICHS und den Herren P. GRAF und H. ZIMMERMANN fir die
Durchfiihrung der umfangreichen metallographischen und
elektronenmikroskopischen Untersuchungen, Frau Dr. C.
ADELHELM fir die chemischen Analysen, Herrn D. RODRIAN

flir die Einweisung in die Digitalisiertechnik und den
Frauen A. SCHAFER und R. TEEPE fiir die sofortige und zu-

verldssige Durchflihrung aller anfallenden Schreibarbeiten.




12.

/1/

/2/

/3/
/4/
/5/

/6/

/7/

Literaturverzeichnis

WEGST, C.W.

SCHIRRA, M.

SCHIRRA, M,

SCHIRRA, M.

ANDERKO, K.

ANDERKO, K.;

DAVID, K.;

SCHIRRA, M.
C.

WASSILEW,

OHLY, W.;

u.

-161~-

Handbuch fiir hochwarmfeste Stdhle und
Legierungen

ROCHLING'sche Eisen- und Stahlwerke
GmbH, Volklingen

Stahlschllissel
Verlag Stahlschliissel Wegst GmbH&Co
Marbach, 1980, 12. Aufl.

pers., Mitteilung, 1974
pers. Mitteilung, 1983

pers. Mitteilung,

Charakterisierende thermische und
mechanische Untersuchungen an einem
Nb-legierten martensitischen 12%
Cr-Stahl (W.Nr. 1.4914) mit abgesenk-
tem Stickstoffgehalt.

KfK-Bericht 3640, Aug. 1984

Zur Eignung hochwarmfester Vergitungs-
stdhle mit 9%-12% Chrom fir Komponenten
im Kern schneller Reaktoren

J. Nucl. Mat. 95 (1980) S.31-43

Optimization Work on Niobium Stabi-
lized 12% Cr Martensitic Steels for
Breeder and Fusion Reaktor Applications
Topical Conf. on Ferritic Alloys for
Use in Nuclear Energy Technologies,

Snowbird, Utah, 1983




/8/

/9/

/10/

/1/

/12/

/13/

/14/

/15/

/16/

/17/

SCHAEFFLER, A.L.

TETELMANN, A.S.
Mc EVILEY, A.J.

MACHERAUCH, E.

VOHRINGER, O.

REED-HILL, R.E.

COTRELL, A.

HERTZBERG, R.W.

u.

u.

-162-

Constitution Diagram for Stainless
Steel Weld Metal
Met. Prog. Vol.56 (1949) S.680A,B

ABC der Stahlkorrosion unter beson-
derer Bericksichtigung der chemisch
bestdndigen Stdhle

MANNESMANN AG, Diisseldorf 1958

Handbuch flir chemisch und korrosions-
bestdndige Stdhle

ROCHLING'sche Eisen- und Stahlwerke
GmbH, V&lklingen

DIN-Norm 50125, Zugproben - Richt-
linien fir die Herstellung

FachnormenausschuB Mat.-priifung, 1951

DIN-Norm 50145, Zugversuch

Fachnormenausschuf8 Mat.-priifung, 1975

Bruchverhalten technischer Werkstoffe
Verlag Stahleisen mbH, Dlisseldorf 1971

Das Verhalten metallischer Werkstoffe
unter mechanischer Beanspruchung
2. Werkstofftechnik 9 (1978) S.370-391

Physical Metallurgy Principles
D. Van Nostrand Comp., New York 1973,
Sec. Ed.

An Introduction to Metallurgy
E. Arnold Ltd, London 1976, Sec. Ed.

Deformation and Fracture Mechanics
of Engineering Materials

J. Wiley and Sons, New York 1983,
Sec. Ed.




/18/

/19/

/20/

/21/

/22/

/23/

/24/

/25/

/26/

DAHL, W.

ENGEL, L. u.
KLINGELE, H.

AURICH, D.

HORNBOGEN, E.

JACKSON, P.J.
DE LANGE, O.L.

Mc LEAN, D.

STEIN, D.F.

HECKEL, K.

DAHL, W.

u.

-163-

Grundlagen des Festigkeits- und
Bruchverhaltens
Verlag Stahleisen mbH, Dilisseldorf 1974

An Atlas of Metal Damage
Wolfe Publ. Ltd, London 1981

Bruchvorgdnge in metallischen Werk-
stoffen

Werkstofftechnische Verlagsgesell-
schaft mbH, Karlsruhe 1978

Microstructure and Mechanisms of
Fracture

6th Int. Conf. on the Strength of
Metals and Alloys, Melbourne 1982,
$.1059-1073

Fracture and Plastic Deformation
Proc. of the first Nat. Conf. on Frac-
ture, Johannisburg 1979, S.389-397

Mechanical Properties of Metals
Robert E. Krieger Publ. Comp.,
Huntington, New York 1977

Low-Temperature Brittleness

Proc. of the 3rd Int. Conf. on the
Strength of Metals and Alloys,
Cambridge 1973, S§.58-=70

Einfihrung in die technische Anwen-
dung der Bruchmechanik

Carl Hanser Verlag, Minchen 1983,
2. Aufl.

Grundlagen und Anwendungsmdglichkeiten
der Bruchmechanik bei der Sprddbruch-
prifung

Z. Metallkde., 61 (1970) 11 S.794-804




/27/

/28/

/29/

/30/

/31/

/32/

/33/

/34/

/35/

WELLINGER, K. u.
DRETMANN, H.

SCHWALBE, K.H.

ANDERKO, K.
WINCIERZ, P.

BAUER, R.J.

BECHTEL, K.

BEER, S.Z.

RABOLD, E. u.
BRETSCHNEIDER, H.

LONG, G.

-164-

Festigkeitsberechnung
A. Krdner Verlag, Stuttgart 1976,
3. Aufl.

Mechanik und Mechanismen des stabilen
RiBwachstums der metallischen Werk-
stoffe

Fortschr. Ber. VDI-Z, Reihe 18, Nr.3
VDI-Verlag GmbH, Disseldorf 1977

Aushdrtungsverhalten und technologi-
sche Eigenschaften einer AlCu4,5LiMnCd-
Legierung »

4, int. Leichtmetalltagung, Loeben 1961,
S.52-74

Ullmann Enzyklop&ddie der technischen
Chemie Bd. 16
Verlag Chemie, Weinheim 1978, 4. Aufl.

Landolt-Bbrnstein BdA.IV, 2. Teil:
Stoffwerte und Verhalten von metal-
lischen Werkstoffen

Springer Verlag, Berlin 1965, 6. Aufl.

Gmelins Handbuch der anorganischen
Chemie, System Nr.20, Lithium
Verlag Chemie, Berlin 1927, 1960

Liquid Metals
Marcel Dekker Inc., New York 1972

DECHEMA-Werkstoff-Tabelle: Lithium
DECHEMA - Dt. Gesellschaft fir che-
misches Apperatewesen, Frankfurt a.M.

1959

Review of the Chemistry of Liquid
Lithium as a Blanket Material for
Thermonuclear Power Reactors - Liquid
Alkali Metals - Proc. of the Int. Conf.

org. by the BNES, Nottingham 1973,
S. 31=35



/36/

/37/

/38/

/39/

/40/

/41/

/42/

/43/

/44/

MARONIE, V.A.;
CAIRNS, E.J. u.
CAFASSO, F.A.

HANSEN, M. u.
ANDERKO, K.

MESSER, C.E.

LEAVENWORTH, H.;
CLEARY, R.E. u.
BRATTON, W.D.

BYCKOV, J.F.;
ROZANOV, A.N. u.
JAKOVLEWA, V.B.

LEAVENWORTH, H. u.
CLEARY, R.E.

BESKOROWAINYI, N.M.;
IOLTUKHOVSKII, A.G.;
LYUBLINSKII, I.E. u.
VASILEV, V.K.

PLEKHANOV, G.A.;
FEDORTSOV- LUTI-
KOV, G.P. u.
GLUSHKO, Y.V.

THOMPSON, R.

-165-

A Review of the Chemical, Physical and
Thermal Properties of Lithium, that are
Related to its Use in Fusion Reactors
Report ANL-8001, 1973

Constitution of Binary Alloys
Mc Graw Hill Book Company, Inc.,
New York 1958

Lithium and its Binary Compounds
The Chemical Society, Special Pub. No.22
Alden Press, Oxford 1967

Solubility of Structual Materials in
Lithium

Report PWAC-356, 1961

Bestimmung der LOslichkeit von Me-
tallen in Lithium

Kernenergie 3.Jahrgang, 8 (1960)
S.763-767

The Solubility of Ni, Cr, Fe, Ti and
Mo in Liquid Lithium
Acta Met. 9 (1961) S.519-520

Solubility of the Components of Type
Okh16N15M3B Steels and also of Nio-
bium and Vanadium in Lithium

Sov, Mat. Sci. 16 (1980) S.246-250

Effect of Nonmetallic Impurities on
Solubility of Components of Steels in
Liquid Lithium

Sov. Atomic Energy 45 (1978) S.818-820

Solvation in Liquid Alkali Metals
Proc. of the Int. Conf. org. by the
BNES, Nottingham 1973, S.47-50

(vgl. / 35)




-166-

/45/ FABER, T.E. Introduction on the Theorie of Liquid
Metals

Cambridge University Press 1972

/46/ SHIMOJI, M. Ligquid Metals

Academic Press, London 1977

/47/ JACKSON, C.B. u. Liquid Metals - Their Properties,
MAUSTELLER, J.W. Handling and Applications
in Modern Materials Vol.3

Academic Press, New York 1962

/48/ YOUNG, W.H. Interatomic Forces and Thermodynamic
Properties of Liquid Metals: A Hard-
$phere Describtion
- Liquid Metals - Proc. of the Int. Conf.

on Liquid Metals, Conf. Series Number 30,
The Institute of Physics, Bristol 1976,51-2Q

/49/ MOTT, B.W. Physical Measurements on Liquid Metals
Proc. of the Int. Conf. org. by the
BNES, Nottingham 1973, $.39-42,(vgl./35)

/50/ SHUNK, F.A. u. Specificity as an Aspect of Liquid
WARKE, W.R. Metal Embrittlement
Scripta Met. Vol.8 (1974) 8.519-526

/51/ ROSTOKER, W.; Embrittlement by Liquid Metals
Mc CAUGHEY, J.M. u. Reinhold Publ. Corp., New York 1960
MARKUS, M.

/52/' KAMDAR, M.H. Embrittlement by Liquid Metals

Materials Science Vol.15, No.4

Pergamon Press, New York 1973

/53/ STOLOFF, N.S. Recent Developments in Liquid Metal
Embrittlement
Symp. on Environment Sensitive Frac-
ture of Engineering Materials,
Chicago 1977, S.486-518




/54/

/55/

/56/

/57/

/58/

/59/

/60/

/61/

/62/

POPOVICH, V.V.

NICHOLAS, M.G.

OLD, C.F.
OLD, C.F.
OLD, C.F.

STOLOFF, N.S.

LYNCH, S.P.

LYNCH, S.P.

LYNCH, S.P.

BREYER, N.N.
GORDON, P.

u.

u.

-167-

Mechanisms of Liquid Metal Embrittle-
ment
Sov. Mat. Sci. 15 (1979) S.438-444

Review - Liguid Metal Embrittlement
J. Mat. sci. 14 (1979) s.1-18

Liquid Metal Embrittlement of Nuclear
Materials
J. Nuc. Mat. 92 (1980) S.2-25

Micromechanisms of Crack Growth in
Liquid Metal Environments
Met. Sci. vVol.14 (1980) S.433-440

Liguid and Solid Embrittlement
in: Atomistics of Fracture
Plenum Publ. Corp., New York 1983

Effect of Environment on Fracture -
Mechanisms of Ligquid Metal Embrittle-
ment, Stress Corrosion Cracking and
Corrosion-Fatigue

4th Int. Conf. on Fracture Vol.2B,
Waterloo 1977, S. 859-866

Hydrogen Embrittlement and Liquid
Metal Embrittlement in Nickel Single
Crystals

Scripta Met. Vol.13 (1979) S.1051-1056

A Fractografic Study of Gaseous Hydro-
gen Embrittlement and Liquid Metal Em-
brittlement in Tempered-Martensitic
Steel

Acta Met. Vol.32 (1984) S.79-90

Lead induced Brittle Failures of High
Strength Steels

Proc. of the 3rd Int. Conf. on the
Strength of Metals and Alloys,
Cambridge 1973, S. 493-497




/63/

/64/

/65/

/66/

/67/

/68/

/69/

/70/

HERBSLEB, G. u.
SCHWENK, W.

NICHOLAS, M.G. u.

OLD, C.F.

RADEKER, W.

DRUSCHITZ, A.P.

WESTWOOD, A.R.C.
LATANISION, R.M.

PREECE, C.M.

STOLOFF, N.S.;
DAVIES, R.G. u.
JOHNSTON, T.L.

OLD, C.F. u.
TREVENA, P.

U.

-168-

Untersuchungen zur LOtbrichigkeit
hochlegierter Sté&hle

Werkstoffe und Korrosion 28 (1977)
S.145-153

The Links between Liquid Metal Em-
brittlement and Brazes/Solders
Weld. and Met. Fab. 9 (1979) S5.527-531

Der interkristalline Angriff von
Metallschmelzen auf Stahl
Werkstoffe und Korrosion 24 (1973)
S.851-859

Metal~induced Embrittlement of High
Purity 4140 Steel by Indium or Indium-
Tin Eutectic Alloy

Diss., Chicago 1982

Adsorption-induced Embrittlement by
Liquid Metals

Proc. of the Sessions on Corrosion by
Liquid Metals of AIME,

Philadelphia 1969, S.405-415

Ligquid Metal Embrittlement of Iron
Alloys

Stress Corrosion Cracking and Hydro-
gen Embrittlement of Iron Base Alloys,
Unieux-Firminy 1973, S5.625-635

Slipcharacter and Liquid Metal Em-
brittlement

Environment~Sensitive Mechanical Be-
haviour; Metall. Soc. Conf. Vol.35,
Baltimore 1965, S.613-653

A suggested Method for the Prediction
of Liquid Metal Embrittlement

Proc. of the 3rd Int. Conf. on Mecha-
nical Behaviour of Materials Vol.Z2,
Cambridge 1979, 5.397-407




/71/

/72/

/73/

/74/

/75/

/76/

/17/

/78/

/80/

NICHOLS, H. u.
ROSTOKER, W.

COSTAS, L.P,

ALLEGRA, L.;
HART, R.G. u.
TOWNSEND, H.E.

PREECE, C.M. u.

WESTWOOD, A.R.C.

KELLEY, M.J. u.

STOLOFF, N.S.

GORDON, P. u.
AN, H.H.

ROBERTSON, W.M.

STOLOFF, N.S.
JOHNSTON, T.L.

DMUKHONSKAYA,
POPOVICH, V.V.

BARLOW, M. u.
PLANTING, P.J.

U.

I.

U

-169-

On the Mechanism of Crack Initiation
in Embrittlement by Liguid Metals
Acta Met. Vol.9 (1961) S.504-509

Effect of Phosphorus on the Embrittle-
ment of Copper-Nickel Alloys by Mercury
Corrosion 31 (1975) S.91-100

Intergranular Zinc Embrittlement and its
Inibition by Phosphorus in 55pct Al-Zn-
coated Sheet Steel

Met. Trans. A 14A (1983) S.401-411

Fracture Behaviour of Statically Loaded
Metals in Liquid Metal Solution

Proc. of the sec. Int. Conf. on Frac-
ture, Brighton 1979, $.439-448

Analysis of Liquid Metal Embrittlement
from a Bond Enerqgy Viewpoint
Met. Trans. A 6A (1975) S.159-166

The Mechanism of Crack Initiation and
Crack Propagation in Metal-induced
Embrittlement of Metals

Met. Trans. A 13A (1983) S.457-472

Propagation of a Crack Filled with
Liquid Metal

Trans. Met. Soc. of AIME 236 (1963)
S.1478-1481

Crack Propagation in a Liquid Metal
Environment
Acta Met. 11 (1963) S$.251-256

A Phenomenological Model of Embrittle-
ment of Metals under Conditions of the
Adsorption Action of Liquid Metal Media
Sov. Mat. Sci. 18 (1982) S.461-467

Wetting of Metal Surfaces by Liquid

Alkali Metals
Z. Metallkde 60 (1969) S.719-722




/81/

/82/

/83/

/84/

/85/

/86/

/87/

/88/

GOOD, R,J.

ANDERKO, K.

PULHAM, R.J. u.

HUBBERSTEY, P.

NATESAN, K.

CHOPRA, O.K.,.

CORDWELL, J.E.

TORTORELLI, P.F.;

DEVAN, J.H. u.

YONCO, R.M.
FENICI, P.;
COEN, V.;

ARRIGHI, I.;

KOLBE, H. u.
RUEDL, E.

-170-

Surface Energy on the Corrosion and
Embrittlement of Metals by Liquid
Alkali Metals

Met. Soc. Conf. Vol. 35: Environment-
Sensitive Mechanical Behaviour

Gordon and Breach 1966, S.541-560

pers. Mitteilung, 1983

Comparison of Chemical Reactions in

Liguid Lithium with those in Liquid

Sodium

J. of Nuc. Mat. 115 (1983) S.239-250

Influence of Nonmetallic Elements on
the Compatibility of Structural Materi-
als with Liquid Alkali Metals

J. of Nuc. Mat. 115 (1983) S.251-262

Effects of Sodium and Lithium Environ-
ments on Mechanical Properties of
Ferrous Alloys

J. of Nuc. Mat. 115 (1983) S. 223-238

Liquid Metal Embrittlement of Steels

by Alkali Metals and Alloys

Proc. of the Int. Conf. org. by the
BNES, Nottingham 1973, S.177-181(vgl./35)

Compatibility of Fe-Cr-Mo Alloys with
Static Lithium
J. Materials for Energy Systems Vol.2
3 (1981) s.5-15

Influence of Lithium and Lithium plus
Lithiumhydroxide Exposures on the Uni-
axial Tensile Properties of AISI 316
and 304 Type Stainless Steels

J. of Nuc. Mat. 85/86 (1979) S.277-281




/89/

/90/

/91/

/92/

/93/

/94/

/95/

SELLE, J.E. u.
OLSON, D.L.

HAMMON, D.L.;

MATLOCK, D.K. u.

OLSON, D.L.

SPENCER, R.E.

CHOPRA, 0.K. u.
SMITH, D.L.

RUEDL, E.;
COEN, V.;
SASAKI, T. u.
KOLBE, H.

RUEDL, E. u.
SASAKI, T.

BORGSTEDT, H.U.

-171-

Lithium Compatibility Research - Sta-
tus and Requirements for Ferrous Ma-
terials . Proc. of the Sym.:
Materials Considerations in Liquid
Metals Systems in Power Generation,
Houston 1978, S.15-22

The Effect of Liquid Lithium on Fatigue
Crack Propagation in 304L Stainless Steel
at Elevated Temperatures

J. Materials for Energy Systems Vol.?2

3 (1981) S.26-33

The Effects of LME on High Temperature
Fatigue of 2.25 Cr-1Mo Steel in Liquid
Lithium

J. Materials for Energy Systems Vol.4
4 (1983) S.187-194

Low-Cycle Fatigue Behaviour of HT-9
Alloy in a Flowing Lithium Environment
Topical Conf. on Ferritic Alloys for
Use in Nuclear Energy Technologies,
Snowbird, Utah, 1983

Intergranular Lithium Penetration of
Low Ni, Cr-Mn Austenitic Stainless
Steels

J. of Nuc. Mat. 110 (1982) S5.28-36

Effect of Lithium on Grain-Boundary
Precipitation in a Cr-Mn Austenitic
Steel ;

J. of Nuc. Mat. 116 (1983) sS.112-122

Material Problems araising from Impu-
rity Gettering of Lithium by Zirco-

nium or Titanium

J. of Nuc. Mat. 103&104 (1981) S5.693-698




/96/
/97/

/98/

/99/

/ 100/

/101/

/102/

/103/

BORGSTEDT, H.U.

KONYS,

SCHUMANN,

RUSS,

J.

J.C.

STRAUSS,
CULLEN, W.H.

H.

B.

LIEBOWITZ,

LYNCH,

S.

p.

M.

H.

u.

=172-

pers. Mitteilung, 1979

Estimation of Carbon and Nitrogen in
Lithium by the Foil Equilibration Method
Proc. of the 3rd Int. Conf on Liquid Metal
Engineering and Technology in Energy
Production org. by the BNES, Oxford 1984,
vol. 2, 5. 71-76

Metallographie
VEB Deutscher Verlag flir Grundstoffin-
dustrie, Leipzig 1983, 11.Aufl.

Modern Methods for Fracture Analysis
JEOL News 69 Vol.7M No.2

RiB- und Brucherscheinungen bei me-
tallischen Werkstoffen
Verlag Stahleisen mbH, Disseldorf 1983

Fractography in Failure Analysis
American Society for Testing and Ma-

terials, Baltimore 1978

Fracture
Vol.1: Microscopic and Macroscopic
Fundamentals

Academic Press, New York 1968

Metallographic and Fractographic
Aspects of Liquid Metal Embrittlement

in Environmental Degradation of En-
gineering Materials in Aggressive
Environments, Bladesburg 1981, S$.229-244




13. Anhang

13.1

-173-

Symbol Einheit Bedeutung

A % Bruchdehnung

Ag % GleichmaBdehnung

CO 1 Massenverhdltnis

D mm Korndurchmesser

Fm N Hochstlast wdhrend des Zugversuches

L mm MeRldnge der Probe wdhrend des Versuches

LO mm Anfangsmefldnge der Probe

me mm nicht proportionale Verldngerung
der Probe unter H&chstlast

Lt mm Gesamtldnge der Probe

Lu mm MeBldnge der Probe nach dem Bruch

P N Zugkraft

Re MPa Streckgrenze

ol MPa obere Streckgrenze

ReL MPa untere Streckgrenze

Rm MPa Zugfestigkeit

RpO,2 MPa 0,2% - Dehngrenze (Streckgrenze)

S mm2 wahrer Probenquerschnitt unter der
momentanen Zugkraft

SO mm2 Anfangsquerschqitt der Probe

Su mm2 kleinster Bruchquerschnitt der Probe

T °c Temperatur

Tg °c Ubergangstemperatur: duktil - sprode

T °c tibergangstemperatur: sprdde - duktil
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Symbol Einheit Bedeutung

TS °c Schmelztemperatur

Z % Brucheinschniirung

b 1 Burgersvektor

do mm Durchmesser der Probe

d1 mm Kopfdurchmesser der Probe

h mm Kopfhdhe der Probe

S 1 Linienvektor

t min Zeitdauer

Vi mm/min Maschinengeschwindigkeit

AH kJ/g at Mischungswédrme

AL mm Verldngerung

£ % Nenndehnung

Ep % Bruchdehnung

ee,ALe %, mm elastische Dehnung und Verlidngerung
ep,AL %, mm nicht proportionale Dehnung und Ver-

ldngerung

sr,AL %, mm bleibende Dehnung und Verléngerung
eg 3 Streckgrenzendehnung

E¢ % wahre Dehnung

€ 1/s Dehngeschwindigkeit

9r Oy Pa Nennspannung

g Pa Zugspannung (allg.)

o Pa gr6Rte Bruchspannung unter ZzZug

Op Pa Bruchspannung

ge Pa FlieBspannung

o Pa ideale Spaltrifspannung
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Symbol Einheit Bedeutung

oy Pa wahre Spannung

T Pa Scherspannung (allg.)

T Pa groBte Scherspannung unter Zug
T Pa ideale Scherspannung

max
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