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ZUSAMMENFASSUNG

Die im BR-2 Reaktor in Mol/Belgien, durchgefiithrten Zeitstand- und Kriechexperimente
(Mol-2) dienten der Untersuchung des Zeitstand- und Kriechverhaltens wihrend Neutro-
nenbestrahlung. Es wurden dabei ausgesuchte austenitische Stihle und Ni-Basis-
legierungen untersucht, um geeignete kriechfeste, strukturstabile und duktile Werkstoffe
bzw. Werkstoffzustinde fiir die Hiillrohre, die Brennelementkisten und andere hochbela-
steten Kernkomponenten der geplanten Schnellen Reaktoren auswihlen und weiterent-
wickeln zu konnen. Da die maximalen nominellen Hiillrohrtemperaturen eines Schnellen
Reaktors bei etwa 685°C liegen, wurden die erforderlichen Bestrahlungseinrichtungen ent-
sprechend ausgelegt, um die Experimente in dem gewiinschten Temperaturbereich zwi-
schen etwa 600 und 780°C durchfithren zu kénnen.

Die in den zitierten Verdéffentlichungen und Berichten publizierten Versuchsergebnisse
der drei austenitischen Stihle 1.4981, 1.4988 und 1.4970 und der Ni-Basislegierung Ha-
stelloy-X wurden mit dem Ziel analysiert, allgemeingiiltige physikalisch begriindete "Zu-
standsgleichungen" zur Beschreibung der beobachteten Deformations- und Schadensakku-
mulationsprozesse zu formulieren. Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ergeben,
dafBl wihrend Neutronenbestrahlung sowohl die Kriech- als auch die Schadensakkumulati-
onsmechanismen, welche die Kriechgeschwindigkeit bzw. die Zeitstandfestigkeit kontrol-
lieren, bestrahlungsinduzierter Natur sind.

Unterhalb einer von der Priiftemperatur und dem Werkstoff abhingigen Ubergangsspan-
nung (ot) werden die Kriecheigenschaften von den Kletterkriechprozesse beherrscht,
oberhalb der Ubergangsspannung aber von den Gleit- Kletterknechprozessen Die Unter-
schiede im Zeitstand- und Kriechverhalten wihrend Bestrahlung sind im Vergleich zum
Verhalten dieser Werkstoffe bei rein konventioneller Beanspruchung bzw. bei Beanspru-
chung nach Bestrahlung so grof3, da man die Daten aus Experimenten der letzteren fiir
Auslegungsrechnungen nicht zugrunde legen darf.

Den Modellvorstellungen folgend wurden ferner die zur Beschreibung der Schwellprozesse
erforderlichen "Zustandsgleichungen" formuliert,

Die Gesamtheit der analysierten Versuchsergebnisse hat dazu beigetragen, phinomenologi-
sche Modelle aufzustellen und zu entwickeln, die es ermdglichten allgemeingiiltige "Zu-
standsgleichungen" zur Beschreibung sowohl der bestrahlungsinduzierten Deformations-
phdnomene als auch der Schadensakkumulationsprozesse zu formulieren, Diese gestatten
es, unabhingig von der Konstellation und dem Betrag der externen Variablen die Stand-
zeiten und die Verformungen in Hiillrohren, Brennelementkéisten und andere der Bestrah-
lung ausgesetzten Komponenten zuverlissig vorauszuberechnen,

Die "Zustandsgleichungen”" kénnen {iberall dort angewendet werden, wo durch Neutronen
Zwischengitteratome und Leerstellen gebildet werden und Helium in ausreichenden Men-
gen in der Matrix produziert wird. Diese beschreiben die Phinomene als Funktion der ex-
ternen Variablen - Spannung (o), Temperatur (8), und Defekterzeugungsrate («) sowie die
Zeit (t).




IRREVERSIBLE THERMODYNAMICS MODELS AND CONSTITUTIVE EQUATIONS
OF THE IRRADIATION INDUCED DEFORMATION AND DAMAGE
ACCUMULATING PROCESSES

ABSTRACT

This report gives an overall evaluation of several in-reactor deformation and creep-
rupture experiments performed in BR-2, FFTF, and Rapsodie on pressurised tubes of the
stabilized austenitic stainless steels 1.4970, 1.4981, 1.4988, and the nickel-base alloy
Hastelloy-X.

The irradiation induced deformation processes observed in the components opera-
ting in a neutron environment can be divided into two main groups:

1. volume conserving creep and
2. volumetric swelling.

Each of these processes contributes in a specific manner to produce irreversible
deformation due to the work done on the system by the external variables, i.e. stress,
temperature, and the change of momentum of a neutron when generating atomic displa-
cements, Also, helium gas produced by transmutations plays a central role in the deforma-
tion as well as in the damage accumulating processes. In comparison with the irradiation-
induced deformation phenomena, the accompanying damage accumulating processes
which lead to fracture have been experimentally much less investigated.

The main distinctive characteristics of the irradiation induced phenomena are con-
sequently related:

a. to the additional external variable, which is represented by the change of
momentum of a neutron or of a charged particle in producing point defects.

b. to the helium atoms generated by the inelastic scattering of neutrons with
matrix atoms.

Since the observed deformation as well as damage accumulating phenomena are
caused by the same constrained generated and free disposable point defects and helium
atoms, it is obvious and advisable to analyze, and to model simultaneously the ensemble of
the elementary mechanisms and processes effective at the same time,

Phenomenological models based on the thermodynamics of irreversible processes
have been developed, with the aim of:

* grasping the partial relationships between the external variables and the re-
sponse functions (creep, swelling, creep driven swelling, and time to rupture),

* fathoming the rate-controlling mechanisms,

* providing insight into the structural details and changes occurring during the
deformation and the damage accumulating processes,

* integrating the damage accumulating processes comprehensively, and

* formulating the constitutive equations required to describe the elementary
processes that generate plastic deformation as well as damage accumulation.

It
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1. EINLEITUNG

Die aus den Betriebsbedingungen eines Schnellen Brutreaktors resultierenden kon-
ventionellen Belastungen der Kernkomponenten, wie z.B. durch die Betriebstemperatur,
die Temperaturgradienten und die Spannungen unterschiedlichen Ursprungs, kénnen in
Verbindung mit den durch die energiereichen schnellen Neutronen gebildeten Punktde-
fekten und Defektclustern sowie dem aus (n,x)-Reaktionen entstehenden Helium iiber
Diffusions-, Transport- und Wiederauflésungsvorginge, sowohl plastische Verformungen
und Volumenvergroferungen als auch andere Materialschiidigungen erzeugen. Diese kon
nen die Geometrie einzelner Komponenten unzulédssig verindern oder die Standzeit erheb-
lich verringern.

Fiir solche Verinderungen sind im wesentlichen zwei Elementarprozesse verant-
wortlich:

1. Kernreaktionen, wobei insbesondere (n,a)-Prozesse von Bedeutung sind, da das
so gebildete Helium wegen der geringen Diffusionsgeschwindigkeit Material
verbleibt und bei héheren Temperaturen zu Heliumblischen agglomeriert.

Die in den Korngrenzen entstehenden Heliumblidschen sind fiir die
Versprédung, d.h. die Herabsetzung des plastischen Verformungsvermdgens
[1,2] und der damit verbundenen Verinderung des Schadensakkumulations-
verhaltens der hier betrachteten hochwarmfesten austenitischen Stihle

und der Ni-Basislegierungen, verantwortlich.

2. Die elastischen und inelastischen Streuungen der Neutronen an den
Gitterbausteinen, die zu Atom-Verlagerungen im Kristallgitter und somit zur
Bildung von Frenkelpaaren, Leerstellen und Zwischengitteratomen [3],
sowie Defektclustern fithren. Solche "kontinuierlich" entstehenden Punktdefekte
konnen

* durch Rekombination oder Annihilation vernichtet werden oder

* durch Agglomeration der einen oder der anderen Art Versetzungsschleifen
(Loops) bzw. Porenkeime bilden.

Im Material entstehende Porenkeime kénnen durch Absorption von freien und an
Legierungselemente mit kleineren Atomradien gebundenen UberschuB-Leerstellen unter
gewissen Bedingungen ungehindert wachsen, Volumenschwellen findet also statt, wenn
sich Porenkeime bilden und diese durch Absorption von bestrahlungsinduzierten Uber-
schuf3-Leerstellen wachsen,

Die auf diese Weise hervorgerufene Aufweitung der Brennstibe kann zur Verring-
erung der Kihikanalquerschnitte fithren, so daB der Kiithlmitteldurchsatz herabgesetzt
und die Wirmeabfuhr beeintrichtigt wird.

Radiale Neutronenflu3gradienten kénnen ferner, insbesondere bei Brennelement-




kisten, ortlich unterschiedliche Schwellraten bewirken, die inhomogene Volumeninderun-
gen erzeugen und dadurch die Brennelemente in axialer Richtung verbiegen und ausbeu-
len. '

Dies kann zur gegenseitigen Berithrung von benachbarten Brennelementkisten
fithren., Dabei kdnnen sich an den Berithrungsstellen bei den herrschenden hohen Be-
triebstemperaturen und den metallisch blanken Oberflichen mechanisch nicht trennbare
Diffusionsschweiflverbindungen bilden, welche die Entnahme abgebrannter Brennelemen-
te aus dem Reaktorkern erschweren werden. Um dies zu verhindern muf3 die Standzeit
der Brennelemente reduziert werden, was die Wirtschaftlichkeit von kommerziellen Ker-
nenergieanlagen, zumindest aus heutiger Sicht, in Frage stellen kann,

Die kletternden Versetzungen kénnen auBlerdem einen Teil des in den Kristalliten
des Materials gebildeten Heliums aufnehmen und zu den Korngrenzen hinschleppen. Das
in den senkrecht zur Hauptspannung liegende Korngrenzen sich ausscheidende Helium
fithrt zur Bildung und zum Wachstum von Korngrenzenhohlriumen (Cavities). Wachstum
und Zusammenwachsen (Coalescence) von Korngrenzenhohlriumen (Cavities) in den sen-
krecht zur Normalspannung liegenden Korngrenzen, sind aber die eigentlichen Ursachen
fiir das Auftreten der verformungsarmen, interkristallinen Briiche und fiir die daraus re-
sultierenden StandzeiteinbuBen. Dieses Phinomen wiirde also durch Schadensbildung, das
zum Versagen fithrt (Bersten eines Hiillrohres), die Standzeit eines Brennelementes be-
grenzen, Es wird ferner angenommen, dafl durch die im Kristallit entstehenden Helium-
blischen die Poren - Keimbildungsmechanismen geprigt werden. Die Entstehung von sta-
bilen iberkritischen Porenkeimen fithrt bei den kubisch flichenzentrierten austenitischen
Stdhlen zum Porenwachstum, Das Material quillt auf,

Die vorliegenden Versuchsergebnisse zum Kriech- und Zustandverhalten der drei
austenitischen Stihle 1.4981, 1.4988 und 1.4970 und der Ni-Basislegierung Hastelloy-X
[17,25,36,48,51,52,65,70,96,109-117] sowie alle bereits publizierten amerikanischen, briti-
schen und franzdsischen [27-29,34,35,38,39,41,53,54,71,73,74,95,101,104,118,125] Ver-
suchsergebnissen zum In-Reaktor Kriech- und Zeitstandverhalten, wurden mit dem Ziel
analysiert, die Zusammenhénge zwischen den "externen Variablen" (Defekterzeugungsrate,
Spannung und Temperatur) und den "Reaktionsgréfen" (Kriechverformung, Dehnung
bzw. Zeitstandfestigkeit) unter Bestrahlung zu erkunden, um, sofern moglich, phiinomeno-
logische Modelle zu erarbeiten, die es gestatten sollten allgemeingiiltige physikalisch be-

griindbare "Zustandsgleichungen” zur Beschreibung der Phiinomene zu formulieren.




I LITERATURUBERSICHTEN

1.1, Thermischaktiviertes Kriechen und Kriechbruch - geschichtliche Entwicklung

Als eine wissenschaftliche Festigkeitsberechnung fiir den Maschinenbau im neun-
zehnten Jahrhundert entwickelt wurde, suchte man den Festigkeitsforderungen des
Dauerbetriebes durch erfahrungsgeméfBe Sicherheitsfaktoren gerecht zu werden. Diese Si-
cherheitsfaktoren sollten es erlauben die "zuldssigen Spannungen" zu berechnen, um eine
geniigende "Sicherheit gegen Bruch" der Bauteile zu gewihrleisten, Diese wurden gewdhn-
iich mit Hiife des Hooke’schen Geseizes begriindet. insbesondere wollie man hierdurch
auch die mit den Spannungen verbundenen Deformationen innerhalb ertriglicher Grenzen
halten.

Es zeigte sich aber, dafBl die genannte Berechnungsweise keineswegs zu befriedi-
genden Ergebnissen fithrte, auch dann nicht, wenn sie durch Festigkeitszahlen erginzt
wurde, die sich auf die betreffende Betriebstemperatur bezogen. In vielen Fillen traten
mit der Zeit grofle und des 6fteren unzulissige Deformationen auf, die in vielen Fillen zu
Bruch fiithrten. Man war mit einem bislang unbekannten Deformationsphinomen konfron-
tiert, welches unter Umstinden auch zur Zerstérung von Bauteilen fithren konnte. Es
handelte sich also um ein Phinomen, das eine zeitabhingige bleibende Verformung er-
zeugte. Diese Erscheinung wurde Kriechen (creep) genannt. Falls das Kriechen mit einem
Bruch verbunden ist, spricht man vom Kriechbruch (creep-rupture).

Wenn von vereinzelten Beobachtungen von den Wissenschaftlern des neunzehnten
Jahrhundert (Vicat, Weber u.a.) abgesehen wird, kann man sagen, daBl die ersten Krie-
chuntersuchungen von C. Andrade [141] durchgefithrt wurden. Andrade gelangte zu der
Erkenntnis, daf3 das Kriechen nicht zum Stillstand kommt, wie dies damals im allgemei-
nen angenommen wurde. Zu dhnlichen Erkenntnissen kam auch F, H, Norton [142] so dal}
er, bereits 1929 sein bekanntes und bis in der Gegenwart verwendetes Potenzgesetz formu-
lierte.

Vom ingenieurméfBigen Standpunkt waren die Eigenschaften des einachsigen Krie-
chens hierdurch geniigend geklirt, obgleich noch vieles beziiglich des Kriechbruchs, der
damals noch wenig bekannt war, fehlte. Wenig spéter begriindete A. Nadai [143] die Deh-
nungsverfestigungstheorie. In Amerika beschiftigie man sich frithzeitig mit der techni-
schen Bedeutung des Kriechens. In den 30er Jahren wurde ein grofles Sammelwerk her-
ausgeben, das den damaligen Kenntnisstand des Kriechens metallischer Werkstoffe zu-
sammenfallte ("High Temperature Creep Characteristic, Creep Data", ASTM 1938). Dabei
gelangte man zu der Uberzeugung, dafB3 die Stoffwerte des Kriechens viel schwieriger zu
messen sind als die Stoffwerte aus Zugversuchen bei Zimmertemperatur. Daher wird vor
Extrapolation auf lingere Zeiten ausdriicklich gewarnt.

Auch in Deutschland wurde die Bedeutung des Kriechens und des Kriechbruchs




erkannt. Im Laboratorium der I. G. Farben AG wurden Dauerstandsuntersuchungen an
einer Reihe von Stihlen bei 500°C begonnen [144] und der russische Physiker G.N. Ra-
botnov fithrte, unter Beriicksichtigung der Boltzmann’schen Funktion [145], neue Ge-
sichtspunkte in der Theorie des Kriechens, ein. Ungefidhr zur gleichen Zeit hatten Mott
und Nabarro [146] eine Theorie des Kriechens aus Versetzungstheorien vorgeschlagen.
Diese war Mitte der dreiBiger Jahre ungefihr gleichzeitig von den Physikern Orowan, Po-
lanyi und Taylor zur Erklarung der Diskrepanzen zwischen atomarer und tatsdchlicher Fe-
stigkeit der kristallinen Metalle begriindet worden.

re o4

Sherby und Dorn {i47] trugen hierzu durch die Vorstellung einer f

ortlaufenden
Auslosung der Versetzungswanderungs-Hindernisse durch Selbstdiffusion wesentliches
bei. Die Versetzungstheorien sorgten fiir vertiefte Einsichten in die Mechanismen des
Kriechens und die daraus resultierenden Kriech - Bruch Phinomene.

Die experimentellen Beobachtungen haben gezeigt, daB3 eine Kriechkurve im we-

sentlichen drei charakteristische Bereiche enthilt;

1. Primirer Kriechbereich (die Dehngeschwindigkeit nimmt mit der Zeit ab),
2. Sekundirer Kriechbereich (die Dehngeschwindigkeit ist konstant) und

3. Tertiirer Kriechbereich (die Dehngeschwindigkeit nimmt stetig zu).

Bei technisch wichtigen Metallen ist die Dehngeschwindigkeit im sekundiren
Kriechbereich sehr stark von der Spannung abhéngig. Die erste und bis in die Gegenwart
am hiufigsten angewandte Beziehung zur Beschreibung der Spannungsabhiingigkeit wurde

bereits 1929 von Norton [142] aufgestellt:
E=ko" 1)

Soderberg [148] versuchte die Unzuldnglichkeiten des Norton’schen Kriechgeset-
zes zu beheben in dem er fiir die Spannungsabhiingigkeit eine exponentielle Beziehung

vorschlug;
é = k [exp(d/c,)-1] (2)

Die beiden Beziehungen beziehen sich auf den stationdren Zustand, der zweifellos
der wichtigste Teil des gesamten Kriechgeschehens ist.

Auf der Basis dieser phinomenologischen Beziehung haben Monkman und Grant
[176] folgende empirischen Beziehung, zur Beschreibung der Zeitstandfestigkeit (Zeit-

bruchlinie)




t (0)=Kk/o™ 3)

aufgestellt unter der Annahme, daf3 sekundire Kriechgeschwindigkeit und Standzeit zu-

einander reziprok sind.
t =C/é (4)

Fir den Spannungsexponenten n des Norton’schen Kriechgesetzes werden experi-
mentelle Werte zwischen 3 und 10, aber auch weit dariiber hinaus ermittelt, Die Span-
nungsabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit reflektierenden Spannungsexponenten n’ liegen
in derselben GroBenordnung. Es wird generell angenommen, dafl n bzw, n’ von dem Ma-
terial, dem Werkstoffzustand und der Temperatur abhingig sind. Der empirische Charak-
ter der Beziehungen ist somit offensichtlich. An dieser Stelle sei auf die von Ilschner [177]
vertretenen Auffassung, beziiglich der Modellkompatibilitit hingewiesen, wonach auch
eine zunichst durch keine spezielle Theorie begriindete "empirische Formel" so gestaltet
sein sollte, daB sie mit allgemeinen Modellen im gréferen Sachzusammenhang steht und
mit deren mathematischer Formulierung kompatibel ist, d.h. nicht in Widerspruch steht.
Die Spannungsexponenten miissen daher aus geeigneten oft mehrere Jahre dauernden Ex-

perimenten ermittelt werden.

2.2, Bestrahlungsinduzierte Deformationsprozesse

2.2.1. Chronologischer Uberblick

Das Phiinomen bestrahlungsinduziertes Kriechen wurde schon sehr frith (bereits
1955) von Konobeevsky et al. im Uranmetall entdeckt [4]. Im Jahre 1959 wurde von Ro-
berts and Cottrell [5] das Phidnomen bestitigt. Hesketh war einer der Ersten, der es ver-
suchte das Phinomen des bestrahlungsinduzierten Kriechens theoretisch anzugehen [6]. In
der zweiten Hilfte der 60er Jahre wurden von den britischen Wissenschaftlern
Lewthwaite, Mosedale, Ward, Leet und Sloss die ersten systematischen Untersuchungen
zum Phinomen des bestrahlungsinduzierten Kriechens in austenitischen Stihlen publiziert
[7,8], worauf in einem kurzen Zeitraum weltweit eine grofle Anzahl von wertvollen expe-
rimentellen und theoretischen Arbeiten folgten.

Das Phinomen des Schwellens wurde erst 1967 von Cawthome and Fulton [9] mit
Hilfe des Elektronenmikroskops entdeckt und spiter durch Dichtemessungen bestitigt.
Um den auf dem Gebiet weltweit titigen Wissenschaftlern die Moglichkeit zum Austausch
des sich rasch entwickelnden Zuwaches an Daten und Wissen zu geben, wurden zu diesem

Themenkreis bereits im Jahre 1971 zwei internationale Konferenzen abgehalten [10,11].




Seit dieser Zeit wurden grofle Anstrengungen unternommen um die komplexe Natur der
Phinomene theoretisch, experimentell oder auch phinomenologisch zu erschlieflen. Es er-
schien eine Vielzahl von Verdffentlichungen die die Einfliisse der Temperatur, der Dosis,
der Legierungstypen, der Legierungselemente, des Neutronenspektrums usw. auf die Phi-
nomene untersuchten. Die Theoretiker haben ihrerseits versucht theoretische Modelle mit
dem Ziel aufzustellen, die geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismen zu erfassen, um
die Phdnomene beschreiben zu konnen. Die allerwichtigsten, diese Arbeit tangierenden,

Verdffentlichungen sollen nachfolgend kurz erértert werden.

2.2.2. Bestrahlungsinduziertes Kriechen
2.2.2.1. Die Spannungsabhdingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des

bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses

Die lineare Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsin-
duzierten Kriechprozesses wurde bereits Anfang der 70er Jahre durch Walters, Walter und
Pugacz [12], fiir den Stahl AISI 304L, bei einer Testtemperatur von ca. 380°C, d.h. weit
unterhalb O.STS, experimentell erfaBt und nachgewiesen. Fiir Neutronendosen zwischen
3x10%! und 1.4x10%% n/cm? ist die Kriechgeschwindigkeit stationr. Eine Reihe von Auto-
ren haben danach, allerdings ausschlieBlich unterhalb 0.5T,, das Phdnomen oder die ge-
fundene Abhingigkeit mehrfach bestiitigt bzw, i{ibernommen [13,17,25-48,51-58] oder
theoretisch begriindet [19,21,24). Im Jahre 1979 wurde von Wassilew, Schifer, und An-
derko, [48,51] erstmals auch bei Temperaturen weit oberhalb 0.5T bei dem austenitischen
Stahl 1.4970 bestrahlungsinduziertes Kriechen mit einer linearen Spannungsabhingigkeit
beobachtet und beschrieben. Schweiger, Jung und Ullmaier [55,57] fihrten Simulationsex-
perimente mit 9 MeV Deuteronen bei 300°C mit dem Ziel durch, die Abhingigkeit der
Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses von der Spannung
und der Defekterzeugungsrate zu untersuchen. Fiir die Untersuchungen verwendeten die
Autoren einen kommerziellen AISI 316 Stahl und eine C-, Si- und Mn- arme Version die-
ses Stahles, beide im kaltverformten Zustand. Die Autoren fanden, daB fiir die kommer-
zielle Version dieses Stahles die Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Span-
nung bis zu etwa 250 MPa linear, oberhalb dieser Spannung aber quadratisch ist. Dieser
oberhalb der "Ubergangsspannung"” wirksame bestrahlungsinduzierte DeformationsprozeR3
konnte, wenn auch nur andeutungsweise, als der von Mansur [49] theoretisch vorausgesag-
te PAG-Kriechprozef3 (Preferred Absorption Glide), identifiziert werden. Diese und an-
dere, bislang unbekannte partielle Zusammenhinge zu diesem ebenfalls bestrahlungsindu-
zierten DeformationsprozeB3, werden in dieser Arbeit kurz erdrtert.

In mehreren Verdffentlichungen [27-29,34,36,39,47,63-65] wurde berichtet, daf




die Kriechgeschwindigkeit des beobachteten bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses mit
der Zeit monoton zunehmen kann. Die beobachtete monotone Zunahme der Kriechge-
schwindigkeit wird von einem Teil der Autoren auf eine wihrend des Kriechprozesses
auftretende Anderung der Spannungsabhingigkeit zuriickgefithrt [39,63-65]. Andere Au-
toren [25,28,47] fiihrten den beobachteten monotonen Anstieg der Kriechgeschwindigkeit
auf eine wihrend des Kriechprozesses ablaufende Anderung des Ausscheidungszustandes
und der damit verbundenen Abnahme der Konzentration an gelésten Kohlenstoffatomen
zuriick. Wieder andere Autoren folgern, auf Grund der simultan sich einstellenden Be-
schleunigung der Schweiirate, dal3 die Kriechmechanismen in Wechselwirkung mit den
Schwellmechanismen stehen [27,29,36,47,63-65]. In den Arbeiten von Ehrlich und Schnei-
der sowie Herschbach und Ehrlich [64,65,97] wird angenommen, daf3 der resultierende be-
strahlungsinduzierte Deformationsbetrag die Summe aus den Betrigen zweier simultan ab-
laufende Prozesse ist, die mit dem sogenannten SIPA-Modell bzw. dem I-Kriechmodell
beschrieben werden kénnen. Dem SIPA-Modell fiir bestrahlungsinduziertes Kriechen
[19,21,24] zufolge konnen sich unter dem Einfluf} einer &ufleren Spannung statistisch ge-
sehen mehr Zwischengitteratome an senkrecht zur Normalspannung ausgerichteten Verset-
zungen oder Versetzungsringen (Versetzungsloops) anlagern. Die Versetzungen fithren da-
bei Kletterbewegungen aus und erzeugen dadurch makroskopisch mefB3bare plastische Ver-
formungen. Die bevorzugte Absorption von bestrahlungsinduzierten Zwischengitteratomen
an in geeigneter Orientierung zur Normalspannung liegenden Versetzungsloops und Stu-
fenversetzungen kénnen also iiber Kletterprozesse Kriechverformungen erzeugen.

Dem SIPA - Kriechprozel3 sehr dhnlich ist der von Hesketh bereits 1962 [6] vorge-
schlagene SIPN - Kriechprozef3 (stress induced prefered nukleation), der aus den zu Leer-
stellenloops kollabierenden Leerstellenagglomeraten entsteht. Bullough and Wood [58] ana-
lysierten den Sachverhalt und kamen zu der SchlufBfolgerung, daf3 der SIPN Mechanismus
nur in l6sungsgeglithten Materialien und nur zu Beginn der Beanspruchung von Bedeu-
tung sein kodnnte,

‘ Die Kriechgeschwindigkeit des SIPA - Kriechprozesses ist in der einfachsten

Form nach Bullough et al. [21] durch folgende Gleichung gegeben:

Egipa = 0.50K ) / pef (5)
Hieér sind:
Eqipa - die Kriechgeschwindigkeit,
o - die Spannung,
) - der Schermodul,
K, - die Defekterzeugungsrate und

ei° - das Relaxationsvolumen fir Zwischengitteratome.




Das SIPA-Modell wurde, insbesondere hinsichtlich einer spannungsinduzierten
Diffusionsanisotropie, durch mehrere Autoren zum "SIPA-AD Modell" modifiziert
[45,46,75,76,77,90,91,92,93,94,102,103] und wird als theoretische Grundlage dieser Arbeit
benutzt,

In dem von Gittus [14] vorgeschlagenen I-Kriechproze3 wird angenommen, daf
das bestrahlungsinduzierte Kriechen ein Gleit- Kletterkriechproze ist. Die gleitenden
Versetzungen kénnen durch Aufnahme von Zwischengitteratomen blockierende Hinder-
nisse iiberwinden. Die schnelleren Zwischengitteratome annihilieren an den Versetzungen,
so daf} ein dynamischer Leerstelleniiberschufl entsteht, welcher Porenbildung und Poren-
wachstum fordert. Obwohl dieses Modell einen Gleit- Kletterkriechprozef3 beschreibt,
und daher eine nichtlineare Spannungsabhiingigkeit erwartet werden muf3, wird von dem
Autor die beobachtete lineare Spannungsabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit fiir mog-
lich gehalten. Dieses Modell wird trotz dieser theoretischen Unzulinglichkeit beziiglich
der Spannungsabhiingigkeit von einigen Autoren immer wieder zur Beschreibung der
nichtstationiiren bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse mit Beginn des Schwellens ange-
wendet [29,31,36,64,65].

Die Kriechgeschwindigkeit des I-Kriechprozesses ist nach Gittus [14] durch fol-
gende Gleichung gegeben:

¢ =S0/1 ‘ (6)

Hier sind:

die Kriechgeschw.indigkeit,

™.
1

o - die Spannung,

die abgeschitzte Schwellrate und

I

Der I - Kriechmechanismus ist somit direkt proportional zum Schwellen, Im Prin-

die abgeschiitzte innere Spannung (Streckgrenze der bestrahlten Probe)

zip dem I-Kriechproze3 sehr dhnlich ist der von Mansur, Coghlan, Reiley und Wolfer
vorgeschlagene CC-(cascade creep) Mechanismus [66]. Die Versetzungen kénnen bei CC-
Mechanismus durch Absorption sowohl von Leerstellen als auch von Zwischengitterato-
men klettern, um Hindernisse zu tiberwinden, wogegen beim I-Kriechproze3 die Verset-
zungen nur durch die Absorption von den "UberschuB" - Zwischengitteratomen klettern,

um Hindernisse zu {iberwinden,




2.2.2.2. Die Abhdngigkeit der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten

Kriechprozesses von der Defekterzeugungsrate

Die Ratentheorie von Brailsford and Bullough [15] 148t, beziiglich der Abhingig-
keit der Kriechgeschwindigkeit (£) des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses von der

Defekterzeugungsrate (k), nur zwei Moglichkeiten zu:

1. eine lineare Abhingigkeit bzw,

2. eine Wurzelabhingigkeit.

Eine lineare Abhingigkeit zwischen der Defekterzeugungsrate und der Kriechge-
schwindigkeit ist zu erwarten, wenn die Annihilation der Punktdefekte der vorherrschen-
de Ausheilprozef3 ist. Diese Annihilation wird von dem uiberwiegenden Teil der Autoren
angenommen, obwohl bislang nur wenige es unternommen haben, dies experimentell zu
belegen. Eine Wurzelabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungs-
rate ist dagegen zu erwarten, wenn die wechselseitige Rekombination der Punktdefekte
der dominierende AusheilprozeB ist.

Bereits 1977 haben Mosedale, Harries, Hudson, Lewthwaite und McElroy [34], bei
einer Testtemperatur von ca. 360°C, experimentell recht zuverlissig die Wurzelabhingig-
keit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate fiir die Stihle En 58B und
AISI 316M, beide im kaltverformten Zustand, byelegt ohne jedoch auf die gefundene Ab-
hiingigkeit niher einzugehen. Im Jahre 1979 fanden Wassilew, Anderko und Schéfer [51],
dafB3 sogar bei einer Testtemperatur von etwa 720°C beim Stahl 1.4970 im kaltverfestigten
und angelassenen Zustand (kv+a) zwischen der Kriechgeschwindigkeit und der Defekter-
zeugungsrate eine Wurzelabhingigkeit besteht. Die beobachtete Wurzelabhiingigkeit. der
Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate wurde als Nachweis fiir die Exi-
stenz des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses auch weit oberhalb 0.5 T_ verstanden
und gewertet.

Demgegeniiber fanden Schweiger, Jung und Ullmaier [55,57] in Experimenten bei
300 MPa, d. h. im Wirkungsbereich des PAG-Kriechprozesses, da3 zwischen der Kriech-

geschwindigkeit und der Defekierzeugungsrate ein linearer Zusammenhang besteht.
2.2.2.3. Die Abhdngigkeit der Kriechgeschwindigkeit des
bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses von der Temperatur

Bullough et al. [30] haben theoretisch versucht die Temperaturabhéingigkeit des be-

strahlungsinduzierten Kriechprozesses zu analysieren. Die Autoren haben, auf ihre theore-




tischen Betrachtungen sich stiitzend, die Schluf3folgerung gezogen, daB der bestrahlungs-
induzierte SIPA-Kriechprozef3 athermisch ist. Gilbert and Bates [29] haben die In-Reaktor
Kriecheigenschaften des kaltverformten AISI 316 Stahles im EBR-2 bei verschiedenen
Temperaturen im Bereich zwischen etwa 375 und 575°C untersucht und fanden u. a., daf
der bestrahlungsinduzierte plastische Verformungsbetrag zwar eine schwache aber deut-
lich ausgeprigte Temperaturabhiingigkeit aufweist. Die Autoren haben fiir den bestrah-
lungsinduzierten KriechprozeB in dem experimentell erfafiten Temperaturbereich eine
scheinbare Aktivierungsenergie von etwa 0.7 eV bzw. 16 kcal/Mol ermittelt. Die Kriech-
geschwindigkeit nimmt in diesem Temperaturbereich um den Faktor 2.5 zu. Weiner, Fo-
ster und Boltax [43] hingegen haben fiir den bestrahlungsinduzierten Kriechprozef3 eine
aus dem Interstitiellen-Loopwachstum resultierende andere Temperaturabhingigkeit abge-

leitet, fiir die die Autoren allerdings keinen mathematischen Formalismus angeben.

2.2.3. Bestrahlungsinduzierter Schadensakkumulationsprozef3

- Heliumversprédungsmechanismen -

Uber den EinfluB eines schnellen Neutronenflusses auf das Versagensverhalten
von austenitischen Stihlen, insbesondere bei Temperaturen oberhalb etwa 500°C, wurde
bislang nur wenig publiziert. Beachtet man dabei, daB die Betriebstemperatur der Brenn-
stibe eines Na-gekiithlten Briiters je nach Konzept etwa 620°C erreicht, die maximale
Auslegungstemperatur sogar bei 685°C liegt, ist dies tiberraschend. Andererseits sind die
bisher erzielten Ergebnisse uneinheitlich. So haben die Untersuchungen von Laue, Gast
u.a. gezeigt, dafl die Zeitstandfestigkeit der austenitischen Stihle, wihrend Bestrahlung
bei Temperaturen zwischen 600 und 700°C, bis auf etwa 45 bis 65% des Wertes des unbe-
strahlten Materials absinken kann [104-117], Fiir die auftretende Abnahme der Zeitstand-
festigkeit machte man vor allem die Heliumversprédung verantwortlich [2,109-117].

Zu diesem Themenkreis wurden auch Zyklotron (in - beam) Experimente vor al-
lem von der Jiilicher Gruppe [119-121,124] durchgefiithrt, um den Einflu} des Heliums
und der Punktdefekterzeugung auf die Zeitstandfestigkeit austenitischer Stdhle zu unter-
suchen. Die Autoren fanden, dafl die Zeitstandfestigkeit der austenitischen Stihle durch
kontinuierlich gebildete Punktdefekte mit simultan implantiertem Helium erheblich ernie-
drigt wird. An dieser Stelle sollten die in den Druckwasser-Reaktoren von Garzarola et al.
durchgefithrten Zeitstand- und Kriechexperimente [122,123] nicht unerwihnt bleiben, da
die auftretenden Briiche, nach den in dieser Arbeit erfaSten Zusammenhinge und den
aufgestellten Modellen und Zustandsgleichungen, infolge des bestrahlungsinduzierten He-
liumblasenwachstum entstehen.

Puigh und Schenter [125] dagegen fanden, daf3 die Zeitstandfestigkeit des Ti-
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modifizierten AISI 316 Stahles durch den schnellen Neutronenfluf3 bei 575, 605, 670 und
750°C kaum verfndert wird.

Boutard et al. [126] bestitigten, dafl bei Temperaturen oberhalb 600°C die Zeit-
standfestigkeit der beiden austenitischen Stihle AISI 316 und AISI 321 vom schnellen
Neutronenfluf3 unabhingig ist.

Auch Lovell u. a. [118] untersuchten den Einflufl des Neutronenflusses auf die
Zeitstandfestigkeit des AISI 316 Stahles bei 650°C in dem EBR-2 Reaktor und fanden,
daB die Zeitstandfestigkeit dieses Stahles wihrend Bestrahlung sich nicht 4dndert. Ferner
fanden sie, daB} die Temperaturabhingigkeit der geschwindigkeitsbestimmenden Mecha-
nismen sowohl des thermisch aktivierten als auch des bestrahlungsinduzierten Schadensak-
kumulationsprozesses die gleiche ist. Die scheinbare Aktivierungsenergie des geschwin-
digkeitsbestimmenden Mechanismus wurde von den Autoren mit 2.86 eV angegeben. Thre
Gleichung vermag die Temperaturabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit bei Temperaturen
oberhalb etwa 600°C noch am besten zu beschreiben, Die dabei beobachtete leicht erhéhte
In-Reaktor-Zeitstandfestigkeit resultiert nach Auffassung der Autoren [118] aus der dy-
namischen Verfestigung, die zu einer Verlingerung des sekundidren Kriechbereiches
fihrt. Die beobachteten Verinderungen der Zeitstandfestigkeit sind in aller Regel auf die
versprddende Wirkung des Heliums und des Schwellens zuriickzufiihren,

Die Theoretiker versuchten die beobachteten Phiinomene modellmiBig zu erfassen,
um somit einer zielorientierten Materialentwicklung die notwendige Unterstiitzung zu ge-
wihren.

Das von Trinkaus und Ullmaier [130] und Trinkaus [134,137,139] vorgeschlagene
Modell der heliuminduzierten Versprodung befaBt sich der Zielsetzung folgend aus-
schlieBlich mit der Heliumblasen - Nukleation und dem Wachstum in den Korngrenzen
der zur Versprodung neigenden austenitischen Stihle und Ni-Basislegierungen. Das Mo-
dell basiert auf der klassischen Keimbildungstheorie, wobei der hohe Gasdruck in den
Embryos die treibende Kraft zur Uberwindung der Keimbildungsbarriere darstellt. Fir
das Blasenwachstum wurde von den Autoren eine Beziehung formuliert, die der von Hull
and Rimmer [128] zur Beschreibung des Cavity-Wachstum verwendeten sehr #hnlich ist.
Es wird ferner angenommen, daf die Wachstumsprozesse diffusionsgesteuerten Mecha-
nismen gehorchen,

Bullough et al. [131] haben in Thre Arbeit den Einfluf3 der Spannung auf die Bla-
senwachstumsgeschwindigkeit in austenitischen Stdhlen wihrend Bestrahlung analysiert.
Die Autoren haben, in Anlehnung an die experimentellen Befunde von Wassilew, Schifer
und Anderko [117] und unter Anwendung des von Brailsford und Bullough [15] erarbei-
teten Modells zur Beschreibung des Heliumblasenwachstums wihrend Bestrahlung, ein
Modell zur Beschreibung der In-Reaktor Zeitstandfestigkeit entwickelt. Dem Modell fol-

gend ist die Standzeit wihrend Bestrahlung reziprok proportional zum Quadrat der Span-
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nung. Als Schidigungsmechanismus wird gasgetriebenes Korngrenzen - Heliumblasen-
wachstum genannt. Die Autoren haben ferner den von Wassilew, Schifer und Anderko
[51] bei einer Temperatur von 720°C beobachteten bestrahlungsinduzierten Kriechprozef3
als den von Harris [129] vorgeschlagenen "jacking Mechanismus” interpretiert,

Wood und Kear [135] haben die von Bullough et al. [131] vorgeschlagene Glei-
chung um einen Temperaturgradienten mit dem Ziel erweitert, die Dichte der in den
Korngrenzen angekeimten Heliumblasen zu erfassen und die Standzeit vorauszuberechnen,

Alhajj [138] modellierte in seiner Dissertation theoretisch die Heliumversprédung.
Er behandelte dabei ausfithrlich eines der wichtigsten und nur wihrend Bestrahlung wirk-
samen Phinomen, nimlich die Wiederaufldsung von Heliumclustern infolge der StoBpro-
zesse. Der Autor kam zu der Auffassung, dafl die Wiederaufldsung von primédrer Bedeu-
tung zur Beschreibung der Heliumblasenbildung und des Wachstums ist. Die zuverldssige
Erfassung des Phinomens ist allerdings nur mit Hilfe von Experimenten méglich.

In den besprochenen theoretischen Ansitzen wird eine simple Form des Helium-
gastransports zu den Korngrenzen angenommen ohne der notwendigen Beriicksichtigung
der treibenden Krifte Rechnung zu tragen,

Da bestrahlungsinduziertes Schwellen und bestrahlungsinduziertes Kriechen syn-
chron zueinander verlaufen liegt die Frage nahe, ob sie unabhingig voneinander ablaufen
oder sich gegenseitig beeinflussen. Beispielsweise konnen - bei Bestrahlungstemperaturen
unterhalb etwa 580°C - in den austenitischen Stihlen und den Ni-Basislegierungen neben
den bestrahlungsinduzierten Kriechverformungen auch Schwellverformungen entstehen.
Die Schwellverformungen sind das Ergebnis aus der Bildung und den Wachstum von Po-
ren. Porenbildung und Porenwachstum liuft in diesem Temperaturbereich mit dem
Kriechproze3 simultan ab. Die Poren werden durch die Agglomeration von Leerstellen
gebildet und durch den ZufluB3 von solchen kdénnen sie wachsen. Die gemessenen Verfor-
mungen sind in solchen Fillen komplexe integrale Mef3gr6Ben, so daf jede partielle Reak-
tionsgrdfle nur indirekt ermittelt werden muf3.

Die uns interessierenden bestrahlungsinduzierten Kriechverformungen kénnen aus
den experimentell gemessenen Gesamtverformungen nur dann ermittelt werden wenn man
die Schwellverformung derselben Probe kennt. Der Differenzbetrag aus der Gesamtver-
formung und dem Schwellbetrag konnte dann die gesuchte Kriechverformung reprisentie-
ren, wie dies z.B. aus den Untersuchungen von Ehrlich und Schneider entnommen werden
konnte [65].

Subtrahiert man dagegen von dem Gesamtverformungsbetrag (TOT. DEF.) die
Schwellverformung (SWO) einer identischen unter #quivalenten Bedingungen jedoch
spannungsfrei bestrahlten Probe, so wird man zwischen der auf dieser Weise experimentell
ermittelten Kriechverformung und der mit der Zustandsgleichung des SIPA-AD Kriech-

prozesses berechneten Kriechverformung einen systematischen Fehlbetrag feststellen kon-
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nen. Es konnte daraus geschlossen werden, daf3 zwischen den beiden Prozessen, dem
Kriechproze3 und dem Porenbildungs- bzw. dem Porenwachstumsprozef3, Wechselwir-
kungen auftreten. Dieser aus den Durchmesseraufweitungen von Kriech- bzw. spannungs-
los bestrahlten Schwellproben ermittelte Differenzverformungsbetrag enthilt, neben der
bestrahlungsinduzierten Kriechverformung, noch einen zusitzlichen Deformationsbetrag.
Der Letztere stammt also aus einem sich den beiden bereits bekannten Prozesse iiberla-
gernden Prozef3. Dieser wurde bereits 1975 von Bates und Gilbert [22,29] und spéter auch
von Flinn, McVay und Walters [27] sowie von Ehrlich und Schneider [65] beobachtet und

als spannungsgetriebene Schwelldeformation interpretiert,

3. ZIELSETZUNG

Die Beschreibung der in dieser Arbeit behandelten bestrahlungsinduzierten De-
formations- und Schadensakkumulationsmechanismen geht davon aus, dafl die beobacht-
baren Makroprozesse aus zahlreichen Elementarprozessen zusammengesetzt sind.

Unter Makrozustand versteht man dabei die Gesamtheit der Mikrozustinde, die
gleiche Mittelwerte aufweisen; also die Gesamtheit dessen, was beobachtbar ist. Die Zu-
standsfunktion, die den Makrozustand thermodynamisch charakterisiert - also den statisti-
schen Mittelwert der nicht beobachtbaren Mikrozustinde wiedergibt - ist die bereits 1850
von Rudolf Clausius eingefithrte GroBe die Entropie, die spiiter von Boltzmann als Aus-
druck fiir die Wahrscheinlichkeit des jeweiligen physikalischen Zustandes eines Systems
gedeutet wurde. Es soll versucht werden, eine analoge Funktion mathematisch zu formu-
lieren, die die bestrahlungsinduzierten und thermisch aktivierten Deformations- und
Schadensakkumulationsprozesse erfafit.

Solche Prozesse, zu deren Mechanismen u. a. die Diffusion [150], die innere und

dufere Reibung, sowie die Energiezufuhr durch Strahlung gehoren, sind irreversibel [149].

Die irreversiblen Prozesse zeichnen sich durch folgende Merkmale aus:
1. Alle irreversiblen Vorginge verlaufen von selbst nur in einer Richtung.
2. Bei allen irreversiblen Vorgingen wird Arbeit "vergeudet".

3. Irreversible Vorginge fithren zu bleibenden Zustandsdnderungen.

Prozesse, wie die hier betrachteten Verformungs- oder Schadensakkumulations-
prozesse sind zeitabhiingig. Das System befindet sich zu jedem Zeitpunkt in einem ande-
ren Zustand; denn jede physikalische Gréflie des Systems hat in jedem Zeitpunkt einen be-
stimmten Wert. So hat z. B. der Verformungsbetrag wie auch die Spannung, die Tempera-

tur, Energie, die Entropie und was das System sonst an Kenngréf3en besitzt in jedem Au-
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genblick einen bestimmten Wert. Bleibt der Zustand konstant ist das System im Gleichge-
wicht, 4ndert er sich mit der Zeit, handelt es sich um einen Ungleichgewichtszustand.

Der Definition eines Ungleichgewichtszustandes entsprechend, weist ein Werkstoff
im Ungleichgewicht zeitabhiingige Verinderungen auf. Die Zeitabhiingigkeit bestimmt,
mit welcher Geschwindigkeit sich der Ubergang vom Ungleichgewichts- zum Gleichge-
wichtszustand vollzieht, d.h. sie bestimmt die Kinetik des Vorganges - die Diffusionsge-
schwindigkeit. Diese, den zeitlichen Ablauf eines Vorganges bestimmende Geschwindig-

keit, 148t sich mathematisch mit dem Arrheniusansatz

dv / dt =a . exp(- AH / kT) ©))]
beschreiben,
Hier sind:

dt - der Zeitabschnitt,

dv - das aktivierte Volumen,

dv/dt - die Ablaufgeschwindigkeit,
a - der Proportionalititsfaktor,
k - die Boltzmann-Konstante,
AH - die Aktivierungsenthalpie und
T - die absolute Temperatur,

Aus der atomistischen Deutung der Arrheniusgleichung folgt, daf3 das aktivierte Volumen
pro Volumeneinheit jenen Anteil von "Bausteinen" reprisentiert, der die Aktivierungsent-
halpie zum Ubergang in den Gleichgewichtszustand besitzt (Maxwell- Boltzmann- Vertei-
lungsgesetz). Die Aktivierungsenthalpie im Arrheniusansatz 148t sich experimentell aus
Messungen der Ablaufgeschwindigkeit des jeweiligen Prozesses bei verschiedenen Tempe-
raturen ermitteln,

Das Ziel dieser Arbeit ist es, zusammenfassend und ohne Anspruch auf Vollstin-

digkeit Gleichungen vorzustellen, die den Zustand eines Werkstoffes unter Bedingungen

1. des bestrahlungsinduzierten Kriechens (Irradiation Induced Creep - IIC),

2. des bestrahlungsinduzierten Schwellens (Swelling - SW0),

3. des kriechgetriebenen Schwellens (Creep Driven Swelling - CDS) und

4, der Schadensakkumulation infolge bestrahlungsinduzierter Kriechverformung -
(Zeitstandfestigkeit unter Neutronenbestrahlung;
Time to Rupture during Irradiation - TRI)

beschreiben.
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Die Gleichungen basieren auf der bereits 1930 von W. Schottky und C. Wagner
[151] erstmalig zur Behandlung von Festkdrperreaktionen gegebenen statistisch- thermo-
dynamischen Theorie der festen Korper - auch "Fehlordnungstheorie" der Kristalle ge-
nannt, Diese beruht auf Transportgleichungen fiir Teilchen, bei denen die Teilchen infol-
ge statistischer Bewegung, im allgemeinen unter dem EinfluB3 eines duBeren Potentials,

transportiert werden. Solche Transporterscheinungen sind irreversibel, d.h. nicht umkehr-

bar.
4. VERSUCHSDURCHFUHRUNG
4.1. Versuchswerkstoffe

Fiir die in Reaktor Zeitstand- und Kriechexperimente wurden Druckrihrchen mit
den nominellen Abmessungen 6.00mm AuBendurchmesser und 0.38mm Wandstirke bzw,
mit den nominellen Abmessungen 7.6mm AuBendurchmesser und 0.5mm Wandstirke ver-
wendet [106].

Analysiert wurden bislang nur die Versuchsergebnisse der unter Bestrahlung
durchgefithrten Zeitstand- und Kriechexperimente an Proben der austenitischen Stihle
1.4981, 1.4988 und 1.4970 und der Ni-Basislegierung Hastelloy-X. Die chemischen Analy-
sen der verwendeten Hiillrohrproben, nach Werkstoffen und Chargen geordnet, sind in
Tabelle 1 (vgl. Anhang) zusammengestellt.

Um auch den Einfluf3 der mechanisch-thermischen Vorbehandlung der Stdhle auf
das Zeitstand- und Kriechverhalten unter Bestrahlung erfassen zu kénnen, wurden Proben
aus unterschiedlich behandelten Hiillrohren untersucht.

Angaben iiber die Werkstoffzustinde der bislang analysierten austenitischen Stihle

enthilt Tabelle 2 (vgl. Anhang)

4.2, Bestrahlungseinrichtung, Probenarten und Beanspruchungszustand

Die Bestrahlungseinrichtung ist eine vollinstrumentierte mit Temperatur- und
Druckregeleinrichtungen versehene Anlage [105,107,108]. Sie erlaubt fiir jede Probe die
Pritftemperatur und den Gasdruck wihrend der Versuchszeit separat zu messen, zu regeln
und kontinuierlich zu registrieren,

In der mit Schutzgas durchstrOmten Bestrahlungskapsel sind acht 45mm lange
Druckréhrchen integriert, Die Proben wurden aus nahtlosen Prizisionsrohren fiir Briiter-
Brennstabhiillen gefertigt. Der Aufbau einer Druckrohrprobe mit integriertem Heizwendel

geht aus der Darstellung in Abb. 1 hervor.
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Die Wirmemenge, die notwendig ist, um die gewiinschte Probentemperatur erhal-
ten zu kdnnen, wird durch die 4-Strahlung und durch den eingebauten Heizwendel zuge~
fithrt. Das im Inneren der Proben integrierte Heizelement erlaubt die Versuchstemperatur

beliebig, zwischen ca. 500 und 800°C, einzustellen.

Druckréhrchen  Probentrdager Hallrohrprobe Heizleiter
Thermoelement Gasspalt Neutronen-
detektor

Abb, 1 Aufbau der mit Gasinnendruck beanspruchten Réhrchen-Kriechprobe
(Mol-2 Experimente)

Die Probentemperatur wurde mit drei ummantelten Chromel-Alumel- Thermo-
elementen in der Mitte und in einem Abstand von 10mm beidseitig der Mitte gemessen,
registriert und auf +2 K konstant gehalten.

Der Helium-Innendruck kann stufenlos eingestellt werden und wird wihrend der
gesamten Versuchszeit konstant gehalten und kontinuierlich registriert. Da der Gasdruck
jedes einzelnen Druckrohrchens separat registriert wird, kann aus dem Druckabfall auf
dem Schreiber die Standzeit (t_) der Probe ermittelt werden.

Vor dem Einbau der Proben in den Bestrahlungseinsatz wurden die Durchmesser
mit einer Mikrometerschraube vermessen. Die Genauigkeit der Durchmesserbestimmung
lag bei x1ym.

Die tangentiale Kriechaufweitung der in-pile getesteten Proben konnte damit aus
der Durchmesserzunahme der Druckréhrchen ermittelt werden.

Diese Art mechanischer und thermischer Belastung der Mol-2 Proben entspricht

allerdings nicht der Beanspruchungsart eines Brennstabhiillrohres, da sich dort einem iiber
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die Betriebszeit ansteigenden Spaltgasdruck der Brennstoffdruck iiberlagert. Eine weitere
Vereinfachung bei den Mol-2 Experimenten im Vergleich zu einem Brennstabhiillrohr be-
steht darin, dafBl bei den Druckrohrchen keine "thermischen" Spannungen, infolge eines
radialen Wirmeflusses, auftreten. Wihrend sich unter den Betriebsbedingungen eines mit
Oxidbrennstoff betriebenen Brutreaktors in der Hilllrohrwand ein Temperaturgradient
von etwa 50 K einstellt, sind die auftretenden Temperaturdifferenzen in der Wand der
Mol-2 Druckréhrchen nur 2-3 K.

4.3, Bestrahlungsbedingungen

Die Bestrahlungseinsitze wurden im Inneren der konzentrisch aufgebauten mehr- -
schaligen Brennelemente des Reaktors BR2/Mol eingesetzt. Es wurden insgesamt 47 Ein-
siitze mit jeweils 8 Proben bestrahlt., Die Einsitze wurden in verschiedenen Positionen des
Reaktorkerns bestrahlt, so daBl sowohl in Abhiingigkeit von der axialen Position der Pro-
ben im Einsatz als auch in Abhingigkeit von der Position des jeweiligen Brennelementes
im Reaktorkern unterschiedlich hohe Neutronenfliisse ergaben.

In Abb. 2 sind die mit Hilfe von eingebauten Detektoren gemessenen und zeitlich
gemittelten Neutronenfliisse entlang des Probenbereiches eines Einsatzes fiir eine gegebe-
ne Position im Reaktorkern aufgetragen.

Man erkennt daraus, daf3 der schnelle Fluf} sich {iber die Linge des Einsatzes etwa
um den Faktor 2 #ndert, so daf3 die Proben in Abhingigkeit von der axialen Position im
Einsatz etwa um denselben Betrag unterschiedliche Fluenz pro Zeiteinheit akkumulieren.

Die Tabellen 3 bis 24 enthalten die fiir die Analysen der Zusammenhinge bendtig-

ten probenspezifischen Angaben iiber die externen Variablen:

*  Pruftemperatur (6),

*  Priifspannung (o) und

* Defekterzeugungsrate (k) sowie
die Reaktionsgrofien

* Standzeit (t_),

* Kriechverformung (¢) oder Bruchdehnung (Au).
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Das iiber (n,a)-Reaktionen gebildete Helium, das sich in Form von Bldschen so-
wohl in der Matrix als auch an den Korngrenzen ausscheidet, wird als Hauptursache fiir
das Auftreten der Heliumversprodung angesehen [1,2]. Diese fithrt zu einer Abnahme der
Zeitstandfestigkeit (R t/0) und einer Reduktion der Bruchdehnung [109-117,27,28]. Wih-
rend in thermischen Reaktoren das Helium vorwiegend iiber die B (n,a) Li’-Reaktion
sowie iiber die Ni®® (n,y) Ni%® (n,e) Fe®® - Doppelreaktion erzeugt wird [152], sind in
schnellen Reaktoren praktisch alle Legierungselemente an der Heliumerzeugung beteiligt.

Die Heliumkonzentration und das Verhiltnis Helium zu DPA sind sowohl von der
chemischen Zusammenseizung des Werkstoffes als auch von dem Neutronenspektrum des
Reaktors abhingig. Beide Gréflen werden immer wieder im Zusammenhang mit den me-
chanischen Eigenschaften (Versprédungsphinomene) bzw. mit der Ubertragbarkeit von
experimentell ermittelten Zusammenhingen aus einem Reaktor auf andere Reaktoren dis-
kutiert, Beide sind auch fiir die in diesem Bericht behandelten Phinomene, nimlich den
Schadensakkumulationsmechanismus (Zeitstandverhalten wihrend Bestrahlung) und den
bestrahlungsinduzierten Kriechmechanismus von Bedeutung.

Da die Wirkungsquerschnitte der an der Heliumerzeugung beteiligten Legierungs-
komponenten von der Neutronenenergie abhingen, sind auch die entstehenden He - Men-
gen fiir ein gegebenes Neutronenspektrum nur von der chemischen Zusammensetzung ab-
hingig. Dies geht aus den fiir die Stihle 1.4981 in Abb. 3 und 1.4970 in Abb. 4 exempla-
risch dargestellten Fluenzabhingigkeiten der akkumulierten Heliummengen hervor.

In Abb. 3 ist die in Abhingigkeit von der Neutronendosis akkumulierte Gesamthe-
liummenge des Stahles 1.4970 (Chg. 8-29052), als Summe der aus den entsprechenden Le-
gierungselementen iiber (n,a)-Reaktionen mit schnellen bzw. thermischen Neutronen ent-
stehenden Teilmengen, dargestellt,

In Abb. 4 ist die Gesamtheliummenge des Stahles 1.4981 (Chg. HV139), ebenfalls
in Abhiingigkeit von der Neutronendosis als Summe der Teilmengen, dargestellt, Man er-
kennt aus dem Vergleich der beiden Diagramme, dafl die unterschiedlichen Gesamtheli-
ummengen fiir eine gegebene Neutronendosis sich im wesentlichen nur infolge der unglei-

chen Borgehalte ergeben.
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4.4, Ermittlung der Spannungen und der Dehnungen

Um einen Vergleich der Zeitstand- und Kriecheigenschaften aus Versuchen mit
unterschiedlichem Spannungszustand, beispielsweise bei Zug- und Rohrinnendruckbela-
stung, vornehmen zu kénnen ist es notwendig, fiir das mit Gasinnendruck belastete Rohr
eine Vergleichsspannung (aeq) zu berechnen. Die Vergleichsspannung (aeq) gibt an, welche
Spannung (o) im einaxialen Zeitstandversuch das gleiche Materialverhalten wie in dem
durch Innengasdruck belasteten Rohr bewirkt.

Die Vergleichsspannung der Druckréhrchen, die einem einachsigen Spannungszu-
stand dquivalent ist, wurde daher unter Zugrundelegung der von Mises’schen Invariant-
entheorie berechnet.

In einem Rohr, das unter Innendruckbelastung steht, werden Spannungen erzeugt,
die in drei senkrecht aufeinander stehenden Hauptspannungsrichtungen zusammengefaft
werden konnen. Die drei Hauptspannungsrichtungen liegen entsprechend der Rohrgeome-
trie in tangentialer, axialer und radialer Richtung. Die drei Hauptspannungen kdnnen aus
dem Innendruck und den Rohrabmessungen fiir jeden Ort der Rohrwand berechnet wer-
den [154].

Damit kénnen gleiche Belastungsfille bei unterschiedlichen Rohrabmessungen be-
rechnet werden. Bei den hier vorliegenden relati\} diinnwandigen Rohren geniigt es aller-
dings die mittleren Spannungen zu berechnen und die Ortsabhingigkeit zu vernachlissi-
gen. Je diinnwandiger ein Rohr ist, desto geringer sind bei gleicher Materialbeanspru-
chung die Spannungsunterschiede in der Rohrwand.

Die Tangentialspannung wird mit der Kesselformel berechnet:
o, =D;" di / (da - dl) (8)

Darin bedeuten p, - Rohrinnendruck, d_ und d, - Rohrauflen- und -innendurchmesser.

Unter der Annahme folgender Vereinfachung fiir die Axialspannung o,

0, = at/2 9)
und unter der Annahme, da3 die Radialspannung:

o =0 (10)
ist, ergibt sich fir Teq folgende Nidherungslosung:

0, = (1/2 ﬁ)-at’m (11)
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Analoges gilt fiir die Vergleichsdehnung €oq » SO daB man fir die Vergleichsdehnung fol-

gende Niherungsldsung angeben kann:

€y = (2/4/3) - € m (12)

Aus technischen Griinden kann nur die Tangentialdehnung und diese auch nur an
der RohrauBlenwand gemessen werden. Fiir genauere Berechnungen der Vergleichsdeh-
nung kann nach Soderberg [155,156] bei diinnwandigen Rohren die mittlere Tangential-
. berechnet werden.

dehnung ¢, aus der meflbaren dulleren ¢,
) ¥

ey =1+, /(d, -s)1 ¢, (13)
s,=(d,-d)/2 (14)

In dieser Arbeit werden die Dehnungen als die berechneten Aquivalentdehnungen
der Rohrmittenwand (seq) angegeben. Ebenso wird die nominelle, d.h. die auf die Aus-
gangsabmessungen des Rohres bezogene Vergleichsspannung (aeq) der Rohrwandmitte
verwendet, weil die wahre Spannung von der Dehnung und damit von der Zeit abhingig
ist.

Da jedoch nicht wenige der in-pile Zeitstand- und Kriechproben nicht immer bis
zum Zeitpunkt des Berstens der Beanspruchung ausgesetzt waren, wird in den Darstellun-
gen zwischen geborstenen und nicht geborstenen Proben unterschieden.

Fiir die vorgenommenen Analysen des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses
sind die Versuchsergebnisse, sowohl der geborstenen als auch der nicht geborstenen Pro-
ben, voll verwertbar, wogegen beziiglich des daraus resultierenden Schadensakkumulati-
onsprozesses hauptsichlich die Versuchsergebnisse der geborstenen Proben vollwertige
Aussagen liefern,

Die in den Tabellen 3 - 24 angegebenen Versuchszeiten sind daher nur dann mit
der Standzeit identisch, wenn die Proben geborsten sind. Bei den nicht geborstenen Pro-
ben ist die angegebene Versuchszeit kleiner als die zugehorige Standzeit (t ). Diese mar-
kiert daher nur den Zeitpunkt des vorzeitigen Abbruches des Experimentes.

Die Kenntnis der experimentspezifischen Versuchsabliufe, die iiber die Einhal-
tung der externen Variablen Aussagen liefern, ermdglichten es jedes einzelne Experiment
entsprechend zu bewerten, um nicht alle experimentellen Daten als gleichwertig zu be-
trachten.

Fur jeden MeBpunkt der in-pile Experimente wurde auflerdem eine individuelle
Fehlerrechnung durchgefiithrt, um feststellen zu kénnen, inwieweit die aus den Versuchs-

ergebnissen entnommenen Zusammenhidnge belastbar sind.
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Die tangentiale Kriechaufweitung der in-pile getesteten Proben wurde aus der
Durchmesserinderung nach der Bestrahlung ermittelt.

Die Zeitstand- und Kriechexperimente wurden zur Bestimmung der Standzeit-
und der Kriechverformung unter Neutronenbestrahlung vorwiegend bei Temperaturen
zwischen 600 und 750°C konzipiert [105,107,108]. Einige der insgesamt etwa 240 bislang
analysierten Einzelexperimente wurden bei Temperaturen zwischen etwa 300 und 390°C
durchgefiihrt. Von den in den Mol-2 Experimenten untersuchten Werkstoffen wurden bis-
lang nur die beiden NB-stabilisierten Stihle 1.4981 und 1.4988 sowie der Ti-stabilisierte
Stahl 1.4970 analysiert, um die gefundenen partiellen Zusammenhinge zwischen den ex-

ternen Variablen

*  Spannung (o),
*  Neutronenfluf3 (®) bzw. Defekterzeugungsrate (k) sowie
*  Temperatur (§)
und den Reaktionsgroflen :
*  Kriechverformung (g),
* Bruchdehnung (A ),
* Volumenzunahme (AV/V ) sowie
* Standzeit (t_)

sowohl uiberpriifen und bestiitigen zu kdnnen als auch, wenn moglich, z.B. die Aktivie-
rungsenthalpien und die Diffusionskoeffizienten, priziser zu ermitteln, wurden sowohl
die "Ripcex-I" [36,52] und "Mol-5B1" bis "Mol-5B10" [17,25] Versuchsergebnisse, die pu-
blizierten und analysierbaren franzdsischen, britischen und amerikanischen Experimente
[27-29,34,35,38,39,41,53,54,71,73,74,95,101,104, 118,125] und die Brennstabbestrahlungs-
experimente "Mol-7B" [167,168], "DFR-330", "Rapsodie” [163], u. a. herangezogen. In die-
sen Experimenten wurden die Hiillen der Brennstibe briiternahen Betriebsbedingungen
ausgesetzt, so daB die gemessenen Verformungen oder die aufgetretenen Schidigungen als

typisch fiir das Verhalten eines Hiillrohres anzusehen sind.
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5. EXPERIMENTELL BEGRUNDETE ZUSAMMENHANGE ZWISCHEN DEN
REAKTIONSGROSSEN UND DEN INTERNEN UND EXTERNEN
VARIABLEN DES BESTRAHLUNGSINDUZIERTEN KLETTER -
KRIECHPROZESSES

5.1. Partielle Zusammenhiinge zwischen den internen und externen Variablen und
der Kriechverformung der bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse als

"Reaktionsgrofe"”

Die Formulierung einer aligemeingiiltigen Gleichung zur Beschreibung der be-
strahlungsinduzierten Kriechverformungen setzt die Kenntnis der partiellen Zusammen-
hiinge zwischen der Kriechgeschwindigkeit (k) - als experimentell erfaBbare makroskopi-
sche Reaktionsgrofe auf der einen Seite, und den internen und externen Variablen des be-
trachteten Systems auf der anderen Seite, voraus. Man wird somit die Kriechgeschwindig-
keit (k) des bestrahlungsinduzierten Verformungsprozesses als Funktion der externen und

internen Variablen
&(k) = f(o, 6, £ und So) (15)

zu betrachten haben.
In dieser Gleichung sind:
é(k) -die Kriechgeschwindigkeit, als
makroskopisch erfaBbare Reaktionsgréfe,
o -die externe Variable mechanische Spannung,
6 -die externe Variable Priiftemperatur,

- die externe Variable Defekterzeugungsrate und

=.

S, - eine interne Variable, die den Werkstoffzustand
des Materials vor Beginn der Beanspruchung
charakterisiert und hier "entropieanalog" betrachtet

wird ("Entropieanalogon").

5.2, Die Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit bestrahlungsinduzierter

Kriechprozesse von der Spannung
In den Abbildungen 5, 6 und 7 ist die Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit

(€) der austenitischen Stihle 1.4970 (Abb. 5), 1.4988 (Abb. 6) und 1.4981 (Abb. 7) als

Funktion der Spannung bei Priiftemperaturen vorwiegend oberhalb 0.5T, dargestellt.
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Man kann aus den Darstellungen erkennen, daf3 die Spannungsabhiingigkeit der
Kriechgeschwindigkeit sprunghafte Anderungen aufweist. Die Spannung, bei der eine
sprunghafte Anderung der Spannungsabhingigkeit erfolgt, von der Priftemperatur, dem
Werkstoff und dem Werkstoffzustand abhingig ist. Die Spannung, die eine sprunghafte
Anderung der Kriechgeschwindigkeit charakterisiert, wollen wir in Zukunft Ubergangs-
spannung (o, ) nennen. Bei Priifspannungen oberhalb der Ubergangsspannung ist die
Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit stets hoher als unterhalb dieser.

Zwischen Kriechgeschwindigkeit é(x) und Spannung (o) besteht bei Priiffspannun-
gen unterhalb der Ubergangsspannung ein linearer Zusammenhang,

é(SIPA)(fc) x 0o (16)

Diese fiir den Stahl 1.4970 kv bei 720°C bereits 1979 experimentell ermittelte [51]
und bei den anderen austenitischen Stiihlen ebenfalls auftretende lineare Spannungsabhin-
gigkeit (vgl. 2.2.2.1.) der Kriechgeschwindigkeit (Abb. 5, 6 und 7) ist zur Charakterisie-
rung des beobachteten Verformungsprozesses als bestrahlungsinduzierter Kletter-
Kriechproze3 zwar eine notwendige, aber nicht hinreichende Bedingung, da bei den be-
trachteten Temperaturen oberhalb 0.5T, auch andere diffusionsgesteuerte Verformungs-
mechanismen durchaus diskutabel sind.

Eine lineare Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit (ép) ist z.B. fir
den diffusionsgesteuerten gleitfreien Nabarro-Herring [158,159] Kriechprozef3 charakteri-
stisch. Dieser wird allerdings bei Temperaturen oberhalb etwa 0.9T8 beobachtet.

Der Unterschied zwischen dem Nabarro-Herring und dem bestrahlungsinduzierten
KriechprozeB besteht darin, daB der letztere durch die erzwungene Punktdefektbildung
mit atomaren Bausteinen und zwar sowohl Leerstellen als auch Eigenzwischengitteratomen
versorgt wird und daher auch bei Temperaturen weit unterhalb des Nabarro-Herring Exi-
stenzbereiches ablaufen kann, Da die erzwungene Punktdefektbildung Leerstellen und Ei-
geninterstitielle in gleich groBen Mengen liefert, kénnen im Falle des bestrahlungsindu-
zierten Kriechprozesses nicht nur die parallel oder nahezu parallel zur Normalspannung
liegenden Versetzungen oder sich bildende Leerstellen-Versetzungsloops durch Aufnahme
von Leerstellen klettern, sondern es werden auch die senkrecht oder nahezu senkrecht zur
Normalspannung liegenden Versetzungen oder sich bildende Interstitiellen-Versetzungs-
loops durch Absorption von Eigeninterstitiellen zum Klettern bef#dhigt.

Aus der in den Abbildungen 5, 6 und 7 dargestellten Abhingigkeit der Kriechge-
schwindigkeit, der austenitischen Stihle 1.4970 in Abb. 5, 1.4988 in Abb. 6 und 1.4981 in
Abb. 7, als Funktion der Spannung kann man erkennen, dal} bei Spannungen oberhalb der
Ubergangsspannung die Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit nicht linear

ist. Die wenigen in dem betrachteten Spannungsintervall zur Verfiigung stehenden expe-
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rimentellen Daten lassen, beziiglich der Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindig-
keit, einen zunichst in etwa der des Werkstoffes in unbestrahltem Zustand gleich hohen
Wert fiir den Spannungsexponenten vermuten. Dieser ist beim unbestrahlten Material in
der Regel deutlich gréBer als 2.

Dieser oberhalb der Ubergangsspannung wirksame bestrahlungsinduzierte Defor-
mationsprozef3 konnte, wenn auch nur andeutungsweise, als der von L. Mansur [49] theo-
retisch vorausgesagte und von Schweiger, Jung und Ullmaier [55,57] vor allem bei der im
kaltverformten Zustand untersuchten C-, Si- und Mn- armen Version des Stahles AISI
316 bereits beobachtete PAG-KriechprozeBl (Preferred Absorpt

ion Glide), identifiziert

werden. Die in dieser Arbeit experimentell ermittelte Spannungsabhingigkeit der Kriech-

geschwindigkeit,

Epag)®) « %, (17)
ist mit den theoretischen Voraussagen Mansurs [49] und den experimentellen Befunden
von Schweiger et al. [55,57] in Ubereinstimmung.

Bezieht man sich - zur Einschiitzung der Genauigkeit der Ergebnisse- auf die in
Abb. 5 dargestellten Verhiltnisse, wonach bei Spannungen unterhalb etwa 110 MPa die
aus den gemessenen Bruchdehnungen ermittelten mittleren Kriechraten s’"p(f'c) sich nur um
den Faktor 2 gegeniiber den aus den Dehnbetrigen der nicht geborsteten Proben ermittel-
ten Kriechraten ép(ic) unterscheiden, so kann man sowohl die Versuchsergebnisse, die das
IIC-Verformungsverhalten charakterisieren als auch die daraus abgeleiteten Zusammen-
hénge als nahezu mustergiiltig ansehen, insbesondere im Vergleich mit den bei unbestrahl-
tem Material auftretenden experimentellen Streuungen, die beziiglich der Krichgeschwin-
digkeit des 6fteren zwei Zehnerpotenzen betragen kdnnen.

Das bei ca. 973 K durchgefithrte "Mol-5B10" [25] Experiment zur Ermittlung des
Kriechverhaltens des Stahles 1.4981 kv unter Bestrahlung im Bereich thermisch aktivierter
Verformungsmechanismen ist ein gutes Beispiel zur Bestiitigung der oben behandelten Zu-
sammenhinge, wonach iiber lingere Zeitriume hindurch die bestrahlungsinduzierte
Kriechgeschwindigkeit ép(f'c) annihernd konstant sein kann, Ein solches Kriechverhalten
ist eine notwendige und hinreichende Voraussetzung fiir eine zuverlissige Bestimmung
anderer Zusammenhinge so z, B. zwischen der Kriechgeschwindigkeit und der Defekter-

zeugungsrate oder der Temperatur, die nachfolgend erortert werden,
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5.3. Die Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit der bestrahlungsinduzierten

Kriechprozesse von der Defekterzeugungsrate

Die bei der Spaltung von Atomkernen z.B. U,.. entstehenden Neutronen geben
insbesondere in Reaktoren mit schwach moderierenden Kithimedien wie das Natrium nur
in relativ kleine Mengen ihre kinetische Energie ab. Die Neutronen behalten daher iiber
lange Strecken ein relativ hohes Energiepotential und kénnen in den umgebenden metalli-
schen Strukturwerkstoffen, beim Zusammenstof3 mit Atomen des Kristallgitters, relativ
grofle Punktdefektmengen (Frenkelpaare) erzeugen. Die Menge der pro Atom und Zeit-
einheit erzeugten Punktdefektpaare wird Defekterzeugungsrate genannt,

Die Kenntnis des existierenden Zusammenhanges zwischen der ReaktionsgroBe
Kriechgeschwindigkeit und der externen Variablen Defekterzeugungsrate, die die Menge
der pro Atom und Zeiteinheit erzeugten Punktdefektpaare angibt, ist zur Charakterisie-
rung und Klassifizierung der beobachteten Deformationsprozesse von primirer Bedeu-
tung. Es ist aus diesem Grunde erforderlich, die Zusammenhinge zwischen der Kriechge-
schwindigkeit und der Defekterzeugungsrate im Bereich linearer Spannungsabhingigkeit,
d.h. unterhalb der charakteristischen Ubergangsspannung (0,,) bei Temperaturen unter-
halb, um und vor allem oberhalb 0.5T, zu ergriinden.

Wie bereits vorn ausgefithrt (vgl. Abschnitt 2.2.2.2.) gibt es beziiglich der Abhin-
gigkeit der Kriechgeschwindigkeit £(k) des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses von
der Defekterzeugungsrate (£), nur zwei Moéglichkeiten:

1. eine lineare Abhingigkeit bzw.

2. eine Wurzelabhingigkeit,

Diese Abhingigkeiten weisen auf annihilation- bzw. rekombinationgesteuerten Punktde-
fektverlustraten hin.

Man kann durch Normalisierung der Kriechgeschwindigkeit mit der Defekterzeu-
gungsrate bzw. mit der Wurzel aus der Defekterzeugungsrate Uberpriifen, welcher der
beiden Zusammenhinge eine bessere Kompensation des Einflusses der Defekterzeugungs-
rate liefert.

Um die Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate
nicht mit anderen EinfluBBgréfen, z. B. der Priifspannung, zu vermengen, wurden fiir die
Analysen zunichst nur solche Versuchsergebnisse ausgewihlt, die den gleichen Werkstoff,
den gleichen Werkstoffzustand hatten und bei denselben Priiftemperaturen untersucht
wurden. Da hierfitr eine ausreichende Menge von Versuchsergebnissen bei gleicher Span-
nung aber unterschiedlichen Defekterzeugungsraten nicht vorliegt, wurde fiir die Analy-
sen folgende Vorgehensweise gewihlt, die es erlaubt, unabhéingig von der Spannungsab-
héngigkeit des Prozesses, die Abhéingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekter-

zeugungsrate nicht nur qualitativ zu erkennen, sondern recht zuverlidssig quantitativ anzu-
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geben: es werden die gemessenen Kriechgeschwindigkeiten durch die vermutete Abhén-
gigkeit von der Defekterzeugungsrate dividiert, um damit ihren Einfluf} auf die gemesse-
nen Verformungen zu eliminieren,

An Hand der fiir den austenitischen Stahl 1.4970 kv bei 720°C ermittelten und in

Abb. 5 bereits in Abhingigkeit von der Spannung dargestellten Kriechgeschwindigkeiten
soll gezeigt werden, wie man die bestehenden Zusammenh#inge zwischen der Kriechge-
schwindigkeit é(k) und den beiden voneinander unabhiingigen Zustandsvariablen, Defek-
terzeugungsrate (k) bzw. Spannung (o) gleichzeitig quantitativ zuverlissig bestimmen kann.
In Tab. 26 sind die Daten der fiir diesen Zweck ausgewihlten Versuchsergebnisse zusam-
mengestellt. Die aus den gemessenen Verformungsbetrigen der bei 720°C gepriiften Pro-
ben des Stahles 1.4970 ermittelten Kriechgeschwindigkeiten wurden nicht normalisiert,
d.h. wie berechnet und durch die Defekterzeugungsrate bzw, durch die Wurzel aus der
Defekterzeugungsrate dividiert, erneut in Abhingigkeit von der Priifspannung jeweils ge-
trennt fiir die geborstenen bzw. die nicht geborstenen Proben dargestelit.

1. Wie gemessen, also ohne den Einfluf3 der, sowohl von der axialen Position im
Einsatz als auch von der Position des betreffenden Bestrahlungskanals im
Reaktorkern abhiingigen, Defekterzeugungsrate der jeweiligen Probe auf die
Kriechgeschwindigkeit zu beriicksichtigen:

* Abb. 8 enthilt die, dem stationiren KriechprozeB zugeordneten, aus den
Verformungsbetrigen der nicht geborstenen Proben ermittelten
Kriechgeschwindigkeiten.

* Abb. 9 enthilt die aus den Verformungsbetrigen der geborstenen Proben
ermittelten mittleren Kriechgeschwindigkeiten.

2. Die gemessenen Kriechgeschwindigkeiten dividiert durch die jeweils
zugeordnete Defekterzeugungsrate:

* Abb. 10 enthilt die entsprechend normierten Kriechgeschwindigkeiten
der nicht geborstenen Proben,

* Abb. 11 enthilt die so normierten Kriechgeschwindigkeiten der geborstenen
Proben.

3. Die gemessenen Kriechgeschwindigkeiten dividiert durch die Wurzel aus
der jeweils zugeordneten Defekterzeugungsrate:

* Abb. 12 die ensprechend normierten Kriechgeschwindigkeiten der nicht
geborstenen Proben.

* Abb. 13 enthilt die so normierten Kriechgeschwindigkeiten der geborstenen
Proben.

Aus der Gegeniiberstellung der in den Abb. 8 bis 13 in entsprechender Weise dar-

gestellten, der besseren Zuordnung wegen numerierten Versuchsergebnisse kann man

nicht nur qualitative sondern quantitativ vollwertige Zusammenhinge entnehmen.
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Aus der Darstellung in Abb. 8 kann man zunichst erkennen, dafl diejenigen das
obere Streuband begrenzenden Kriechgeschwindigkeiten der Proben Nr. 8 und Nr. 10 mit
den héchsten fiir diese Gruppierung in Tab. 26 angegebenen Defekterzeugungsraten kor-
respondieren. Die Kriechgeschwindigkeiten der beiden Proben Nr. 6 und Nr. 9, die das
untere Streuband begrenzen, stimmen wiederum mit den niedrigsten Defekterzeugungsra-
ten uberein.

Die gleiche Tendenz kann man auch bei den in Abb. 9 dargestellten Kriechge-

schwindigkeiten der nicht geborstenen Proben erkennen. Auch hier korrespondieren
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Kriechgeschwindigkeit und Defekterzeugungsrate zueinander,

Aus Abb. 10 und Abb. |1 kann man wiederum erkennen, daB die angenommene
lineare Abhingigkeit zwischen der Kriechgeschwindigkeit und der Defekterzeugungsrate
die experimentellen Daten infolge der dabei auftretenden Uberkompensation invertiert.
Die angenommene lineare Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeu-
gungsrate steht also in Widerspruch zu den Experimenten, da sie zuf Uberkompensation
der MeBwerte fiithrt; sie ist also falsch,

Zur Uberpriifung einer moéglichen Wurzelabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
von der Defekterzeugungsrate wurden die gemessenen Kriechgeschwindigkeiten jeweils
durch die Wurzel aus der Defekterzeugungsrate (é/;c'l/ %) dividiert und in Abb. 12 und
Abb. 13 als Funktion der Spannung dargestellt. Hieraus kann man erkennen, daf} die an-
genommene Wurzelabhingigkeit den Einfluf3 der Defekterzeugungsrate auf die Kriechge-
schwindigkeit optimal kompensiert,

Dieses Erkenntnis erlaubt es die SchluBfolgerung zu ziehen, dafl die Kriechge-

schwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses proportional zur Wur-

zel aus der Defekterzeugungsrate ist:
éspa)(®) o &1/ (18)

Die in Abb. 12 und Abb. 13 mit der Wurzel aus der Defekterzeugungsrate erzielte
Kompensation des Einflusses der Defekterzeugungsrate auf die Kriechgeschwindigkeit
verringert die Breite der Streubéinder derart, da man dadurch aus den beiden Darstellun-
gen zusitzlich noch die lineare Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit unter-
halb der Ubergangsspannung bestitigen kann.

Zur Uberpriifung dieses wichtigen Befundes wurden die oben genannten und an-
dere hierfiir geeigneten Versuchsergebnisse nochmals eingehend analysiert. Einige wenige,
sowohl aus der Mol-2 als auch aus der Ripcex-I Versuchsreihe [36,52], enthalten die ge-
eigneten unterschiedlichen Konstellationen der Zustandsvariablen, um den ermittelten Zu-
sammenhang liberpriiffen zu kénnen. Die Daten der hierfiir geeigneten Proben sind in Tab.

27 zusammengestellt,
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In Abb, 14 ist die spannungsnormierte Kriechgeschwindigkeit der ausgewéihlten
Experimente in Abhédngigkeit von der Defekterzeugungsrate dargestellt. Diese zugleich als
Grundlage und Priifstein dienenden Experimente gestatten es, unter der Annahme der be-
reits mehrfach bestitigten linearen Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit, die
Abhingigkeit dieser Reaktionsgréfle von der Defekterzeugungsrate aus der Steigung der

jeweils einer Gruppierung charakterisierenden Ausgleichsgeraden abzuleiten.,
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Abb. 14  Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate

Mit Ausnahme der Priffspannung und der Defekterzeugungsrate haben die iibrigen
externen und internen Variablen einer gegebenen Gruppierung gleiches Niveau. Man
kann aus der Darstellung der Versuchsergebnisse erkennen, dall fiir alle Gruppierungen,
unabhingig von der Priiftemperatur, den betrachteten Werkstoffen und den hier analysier-
ten Werkstoffzustinden, sich immer wieder die gleiche Steigung ergibt. Die Kriechge-
schwindigkeit des beobachteten stationiren bestrahlungéinduzierten Kletterkriechprozesses
ist also proportional zur Wurzel aus der Defekterzeugungsrate,

In vollem Widerspruch dazu steht wie bereits angedeutet, die von Schweiger et al.
[55,57] experimentell ermittelte lineare Abhi#ingigkeit der Kriechgeschwindigkeit, aller-
dings fiir den bestrahlungsinduzierten PAG-Kriechproze3, von der Defekterzeugungsrate,

die jedoch nicht zwangsliufig mit der oben experimentell mehrfach nachgewiesenen Wur-
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zelabhiingigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses identisch sein muB,

Die Kenntnis der Abhidngigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeu-
gungsrate ist in vieler Hinsicht fiir das Verstdndnis der im Mikrobereich ablaufenden Pro-
zesse von groBler Bedeutung. Es wurden daher, sowohl die Versuchsergebnisse von Mose-
dale et al. [34] als auch die zu widerspriichlichen Interpretationen fithrenden Versuchser-
gebnissen von Schweiger et al. [55,57] der eigenen Vorgehensweise folgend und nach ei-
genem Verstindnis nochmals analysiert, bewertet und interpretiert. Da man im allgemei-
nen einfache lineare bzw. vor allem nicht lineare Zusammenhinge aus der Steigung der
.......... Geraden problemios und in gewisser
Weise recht zuverlidssig ermitteln kann, wurden die Versuchsergebnisse sowohl von Mose-
dale et al. [34] als auch von Schweiger et al. [55,57] entsprechend dargestellit.

Aus den in Abb. 15 reproduzierten Versuchsergebnissen von Mosedale et al. [34]
kann man ohne jede Einschrinkung die Wurzelabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit

des bestrahlungsinduzierten Kletter- Kriechprozesses von der Defekterzeugungsrate ent-

nehmen.
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Abb. 15 Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate

Aus den in Abb. 16 reproduzierten Versuchsergebnissen von Schweiger et al.
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[55,57] ist entgegen der von den Autoren vertretenen Auffassung einer linearen Abhin-
gigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate die Wurzelabhingigkeit
zutreffender, denn keine der beiden den Versuchergebnissen folgenden Geraden hat die

Steigung 1.
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Abb, 16 Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate

Aus der Darstellung in Abb. 16 kann entnommen werden, dafl die Geradenstei-
gungen mit 0.59 bzw. 0.85 teilweise deutlich vom dem Idealwert 0.5, der die Wurzelab-
hiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit charakterisiert, abweichen. Die beiden in dieser

Abbildung experimentell ermittelten Steigungen représentieren zwei mogliche Interpreta-
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tionen, die dritte die zu der Fehlinterpretation fithrte miilte noch steiler sein; und alle
drei sind zweifelsohne reell. Alle drei sind so zu sagen das Spiegelbild eines duBerst kom-
plexen Vorganges, welcher aus der Uberlagerung von mehr als einem Elementarmecha-
nismus entsteht. Diese Erkenntnis wird zu einem spiiteren Zeitpunkt eingehend diskutiert,

Die experimentell ermittelte Wurzelabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des
bestrahlungsinduzierten stationdren Kletter-Kriechprozesses von der Defekterzeugungsra-
te konnte sowohl durch die Analysen der eigenen Versuchsergebnisse als auch erginzend
durch die Versuchsergebnisse der beiden kaltverformten Stihle En 58B und AISI 316M
von Mosedale et al. [34] liberzeugend nachgewiesen und bestitigt werden. Die vorgenom-
mene Interpretation der Versuchsergebnissen von Schweiger et al. [55,57] hat gezeigt, daf
auch diese nicht in Widerspruch stehen.

Die experimentell ermittelte Wurzelabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von
der Defekterzeugungsrate ist von der chemischen Zusammensetzung der austenitischen
Stihle unabhéingig und konnte fiir Temperaturen im Bereicﬁ zwischen ca. 280 und 750°C
nachgewiesen werden. Diese charakterisiert und klassifiziert den betrachteten Verfor-

mungsprozel als einen bestrahlungsinduzierten Prozef3.

5.4, Die Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten

Kletter - Kriechprozesses von der Priiftemperatur

Bei Temperaturen unterhalb T /2 kommt der thermisch aktivierte Kriechprozef3
mit sinkender Priiftemperatur rasch zum Erliegen. Es kann daher angenommen werden,
daf3 die wihrend der Bestrahlung entstehenden Kriechverformungen bestrahlungsinduzier-
ter Natur sind. Im Temperaturbereich um bzw. oberhalb O.ST8 treten dagegen konkurrie-
rende Kriechmechanismen auf. Man kann daher den beobachteten Verformungsprozef3
erst nach Kenntnis der internen Variablen und der Zusammenhinge zwischen den exter-
nen und internen Variablen auf der einen Seite und der Reaktionsgréfle auf der anderen
Seite entsprechend zuordnen.

Die Kenntnis sowohl der beiden experimentell ermittelten und in den zwei voran-
liegenden Kapiteln eingehend diskutierten Zusammenhiinge zwischen der Reaktionsgréfie
Kriechgeschwindigkeit und der externen Variablen Spannung bzw. Defekterzeugungsrate
als auch die Beobachtung, dal} bei kaltverformten sowie kaltverformten und ausgelagerten
austenitischen Stihlen mit Beginn des Experimentes der Verformungsprozef3 iiber be-
stimmte Zeitriume hinweg stationir verlduft, gestatten es, durch Eliminierung des Ein-
flusses der beiden Zustandsvariablen, recht genau und zuverlissig die Temperaturabhin-
gigkeit des Prozesses experimentell zu ermitteln. Die Temperaturabhingigkeit des bestrah-

lungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses konnte, vor allem mit Hilfe der Mol-2 In-
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Reaktor Experimente, die den Temperaturbereich zwischen ca. 300°C (573 K) und 750°C
(1023 K) abdeckten, zuverlissig belegt werden.
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ADbb. 17 Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des Kletter-Kriechprozesses

" von der Priiftemperatur

In Abb. 17 sind die aus den Experimenten ermittelten ©_ - Werte als Funktion des
Kehrwertes der absoluten Temperatur dargestellt. Die e, - Werte entsprechen den mit der
Wurzel aus der Defekterzeugungsrate und der Priifspannung normierten Kriechgeschwin-

digkeiten
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e, =¢-C o i (19)
Die Konstante C, wurde nur zur Festlegung des 6_ eingefiithrt, derart daf3 fiir T, = T./2,
0 =1 (20)

ist, Sie wird spiter nochmals behandelt.

Der die Versuchsergebnisse interpretierende Kurvenzug vermittelt den Eindruck,
dafBl die Aktivierungsenthalpie eine temperaturabhiingige Grofle ist. Diese strebt bei hohen
Temperaturen einem maximalen bei tiefen Temperaturen hingegen einem minimalen Wert
zu, Aus der Steigung der beiden Asymptoten, die bei den hohen bzw. bei den tiefen Tem-
peraturen sich als Geraden darstellen, kann man den oberen bzw. den unteren Grenzwert
der den Anschein nach temperaturabhingigen Aktivierungsenthalpie des beobachteten
Makroprozesses ermitteln. Die, bei Temperaturen oberhalb etwa 830 K, dem Experiment
entnommene Aktivierungsenthalpie des Makroprozesses wurde zu 1.16 eV bestimmt. Die
Aktivierungsenthalpie, im Temperaturbereich unterhalb etwa 830 K, ist mit 0.13 eV um
fast eine Zehnerpotenz kleiner. Beide dem Experiment entnommenen Aktivierungsenthal-
pien sind als die scheinbare Aktivierungsenthalpien aufzufassen. Der Kurvenzug selbst ist
seiner Bedeutung nach als der scheinbare Diffusionskoeffizient zu interpretieren,

Die experimentell ermittelte Temperaturabhiingigkeit des Makroprozesses 1463t sich
in zwei Grundelemente zerlegen. Die Zerlegung ergab, wie dies in der Abbildung gra-
phisch illustriert ist, exakte Geraden, die man als zwei voneinander unabhiingige Elemen-
tarprozesse auffassen kann. Diese sind sodann einer physikalisch begriindbaren Interpreta-
tion zuginglich. Ein jeder der beiden Elementarprozesse wird durch eine exakt definierte
und von den externen und internen Variablen unabhiingige Aktivierungsenthalpie charak-
terisiert.

Die Aktivierungsenthalpie des jeweiligen Elementarprozesses kann man als die
wahre Aktivierungsenthalpie bezeichnen, denn diese ist nur fiir den geschwindigkeitbe-
stimmenden Mikromechanismus des betrachteten Elementarprozesses spezifisch. Die
Summe der beiden voneinander unabhingigen Elementarprozesse beschreibt wiederum die

beobachtete Temperaturabhidngigkeit des Makroprozesses.

0, = Do’v - exp(- AHm’v / kT) + Do,i - exp(- AHm’i / kT) 21
Hier sind: e, - die Temperaturfunktion des Makroprozesses,
AH . - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Leerstellen,

AH_ . - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Eigeninterstitiellen

k - die Boltzmann Konstante,
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T - die Temperatur und
Do’v und Do,i - die entsprechenden Frequenzfaktoren.

Die beiden in dieser Doppel-Arrhenius - Funktion enthaltenen Aktivierungsent-
halpien sind die berechneten wahren, den Elementarprozessen zugeordneten Aktivierungs-
enthalpien. Diese die Elementarmikromechanismen charakterisierenden Kenngréflen wur-
den zu 1.63 bzw. 0.091 eV berechnet. Da man unter Neutronenbestrahlung, infolge der
StoBprozesse, die Bildung von Punktdefekten quasi gratis bekommt, braucht die Bildungs-
enthalpie zur Bildung eines Frenkelpaares - einer Leerstelle und eines dazugehdrenden

ngitteratoms - nicht aufgebracht zu werden.

Zwische
Man kann daher die berechneten wahren Aktivierungsenthalpien wie folgt atomi-
stisch deuten:
* AHm,V = 1,63 eV als die Wanderungsenthalpie der Leerstelle, und

* AHm'i = (0,091 eV als die Wanderungsenthalpie des Zwischengitteratoms,
interpretieren.

Aus Abb. 17 kann man erkennen, dal} bei Temperaturen unterhalb etwa 830 K die
Zwischengitteratome das Geschehen kontrollieren oberhalb dieser sind es die Leerstellen.
Die berechnete extrem niedrige und als Wanderungsenthalpie des Zwischengitteratoms in-
terpretierte Kenngrofe ist in guter Ubereinstimmung mit der von Huntington and Seitz
[160] theoretisch berechneten Wanderungsenthalpie fiir den Zwischengitteratom, die sie
mit 0.1 eV angegeben haben,

Die dem Experiment entnommenen scheinbaren Aktivierungsenthalpien reflektie-
ren eigentlich die MischgrdBe, die sich in Abhiingigkeit von der Temperatur aus verschie-
denen Anteilen der beiden Elementarprozesse zusammengesetzt, daher nach auflen varia-
bel erscheint. Die Zerlegung der experimentell beobachteten Abhidngigkeit des Makropro-
zesses gestattet es praktisch nicht nur alle interessierenden Detailinformationen beziiglich
der Elementarprozesse zu entnehmen sondern auch diejenigen aus der Uberlagerung der
beiden Elementarprozesse resultierenden Phinomene zu begriinden. Folgende Beispiele

sollen die Bedeutung dieser Funktion verdeutlichen:

* Fir DO,v - exp(- AHm,V / kT) = Do.i - exp(- AHm,i / kT) ist der Beitrag der

Eigeninterstitiellen zur Kriechverformung gleich dem der Leerstellen.

* Fur D__-exp(- AH__/KkT)<D_,-exp(- AH_./KT) ist, auf Grund der
geringeren Beweglichkeit der Leerstellen, anisotrope Kriechverformung
mdglich, wobei die Verformungsanisotropie mit abnehmender Temperatur

wahrscheinlicher wird.,
Die so formulierte "Zustandsfunktion" fiir die Temperaturabhiingigkeit des beob-
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achteten bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses steht allerdings in Widerspruch zu der
von Bullough et al. [30] vertretenen Auffassung, Die Autoren haben, auf ihren theoreti-
schen Betrachtungen sich stiitzend, die SchluBlfolgerung gezogen, daf3 der bestrahlungsin-
duzierte SIPA-Kriechprozefl athermisch ist.

Vergleicht man fernerhin die wahren oder die scheinbaren Aktivierungsenthalpien
des beobachteten Kriechprozesses mit denjenigen der thermisch aktivierten Kriechprozes-
se, die bei 4.1 eV liegen, so kann man auch seitens der geschwindigkeitbestimmenden Mi-
kromechanismen die bestrahlungsinduzierte Natur des betrachteten Kriechprozesses er-
kennen

Die Temperaturabhingigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses
aller bislang untersuchten austenitischen Stihle ist dieéelbe. Das bedeutet, dal sowohl die
geschwindigkeitsbestimmenden Mikromechanismen charakterisierenden thermodynami-
schen Kenngréfen - die Aktivierungsenthalpien als auch die Frequenzfaktoren in der
Temperaturfunktion (Gl. 20) von der chemischen Zusammensetzung der austenitischen

Stihle weitestgehend unabhingig sind (Tab. 30).

5.5. Zur Kinetik des bestrahlungsinduzierten Kletter - Kriechprozesses

5.5.1. Der bestrahlungsinduzierte stationiire Kletter - Kriechprozef3

Da die Versuchsergebnisse der Mol-2 in-Reaktor Zeitstand- und Kriechexperi-
mente nur den Verformungsendbetrag geborstener bzw. nicht geborstener Proben ohne
Zwischenwerte lieferten, wird immer wieder die Frage nach der zeitlichen Abhingigkeit
des beobachteten Deformationsprozesses gestellt. Die, aus solchen Verformungsendbetri-
gen ermittelten Kriechgeschwindigkeiten kénnen daher ohne die erforderlichen Kenntnis~
se iiber die Abhingigkeit der ReaktionsgréBe Kriechgeschwindigkeit von der Zeit weder
einem station#iren, noch einem monoton zu- oder abnehmenden Prozef3 zugeordnet wer-
den.

Nichtstationidre Kriechprozesse sind aus vielerlei Griinden nur bedingt zur Unter-
suchung der Abhiingigkeiten zwischen den externen und internen Variablen und der Re-
aktionsgréBe geeignet. Daher ist die Ermittlung des Zusammenhanges zwischen der
Kriechgeschwindi.gkeit und der Zeit sowohl fiir die Bewertung der entnommenen partiel-~
len Abhingigkeiten als auch fiir die aus den Versuchsergebnissen gezogenen SchluB3fol-
gerungen und den vorgenommenen Interpretationen von grofler Bedeutung.

Obwohl jedes einzelne Mol-2 Experiment durch eine andere Konstellation der
beiden externen Variablen Spannung und Defekterzeugungsrate charakterisiert ist, sind
die Experimente fiir die erforderlichen Analysen der Zeitabhingigkeit des Kriechprozes-

ses trotz allem gut geeignet, da man mit Hilfe der bereits gefundenen Zusammenhinge
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den EinfluBl der Defekterzeugungsrate und der Spannung auf die Kriechgeschwindigkeit
eliminieren, und somit die Zeitabhingigkeit der Reaktionsgrofle Kriechgeschwindigkeit

bestimmen kann,

15— —
N 1.4970 KV y _
- Tp =993 K 2780 -
- @ - geborsten B

10 O - nicht geborslen

®-kurz vor dem Berslen /

e /Vk-o

o0 | i | L]
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Zeit [h]

Abb. 18 Synthetische Kriechgeraden zusammengestellt aus Kriechdehnungen von

Proben, getestet bei verschiedenen Priifspannungen und DPA-Raten
Trigt man die so normierten Verformungsbetriige gegen die Priifzeit (t) auf,
e/ kM2 o= f(t) (22)

wie dies in Abb. 18 illustriert wird, so werden diese, wenn die Kriechgeschwindigkeit der
einzelnen Experimente stationir war, eine Gerade ergeben. Alle Experimente, die diese
Gerade tangieren, kénnen somit einem stationiren Deformationsproze3 zugeordnet wer-
den.

Die Annahme eines stationdren Deformationsprozesses wird, wie dies aus der Dar-
stellung in Abb. 18 ersichtlich ist, fiir den iiberwiegenden Teil der nicht geborstenen Pro-
ben bestitigt,

Aus den in Abb. 19 im doppellogarithmischem MaBstab dargesteliten Wertepaare
kann man die Zeitabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit, aus der Steigung der Geraden
bestimmen. Die Versuchsergebnisse lassen erkennen, daf3 die gemessenen Verformungsbe-
trige sowohl der nichtgeborstenen als auch der geborstenen Proben Geraden mit derselben

Steigung ndmlich 1 ergeben und somit die Zeitabhingigkeit als linear charakterisieren.
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Daraus kann ebenfalls geschlossen werden, daf fiir alle experimentell ermittelten Defor-
mationsbetrige, die die Gerade der nicht geborstenen Proben tangieren, die Kriechge-

schwindigkeit stationdr ist.
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Abb. 19 Synthetische Kriechgeraden zusammengestellt aus Kriechdehnungen von

Proben, getestet bei verschiedenen Priifspannungen und DPA-Raten

Deshalb kann man alle diejenigen aus den Verformungsbetrigen der nicht gebor-
stenen Proben ermittelten Kriechgeschwindigkeiten, die die Gerade der nicht geborstenen
Proben in Abb. 19 tangieren, mit GewiBBheit als stationdéir betrachten, da sie sich beim Ab-
bruch des Experimentes noch im Bereich des stationiren Verformungsgeschehens befan-
den.,

Neben den Mol-2 Experimenten selbst ist nur das In-Reaktor Kriechexperiment
Mol 5B-10 [17,25] geeignet, bei den betrachteten hohen Priiftemperaturen die Zeitabhén-
gigkeit der Kriechgeschwindigkeit zu analysieren. Dieses Kriechexperiment dient als Stit-
ze fiur die aus den Mol-2 Experimenten selbst ermittelten Zusammenhiinge, da die
Kriechkurve "kontinuierlich" aufgenommen wurde,

In Abb. 20 sind die gemessenen Verformungsbetrige der Mol 5B-10 Probe zu Be-
ginn des Experiments (1. Zyklus) in Abhingigkeit von der Zeit dargestellt. Die Abbildung
enthilt auch die Verformungsbetrige der unbestrahlten Vergleichsprobe, die bei gleicher

Spannung und Prifftemperatur untersucht wurde.
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Abb. 20  Abschnitt aus der In-Reaktor Kriechkurve fiir den Stahl 1.4981 kv
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Abb. 21  Abschnitt aus der In-Reaktor Kriechkurve fiir den Stahl 1.4981 kv
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Aus der Darstellung kann man zun#ichst entnehmen, daf3 die Kriechgeschwindig-
keit der In-Reaktor gepriiften Probe deutlich hoher ist als die der unter normalen Bedin-
gungen beanspruchten Probe.

Dabei sollte beachtet werden, dafl die hier beobachtete Kriechgeschwindigkeit der
Vergleichsprobe einen nicht genau definierten Abschnitt des primidren Kriechbereiches
charakterisiert und sicherlich deutlich hoher als die zugehérige stationidre Kriechge-
schwindigkeit ist.

Vergleicht man ferner die mit der Wurzel aus der Defekterzeugungsrate normier-
ten Kriechgeschwindigkeiten der beiden aus weit auseinanderliegenden Zeitriumen stam-
menden Kriechabschnitten, dargestellt in den Abbildungen 20 und 21, miteinander so
kann man feststellen, dafl sich die Kriechgeschwindigkeit auch nach etwa 2500 h Priifzeit
nur geringfiigig erhht hat. Daraus kann geschlossen werden, daB3 der beobachtete bestrah-
lungsinduzierte Kriechprozef} iber lingere Zeitrdume hinweg nahezu stationir verlduft,

Die Versuchsergebnisse dieser von Clof3 und Herschbach [25] durchgefithrten Ex-
perimente lassen sich ohne Einschrinkung auf die gemessenen Verformungsbetrige der
nicht geborstenen Mol-2 Proben eines kaltverformten Werkstoffes iibertragen, denn es
gibt keine Griinde, die gegen ein analoges Verhalten des ebenfalls kaltverformten Stahles
1.4970 sprechen wiirden.

Die aus den Verformungsbetrigen der Mol - 2 Experimenten ermittelten Kriech-
geschwindigkeiten kaltverformter austenitischer Stdhle kénnen somit im Rahmen der ex-
perimentell erreichten Genauigkeit als zuverlissige Bezugsgréen angesehen werden, so
daB die vorgenommenen Analysen auf einer unumstéfBlichen Grundlage beruhen.

Die zeitliche Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit wurde bislang nur bei den
im kaltverformten Zustand untersuchten austenitischen Stihlen analysiert. Zu einem spi-
teren Zeitpunkt sollen alle anderen Werkstoffzustinde analysiert und diskutiert werden,

Unter der Voraussetzung, daB bei dem beobachteten Deformationsmechanismus
die Kriechgeschwindigkeit konstant bleibt, eine Forderung die im Rahmen der experi-
mentell erreichbaren Genauigkeit bestiitigt werden konnte und normalerweise strukturelles
Gleichgewicht impliziert, wiirden die Kenntnisse der besprochenen partiellen Zusammen-
hinge geniigen, um eine einfache Beziehung zu formulieren, die es gestattet, die entste-
henden Kriechverformungen infolge des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses

zu beschreiben:
)=k 0.0, -0, /8, | (23)
Darin bedeuten:
é(k) -die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten

Kriechprozesses, -
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K ' -die Defekterzeugungsrate,
o  -die Priifspannung,
©, -die Zustandsfunktion fiir die Temperaturabhingigkeit des

Kriechprozesses,
1, -der Effizienzfaktor und

. S, -die Entropieanalogon als Mefigr6fe fir den Werkstoffzustand.

Der Effizienzfaktor ist eine athermische KenngréBe, die die Anzahl der pro Zeiteinheit
aktiv am KletterprozeB beteiligten Punktdefekte von der Gesamtmenge Zeiteinheit er-
zeugten Punktdefekte, fir 6, und o gleich I, angibt. _
Mit der oben angegebenen Zustandsgleichung lassen sich die beobachteten bestrahluhgsin—
duzierten Kriechverformungen der kaltverfonﬁten -austenitischen Stahfe 1.4970 und
1.4981 bei Spannungen kleiner o, relativ gut beschreiben, wie dies aus den Abbildungen
22 bis 29 hervorgeht. Jede Abbildung enthilt die gemessene bestrahlungsinduzierte
Kriechverformung einer nichtgeborstenen Probe und die mit der in (Gl. 23) angegebenen
Beziehung, unter Verwendung der dem Experiment zugeordneten externen Variablen
Spannung, Temperatur und Defekterzeugungsrate berechneten Kriechkurve. Die Dia-
gramme enthalten sowohl alle das jeweilige Experiment charakterisierenden Werte der ex-

ternen Variablen als auch eine Summengleichung,
(IIC + CDS) + SWO = (TOT. DEF.) (24)

die folgendes aussagt:

Die Summe aus bestrahlungsinduzierter Kriechverformung (IIC) plus kriechge-
triebener Schwellverformung (CDS) plus linearer Schwellverformung (SWO) liefert -die
Gesamtverformung (TOT. DEF.). Die eigentliche Bedeutung dieser Summe, die auch die
Zustandsgleichungen fiir die Schwell- und die kriechgetriebenen. Schwellprozesse enthilt,
wird zu einem spiteren Zeitpunkt eingehender besprochen. Bei der Behandlung des be-
strahlungsinduzierten Kriechprozesses sollte sie uns helfen zu erkennen ob der gemessene
Verformungsbetrag aus reiner Kriechverformungen besteht oder auch andere Deformati-

onsbetrige enthilt,
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Abb, 22 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Abb. 23  Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Mit der oben angegebenen Beziehung konnten die bestrahlungsinduzierten Ver-
formungsbetréige,lbei dem itberwiegenden Teil der im kaltverformten Zustand untersuch-
ten Proben der austenitischen Stahle 1.4970, En58B, 1.4981, und AISI 316M, recht genau
beschrieben werden, wie dies aus den Abbildungen 22 und 23 am Beispiel des Stahles
1.4970 kv hervorgeht. Es wurde allerdings festgestellt, daB mit der oben angegebenen Be-
ziehung nur, bei einem Teil der im kaltverformten Zustand untersuchten Proben des Stah-
les 1.4981, die beobachteten bestrahlungsinduzierten Kriechverformungen genauso gut be-
schrieben werden konnten, wie dies beim Stahl 1.4970 kv der Fall war und in Abb. 24 ex-

emplarisch gezeigt wird.
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Abb. 24 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4981 kv

Die bestrahlungsinduzierten Verformungsbetrige der im loésungsgeglithten bzw. im
l6sungsgeglithten und ausgelagerten Zustand untersuchten Proben des Stahles 1.4988 konn-
ten nicht beschrieben werden. Da man in diesem Fall nicht nur den Werkstoff, sondern
auch den Werkstoffzustand verénderte, muBite zunichst geklirt werden, ob die Ursache
hierfiir werkstoff- oder werkstoffzustandsspezifischer Natur ist.

" Ferner sollte auch die Giiltigkeit des Postulates, das diese Beziehung charakteri-
siert némliéh, daB die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses
stationdr ist, iberpriift werden.

Da aus dem Stahl 1.4988 nur Proben im l6sungsgeglithten und in unterschiedlich
ausgelagerten Zustinden untersucht wurden, war es nicht moglich, eine befriedigende

Antwort auf die Fragestellung nach dem Einflul des Werkstoffes bzw. des Werkstoffzu-
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standes auf die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriech-~
prozesses zu erhalten. Aus diesem Grunde wurden auch die am Stahl 1.4981 durchgefiihr-
ten Mol-2 In-Reaktor Experimente analysiert, da fiir diesen Stahl Versuchsergebnisse so-
wohl an Proben in kaltverformten als auch in lésungsgeglithten und anderen Werkstoffzu-
stinden zur Verfiigung standen.

Es zeigte sich dabei, daB3 die Beschreibung der gemessenen Verformungsbetrige,
der im l8sungsgeglithten Zustand untersuchten Proben des Stahles 1.4981 mangelhaft war,
wie zuvor bei dem sowohl im l6sungsgeglithten als auch im l8sungsgeglithten und ausgela-
gerten Zustand untersuchten Stahl 14988, Daraus konnte geschlossen werden, daf der
Werkstoffzustand das Kriechverhalten deutlich beeinflussen kann.

"Besonders mangelhaft war die Beschreibung der gemessenen bestrahlungsinduzier-
ten Verformungsbetrige der im kaltverformten Zustand bei 750°C (1023 K) untersuchten
Proben des Stahles 1.4981, wie dies aus Abb. 25 ersichtlich ist.
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Abb. 25 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4981 kv

Daraus konnte geschlossen werden, dal3 es neben dem Werkstoffzustand noch an-
dere Ursachen geben muB, die die bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse austenitischer
Stihle kontrollieren.

Aus Abb. 14 kann ebenso entnommen werden, dal} die stationire Kriechgeschwin-
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digkeit der sich in einer Gruppierung einreihenden Versuchsergebnisse eines gegebenen
Werkstoffes, z.B. 1.4970 Gruppe 1 und 4, bei der gleichen Priifftemperatur zusitzlich noch
vom Werkstoffzustand, d.h. von der ihm aufgeprégten Entropie (S ), abhéngig ist. Diese
Abhéngigkeit ist allerdings eine andere als beim thermisch aktivierten Kriechprozef3.

Die stationire Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-
Kriechprozesses der verschiedenen austenitischen Stihle im kaltverformten Zustand ist
von der Zusammensetzung des Stahles weitestgehend unabhéngig, wie dies aus dem Ver-
gleich der Kriechgeschwindigkeiten der beiden kaltverformten Stihle 1.4970 und 1.4981
{Gruppe 1 und 5) in Abb. 14 deutlich erkennbar ist und aus {Gl. 23) hervorgeht.

Versucht man mit der in Abschnitt 5.5.1. angegebenen Beziehung (Gl. 23) die ge-
messenen Verformungen derjenigen Proben zu berechnen, die bei Spannungen oberhalb
der Ubergangsspannung (0,,) untersucht wurden, also im Spannungsbereich in dem die be-
strahlungsinduzierten Gleit-Kletter Kriechmechanismen das Geschehen kontrollieren, so
ist gemifl Abb. 26 und 27 eine deutliche Diskrepanz zwischen gemessener und berechne-

ter Verformung erkennbar.
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Abb. 26 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
Auf Grund der hoheren Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des
Gleit- Kletter- Kriechprozesses wird die Diskrepanz mit zunehmender Priifspannung zu-

nehmen, Die Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit in diesem Bereich sollte
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Abb. 27 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv

der des Werkstoffes im unbestrahlten Zustand entsprechen. Der Kriechwiderstand unter
Bestrahlung wird allerdings deutlich abnehmen, da die dynamische Erholung infolge der
erzwungenen Punktdefektbildung in Abhingigkeit von der Defekterzeugungsrate iiber-
proportional zunimmt, Die Kriechgeschwindigkeit des unter Bestrahlung entarteten ther-
misch aktivierten Gleit- Kletter- Kriechprozesses wird daher stets wesentlich hoher sein,
als die des unbestrahlten oder nach Bestrahlung unter vergleichbaren Bedingungen bean-
spruchten Materials, Diese Auffassung wird durch die Experimente voll bestiitigt. In Ab-
bildung 28 wird dies exemplarisch fiir den Stahl 1.4970 kv gezeigt.

Die dynamische Erholung, das geschwindigkeitsbestimmende Element des ther-
misch aktivierten Gleit- Kletter- Kriechprozesses, ist ein Punktdefekte absorbierender
Klettervorgang. Man kann daher annehmen, dafl unter Neutronenbestrahlung nicht nur
bei Temperaturen oberhalb, sondern auch weit unterhalb 0.5T, im Temperaturbereich al-
so, wo normalerweise der thermisch aktivierte KriechprozeB3 schon lingst zum Erliegen
gekommen ist, Gleit- Kletter- Kriechprozesse oberhalb einer jeweils von der Priiftempe-
ratur abhingigen Ubergangsspannung ablaufen werden, weil die erforderlichen Punktde-
fekte athermisch tiber die von auflen zugefiihrte Arbeit in ausreichenden Mengen erzeugt

werden.
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Abb. 28 Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des Gleit-Kletterkriechprozesses von der Spannung bzw. von der Defekterzeugungsrate




Solche oberhalb der Ubergangsspannung wirkenden Deformationsmechanismen werden in
der vorliegenden Arbeit ebenfalls nicht niher behandelt, da sie zu einer ganz anderen Ka-

tegorie von Verformungsmechanismen gehéren.

5.5.2. Der bestrahlungsinduzierte tertidre Kriechprozef3

Jede der Abbildungen 29 bis 32 enthiilt der gemessene bestrahlungsinduzierte Ge-
samtverformungsbetrag jeweils einer geborstenen Probe der im kaltverformten Zustand
untersuchten Stihle 1.4970 bzw. 1.4981 und die mit der in (Gl. 23) angegebenen Bezie-
hung, unter Verwendung der dem Experiment zugeordneten externen Variablen Span-
nung, Temperatur und Defekterzeugungsrate berechneten Kriechkurve. Die Diagramme

enthalten alle das jeweilige Experiment charakterisierenden Werte der externen Variablen.
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Abb. 29 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Abb. 30 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Abb, 31 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Abb. 32 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4981 kv

Die gemessene Gesamtverformung (A ) geborstener Proben enthilt neben dem sta-
tioniren Deformationsbetrag (sp) noch einen zusitzlichen Verformungsbetrag (eqt). Dieser,
dem tertifiren Verformungsmechanismus des thermisch aktivierten Kriechprozesses dhnli-
chen Deformationsvorgang, wird "quasi-tertidr" genannt, da wie bereits die Analysen der
in den Abb. 8 - 13 dargestellten Versuchsergebnisse ergaben, dieser eindeutig von der De-
fekterzeugungsrate abhingig ist. Der "quasi-tertifire" Verformungsprozef3 ist also bestrah-
lungsinduzierter Natur,

Die genannten Analysen der Versuchsergebnisse ergaben ferner, dal3 die "quasi-
tertidre" Verformung (eqt) eines kaltverformten austenitischen Stahles ebenfalls proportio-
nal zur Wurzel aus der Defekterzeugungsrate (£) ist und innerhalb eines relativ kurzen
Zeitraumes akkumuliert wird. Dieser ProzeB liuft innerhalb einer Zeitspanne ab, die
schitzungsweise kiirzer als 1/10 der Standzeit ist. Aus den Abbildungen 29 bis 32 kann
man auBlerdem noch erkennen, dafl die gemessene Gesamtverformung (A ) geborstener
Proben etwa doppelt so grof3 ist als der mit (Gl. 23) berechnete bestrahlungsinduzierte
Kriechbetrag. Der "quasi-tertifire" Verformungsbetrag kann z.Zt. nicht berechnet werden.
Dieser wird auch in Zukunft nicht niher untersucht, da seine praktische Bedeutung ge-

ring ist.
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5.5.3. Der bestrahlungsinduzierte nichtstationére Kletter-Kriechprozef3

Um den Ursachen der experimentell beobachteten systematischen Abweichungen
des Kriechverhaltens sowohl bei den im lésungsgeglithten und im lésungsgeglithten und
ausgelagerten Zustinden untersuchten Stihlen als auch bei den im kaltverformten Zustand
untersuchten Stihlen niher zu kommen, wurde notwendigerweise auch die Abhiingigkeit
der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses von der

Zeit, bei den in den oben genannten Zustinden untersuchten Legierungen, analysiert.

10 0 1 [ l‘lllll . Pl !
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Abb. 33 Abhingigkeit der Kriechverformung des Stahles 1.4981 Ig

von der akkumulierten Neutronenschidigung (DPA)
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In Abb. 33 sind die gemessenen mit der Priiffspannung normalisierten bestrahlungs-
induzierten Kriechbetrige (A /o) der geborstenen Proben des Stahles 1.4981 im I6sungsge-
glithten Zustand (lg) in Abhi#ingigkeit von der akkumulierten Strahlenschidigung (£ - t),
die man gewdhnlich in DPA angibt, dargestellt,

Abb. 34 enthilt die mit der Priiffspannung- und der Priifftemperatur normalisierten
Verformungsbetrige geborstener bzw. nicht geborstener Proben des Stahles 1.4988 in den
Zustdnden losungsgeglitht (Ig) bzw. losungsgeglitht und ausgelagert (lg+a), ebenfalls in

Abhingigkeit von der akkumulierten Strahlenschiidigung (% - t) dargestellt,

l[tlll{ l [ RN

1073 ———
~ 1.4988 ’

a-|G+A geborsten

I

®- LG geborsten

O-LG nicht geborsten /

K-t

Abb. 34 Abhiingigkeit der Kriechverformung des Stahles 1.4988 Ig + a

von der akkumulierten Neutronenschidigung (DPA)
Es ist offensichtlich, daf3 die Kriechgeschwindigkeit den bei den beiden austeniti-
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schen Stdhlen sowohl im ldsungsgeglithten als auch im l6sungsgeglithten und ausgelagerten
Zustand beobachteten bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses nicht stationir sondern,

wie man es aus den Abb. 33 und 34 entnehmen kann, proportional zu
é(k) oc t1/2 (25)

ist, da der gemessene zeitintegrierte bestrahlungsinduzierte Verformungsbetrag propor-

tional zu
e(ic) o t3/2 : (26)

ist. Die Kriechgeschwindigkeit dieses bestx‘éhlunés‘induzierten Kletter-Kriechprozesses
nimmt mit der Zeit monoton zu. '

Daraus kann die SchluB3folgerung gezogen werden, daf3 die Verformung bei den im 16-
sungsgeglihten bzw. losungsgegliihten und ausgelagerten Zustand wihrend Bestrahlung
beanspruchten austenitischen Stihlen, von einem anderen als dem bereits erfaBBten bei
kaltverformtem Material wirksame stationire bestrahlungsinduzierte Deformationsprozef3
kontrolliert wird.

Aus Abb. 34 kann man auBlerdem aus der unterschiedlichen Lage der einzelnen
zueinander parallelen Geraden eine wahrscheinliche, jedoch geringe, werkstoffzustands-
spezifische Abhingigkeit der monoton zunehmenden Kriechgeschwindigkeit des bestrah-
lungsinduzierten Kletter- Kriechprozesses erkennen,

Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ferner ergeben, daf3 die Kriechge-
schwindigkeit der kaltverformten austenitischen Stihle nur zu Beginn nahezu stationir ist,
wie dies bereits aus den in den Abb. 12, 13, 18 und 19 dargesteliten Versuchsergebnissen
nachgewiesen werden konnte. Die Kriechgeschwindigkeit verliert allerdings mit der Zeit
allmahlich ihren stationiren Charakter, um schlieBlich ebenfalls in die ¢1/2 Abhiingigkeit
iiberzugehen. Dies ist auch aus den gemessenen Verformungsbetrigen der beiden noch
nicht geborstenen Proben (27B und 28B) deutlich erkennbar, die in den Abb.18 und 19
oberhalb der jeweiligen den stationiren Kriechbereich charakterisierenden Geraden lie-
gen, folglich den stationiren Kriechbereich bereits verlassen haben.

In Abb. 35 sind die mit der Priiffspannung- und der Priiftemperatur normalisierten
Verformungsbetrdge (£(k) / o - © ) der beiden austenitischen Stihle, 1.4981 im kaltver-
formten und 1.4970 im kaltverformten und ausgelagerten Zustand, in Abhingigkeit von
der akkumulierten Strahlenschidigung (£ - t), dargestellt. Aus der Darstellung erkennt
man, daf3 die Kriechgeschwindigkeit sowohl des Stahles 1.4981 als auch des Stahles 1.4970
oberhalb einer Dosis von etwa 25 DPA den stationiren Kriechbereich bereits verlassen

und den nicht stationdren Bereich mit der monoton ansteigenden Kriechgeschwindigkeit

61




erreicht hat. Der Ubergang vom stationiren zum nicht-stationiren KriechprozeB ist, wie
dies spiter gezeigt wird, in komplexer Weise von dem Werkstoff, dem Werkstoffzustand

und den externen Variablen abhingig.
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Abb. 35 Abhingigkeit der Kriechverformung der Stihle 1.4981 kv und
1.4970 kv + a von der akkumulierten Neutronenschidigung (DPA)

Solche als Pfeiler dienenden experimentellen Erkenntnisse, die keinesfalls singuli-
rer Natur sind, bestitigten immer wieder, dafl die Struktur des Materials nicht nur den
Absolutwert der Kriechgeschwindigkeit fiir einen gegebenen Verformungsprozel mitbe-

stimmt, sondern vielmehr sie bestimmt welcher von zwei miteinander konkurrierenden
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Mechanismen das Geschehen kontrollieren. Daraus kann man auch die Notwendigkeit ab-
leiten die zeitabhiingigen strukturellen Anderungen mdglichst vollstindig zu erfassen, zu
begriinden und zu beschreiben, um dadurch die Voraussetzung zu erfiillen, die bestrah-
lungsinduzierten Deformationsmechanismen in ihrer Gesamtheit darstellen zu kénnen. Es
zeigte sich dabei, wie dies spiter niher erdrtert wird, daB mit der Beschreibung der im
Material ablaufenden strukturellen Anderungen, die zwangslaufig mit einer Entropieinde-
rung verbunden sind, auch der Schliissel zur Beschreibung nicht nur der bestrahlungsin-
duzierten sondern der thermisch aktivierten Kriech- und Schadensakkumulationsmecha-

U RN SR | . .
nismen gerunaen wurde.

6. THERMODYNAMISCH-PHANOMENOLOGISCHES MODELL UND
MODELLGLEICHUNG DES BESTRAHLUNGSINDUZIERTEN
KLETTERKRIECHPROZESSES

6.1. Aspekte und Elemente eines Modells

Obwohl die in den vorausgegangenen Abschnitten vorgestellten Ergebnisse eine er-
schopfende Beschreibung des bestrahlungsinduzierten Kletter-Kriechprozesses sicherlich
noch nicht erlauben soll doch versucht werden, auf der Grundlage einer Modellhypothese
eine Gleichung zu formulieren, die den bestrahlungsinduzierten KriechprozeB unterhalb
der Ubergangsspannung ingenieurmiBig beschreibt. Da die Modellhypothese Vorstellun-
gen der - reversiblen und irreversiblen - Thermodynamik zu Analogbetrachtungen be-
nutzt, werden auch die entsprechenden Begriffe wie "Zustandsgleichung" oder "Entropiea-

nalogon" {ibernommen, Kritikern dieses Ansatzes wird diskussionslos zugestanden, daf3

- der Ansatz keinen Anspruch auf Endgiiltigkeit erhebt

- Begriffsbezeichnungen verindert werden kénnen, wenn treffendere gefunden
sind

- dem Autor intuitive Annahmen gestattet sein miissen, wo ohne diese
eine plausible Vervollstindigung des hypothetischen Ansatzes nicht moglich ist
und

- der versuchte Weg nur eine Moglichkeit zur quantitativen Analyse
bestrahlungsinduzierter Deformations- und Schadensakkumulationsprozesse
darstellt; konstruktive andere Hypothesen und Verbesserungsvorschlige sollen

durch die folgenden Ausfithrungen angeregt - aber nicht entwertet - werden.

Um eine Modellgleichung ("Zustandsgleichung") zur Beschreibung der bestrah-

lungsinduzierten plastischen Kriechverformungen, die unterhalb der Ubergangsspannung
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(0,,) auftreten, formulieren zu konnen, miissen Modell entwickelt und mathematische
Formalismen formuliert werden, welche die gefundenen partiellen Zusammenhinge zwi-
schen den externen Variablen Spannung (o), Temperatur (6) und Defekterzeugungsrate (k)
auf der einen Seite und der internen Variablen "Entropieanalogon” (S) des Systems und
Kriechgeschwindigkeit (k) als makroskopisch erfaflbare Reaktionsgréfle auf der anderen
Seite beeinhalten. Da die resultierenden plastischen Kriechverformungen zeitabhidngige,
nicht abklingende, irreversible ReaktionsgréBen sind und die Struktur des Festkorpers
ebenfalls zeitabhingigen Anderungen unterliegt, ist es somit unerldBlich, die Zeitabh4n-
gigkeit der Elementarprozesse modellmiflig zu erfassen und in die zu formulierende Mo-
dellgleichung zu integrieren.

Charakteristisch fiir die diffusionsgesteuerten strukturellen Anderungen in einem
gleichgewichtsfihigen System ist, da3 die Entropie einen vom Betrag der Zustandsvaria-
blen abhiingigen Maximum zustrebt. Solche Prozesse klingen mit der Zeit ab, das das Sy-
stem sich dem Gleichgewichtszustand in dem Mafle n#hert, wie sich die Entropie auf ihr
Maximum zubewegt.

Wird dagegen ein Festkdérper permanent #ufBleren Kriften ausgesetzt oder perma-
nent eine aus fremder Quelle stammende Arbeit dem System zugefithrt, so wird dieses
niemals thermodynamisches Gleichgewicht erreichen. In einem solchen System kénnen die
diffusionsgesteuerten, aus der Wechselwirkung zwischen den. externen Kriften und den
Neutronen auf der einen Seite und den atomaren Bausteinen auf der anderen Seite resul-
tierenden, Verformungsprozesse nicht abklingen. Ein solches System ist somit nicht
gleichgewichtsfahig da sowohl die externen Krifte als auch die Neutronen stindig Entro-
pie erzeugen, Diese als bleibende Verformung sich dem Beobachter nach auflen offenba-
renden Entropie kann gemessen und exakt bestimmt werden.

Um die angestrebte Beschreibung der Ablaufgeschwindigkeit der bestrahlungsin-
duzierten plastischen Verformungsprozesse formulieren zu kdénnen, ist es erforderlich, ne-
ben den zeitabhingigen dem "Gleichgewicht" zustrebenden Entropieinderungen auch den
zeitabhéngigen Entropiezuwachs, welcher infolge der Struktur- und Forminderungen ent-
steht, zu erfassen und in dem Formalismus zu integrieren, da die Struktur wiederum die
Geschwindigkeit der Prozesse beeinfluf3t.

Die gewiinschte Modellgleichung muf} also die Fihigkeit besitzen das betrachtete
komplexe System vollstindig zu beschreiben. Das bedeutet, daf3 es erforderlich ist sowohl

* den Formalismus fiir die zeitabhingigen Anderungen der Mikrostruktur, die ja

im Sinne der Thermodynamik als Entropieinderungen des dem "Gleichgewicht"
zustrebenden Systems aufzufassen sind, herzuleiten als auch

* den Formalismus fiir den monotonen Entropiezuwachs, welcher infolge der

externen Kraft und der dem System von auflen zugefiihrten Energie, die aus

der Neutronen-Impulsidnderung resultiert, zu formulieren.
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In die Uberlegungen missen folglich die zeitabhingigen Anderungen der Verset-
zungs- und Ausscheidungsstrukturen, die Wanderung der gebildeten Punktdefekte, die
Versetzungskletterprozesse, die Bildung und das Wachstum von Heliumblischen, die Po-
renkeimbildung und das Porenwachstum sowie die Wechselwirkungen zwischen den ein-
zelnen Spezies untereinander einflief3en.

Beziiglich dem Aufbau, der Entwicklung und der Vervollkommnung des Modells,
zur Beschreibung des unterhalb der Ubergangsspannung wirksamen bestrahlungsinduzier-

ten Kriechprozesses, wurden folgende Fragenkomplexe behandelt:

1. Sind auBer Kletterprozesse auch andere Mechanismen wie die Gleit-
Kletter- Prozesse (I-creep) oder dhnliche Deformationsmechanismen
moglich?

Es kann theoretisch ohne groBe Schwierigkeiten nachgewiesen werden, daf3 in dem
betrachteten Intervall der externen Variablen bestrahlungsinduzierte Kriechdeformation
iiber Gleit- Kletter- Kriechprozesse praktisch nicht stattfinden kann, wenn ein kletterge-
steuerter Deformationsmechanismus als geschwindigkeitsbestimmendes Element das Ge-
schehen kontrolliert. Beachtet man ferner, da3 Gleit-Kletterschritte enthaltende Verfor-
mungsprozesse einen Spannungsexponenten n>2 erfordern, so ist ein Deformationsprozef3
dieser Art unterhalb der Ubergangsspannung o, bislang nicht. beobachtet worden, Ebenso
konnten bislang bei den analysierten Versuchsergebnissen der In-Reaktorexperimente kei-
ne Hinweise fiir eine Anderung der Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
des bestrahlungsinduzierten Kletterkriechprozesses wihrend des Verformungsvorganges
selbst beobachtet werden, so dafB ein Ubergang von dem Kletter- zu einem Gleit-Kletter
Kriechproze3 sowohl experimentell als auch theoretisch nicht begriindet werden kann.
Diese Auffassung ist in Widerspruch zu den von anderen Autoren [39,63-65] vorgenom-
menen Interpretationen der experimentellen Daten, wonach die lineare Spannungsabhin-
gigkeit der Kriechgeschwindigkeit nur zu Beginn das Geschehen kontrolliert und iiber die
Zeit eine Umwandlung in die quadratische Spannungsabhingigkeit erfdhrt.

Beachtet man auBerdem, daB die resultierenden Verformungsbetrige des Gleit-
Kletter-Kriechprozesses nur aus den Gleitkomponenten stammen, so miissen bei Mehr-
fachgleitung die Gleitsysteme des Vielkristalls aktiviert werden, bei denen unter minima-
lem Arbeitsaufwand maximale Verformungsbetriige auftreten,

Bei dem hier behandelten bestrahlungsinduzierten KletterkriechprozeB3 entstehen
die Verformungsbetrige dagegen infolge des Kletterns von zur Normalspannung parallel
oder nahezu parallel ausgerichteten Versetzungen oder Versetzungsloops durch Absorption
von Leerstellen (Aufzehrung von Atomebenen) bzw. infolge des Kletterns von zur Nor-
malspannung senkrecht oder nahezu senkrecht ausgerichteten Versetzungen oder Verset-

zungsloops durch Absorption von Zwischengitteratomen (Wachsen von Atomebenen).
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Allein dieser Unterschied zwischen dem Kletterkriechproze3 und dem Gleit-
Kletterkomponenten enthaltenden Kriechprozef laf3t die logische SchluBfolgerung zu, daf
ein Ubergang von dem einen zum anderen Mechanismus niemalé erfolgen kann. Dieses
Modell beriicksichtigt also auch den Beitrag der Leerstellen und wihrend des Kriechpro-
zesses ablaufenden strukturelle Anderungen, so daB er sich dadurch deutlich von dem
SIPA -Kriechprozef3 abhebt [21,24].

2. Welches sind die eigentlichen Ursachen fiir die beobachtete monotone
Zunahme der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten
Kriechprozesses?

Die beobachtete monotone Zunahme der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungs-

1/ 2. wird sowohl als Folge des Loopwachstums

induzierten Kletterkriechprozesses, é"p o t
als auch der Ausrichtung des Versetzungsnetzwerkes interpretiert.

3. Kann die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten

Kriechprozesses durch eventuelle Bildung und Absorption von
Mehrfach - Punktdefekten, Doppelleerstellen und Doppelinterstitiellen
beeinfluf3t werden?

Da der Beitrag der Doppelleerstellen zum Diffusionsstrom der leeren Gitterplitze '
groB3 gegeniiber demjenigen der Einfachleerstellen ist, wird die Kriechgeschwindigkeit
des Kletterkriechprozesses mit zunehmender Konzentration an Doppelpunktdefekten er-
heblich zunehmen [161]. Die Abhidngigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Defekter-

zeugungsrate wird eine hdherer Ordnung annehmen,
& (k) o i/ 27)

4. Wie beeinfluf3t die Versetzungsdichte die Kriechgeschwindigkeit des

bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses?

Eine hohe Versetzungsdichte impliziert eine hohere Kriechgeschwindigkeit, d.h.
kaltverformtes Material wird zu Beginn eine deutlich hohere Kriechgeschwindigkeit als
l6sungsgeglithtes Material haben. Dabei wird sich das Versetzungsnetzwerk ausrichten und
die Versetzungsdichte abnehmen, um den von den externen Variablen vorgegebenen dy-
namischen Gleichgewichtszustand der Struktur zu erreichen. Die Kriechgeschwindigkeit
wird dabei ihren Maximalwert annehmen,

5. Welchen Einfluf} hat eine Teilchen- oder eine Matrixhirtung auf

die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses?

Eine Ausscheidungshirtung wird die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsindu-
zierten Kletterkriechprozesses herabsetzen. Die Kriechgeschwindigkeit wiirde proportional
zum Volumenanteil der ausgeschiedenen Phasen abnehmen.

Eine Matrixhdrtung kénnte die Beweglichkeit der Punktdefekte und somit eben-
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falls die Kriechgeschwindigkeit herabsetzen,

6. Kann Schwellen den bestrahlungsinduzierten Kriechprozef3 beeinflussen?

Das Schwellen wird die Kriechgeschwindigkeit des Kletterkriechprozesses, infolge
der dabei auftretenden Erh8hung des interstitiellen Uberschusses, nicht nennenswert be-
einflussen, da nur ein Bruchteil dieser mit den geeignet ausgerichteten Versetzungen in
Wechselwirkung kommen wird. Der KletterkriechprozeB kann allerdings, infolge der aus
der Wechselwirkung zwischen den kletternden Versetzungen und den Porenkeimen bzw,
den wachstumsfihigen Poren resultierenden Schneidprozessen, die Schwellrate merklich
erhohen, Dieser Prozell wird kriechgetriebenes Schwellen {(Creep Driven Swelling - CDS)
genannt.

Die Natur, das Modell und die Zustandsgleichung dieses bereits beobachteten Phi-
nomens mufiten notgedrungenerweise entwickelt und verstanden werden, um die Ursa-
chen fiir die beobachteten Diskrepanzen, zwischen den berechneten und den ermittelten
Kriechbetrigen kriechbeanspruchter Proben, erfassen und begriinden zu kénnen. Als
Kriechverformung wurde dabei die Differenz aus gemessenem Gesamtbetrag kriechbean-
spruchten Proben abziiglich den Schwellbetrag spannungslos bestrahlter Proben definiert,

7. Kann der bestrahlungsinduzierte Kriechprozef3 die Erholungs- oder gar

Rekristallisationsvorgiinge beschleunigen, und welchen Einfluf}
wiirden solche Prozesse wiederum auf die Kriechgeschwindigkeit des
bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses ausiiben?

Eine Zunahme der Erholungs- und Rekristallisationsbereitschaft konventioneller
Art ist in dem betrachteten Temperatur- und Neutronenfluf3bereich und insbesondere un-
ter Spannung nicht auszuschlieBen. Die Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzier-
ten Kletter-Kriechprozesses wird durch stattfindende Erholungs- oder Rekristallisations-
prozesse nur geringfiigig beeinfluft. Die Ubergangsspannung o, wird dagegen deutlich
reduziert werden, da die Kriechgeschwindigkeit der Gleit-Kletter Kriechprozesse sich
dabei deutlich erhéhen wird.

8. Kann der Spannungszustand (einachsig, mehrachsig) den

bestrahlungsinduzierten Deformationsprozefl beeinflussen?

Der Spannungszustand kann die Deformationsmechanismen nicht verindern, so
daf} auch die Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Klet-
ter-Kriechprozesses von den externen Variablen sich nicht verindern wird. In axialer
Richtung ist allerdings eine halb so groBe Kriechgeschwindigkeit bei Rohrinnendruckbe-
anspruchung zu erwarten,

9. Wie ist der Einflufl eines hohen Temperaturgradienten auf die

Kriechgeschwindigkeit des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses?
Der Einfluf3 eines hohen Temperaturgradienten auf die Kriechgeschwindigkeit des

bestrahlungsinduzierten Kletterkriechprozesses ist, auf Grund der deutlich schwicheren
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Temperaturanhingigkeit des Diffusionskoeffizienten der Interstitiellen, gering.

10. Kann der bestrahlungsinduzierte Kriechprozef3 generell zum Bruch fiithren?

Die kletternden Versetzungen kénnen auch bei Temperaturen weit unterhalb 0.5T,
Helium zu den Korngrenzen transportieren, so dafl der Schadensakkumulationsprozef3
nicht zum Erliegen kommen wird., Heliumblasen -Bildung -Wachstum und das Zusam-
menwachsen solcher in den senkrecht zur Normalspannung liegenden Korngrenzen kann
also auch bei mittleren Temperaturen stattfinden, so daBl die zum Versagen fithrende Rif3-
bildung, infolge der nach wie vor ablaufenden Kavitationsprozesse, entstehen wird.

11, Welche Zusammenhinge bestehen zwischen dem bestrahlungsinduzierten

Kriechprozel und dem Schadensakkumulationsprozef3?

Der Einfluf3 des Kletterkriechprozesses auf das Zeitstandverhalten ist stark ausge-
pragt. Im Wirkungsbereich des Kletterkriechprozesses ist die Standzeit unter Bestrahlung
deutlich geringer als die des im unbestrahlten oder nach Bestrahlung beanspruchten Mate-
rials [51].

12, Kann der Nabarro-Herring oder der Coble Kriechproze3 gegeniiber dem

bestrahlungsinduzierten KriechprozeB dominieren?

Obwohl die mittleren Kristallitgrofen der verschiedenen in den Mol-2 Experimen-
ten untersuchten Proben - gemessen als "Kristallitdurchmesser" - zwischen etwa 5 und
80um lagen, konnte kein Einflufl der Kristallitgrofe auf die Kriechgeschwindigkeit des
Kletter- Kriechprozesses festgestellt werden. Beachtet man dabei, dal3 die Kriechrate des

Coble-Kriechprozesses reziprok proportional zur dritten Potenz des Korndurchmessers ist,

Egopte & 1/d° (28)

so kann gefolgert werden, dafl der beobachtete Kletterkriechproze mit dem Coble-
KriechprozeB nichts gemeinsames hat. Der Coble-Kriechproze3 wird daher keine nen-
nenswerten, mit denen des Kletterkriechprozesses vergleichbaren, Deformationsbeitrige
liefern. Es sei allerdings einschrinkend angemerkt, daB erst eine Betrachtung der Kristal-
litgr6Ben tiber mittlere "Sehnenlingen" anstelle von "Durchmessern” eine fiir riumliche Sy-
steme verlidfliche Aussage liefern kann [188].

Aus der Fiille der angesprochenen Fragenkomplexe, die keineswegs vollstindig er-
faf3t und schon gar nicht ausschépfend behandelt wurden, wird deutlich wie kompliziert
die Behandlung der bestrahlungsinduzierten Deformationsprozesse ist. Wenn es aber ge-
lingt plausible oder gar unanfechtbare Antworten auf die Fragenkomplexe zu geben, so
wird es auch moéglich sein, sich die ablaufenden Reaktionen verstindlich zu machen, theo-
retisch zu begriinden und mathematisch zu formulieren. Dies soll hier eher demonstrativ
als umfassend diskutiert und zusammenfassend dargestellt werden.

Das neue in dieser Arbeit behandelte Modell basiert auf den infolge der elasti-
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schen Gitterverzerrungen entstehenden Driften zwischen den Leerstellen und den Zwi-
schengitteratomen, so dafl man diesen Mechanismus Elastodiffusion SIPA oder aber auch
Anisotropie SIPA [21,24] nennen kann. Da dieses Modell Gleit-Kletterprozesse prinzipiell
ausschlie3t, werden Modelle solcher Art vorlaufig nicht behandelt. Das neue Modell, das
wir in Zukunft SIPA-AD nennen wollen, zeichnet sich gegeniiber dem urspriinglichen
SIPA -Modell dadurch die folgenden charakteristischen Merkmale aus:

1. Die Kriechdeformation entsteht sowohl infolge des Kletterns
(des Schrumpfens) von parallel zur Normalspannung ausgerichteten
Versetzungen oder interstitiellen Versetzungsloops durch Absorption von
Leerstellen als auch infolge des Kletterns (Wachsens) von senkrecht zur
Normalspannung ausgerichteten Versetzungen oder Interstitiellen-
Versetzungsloops durch Absorption von Zwischengitteratomen,

2. Die Kriechdeformation entsteht ebenso infolge des Kletterns (des Wachsens)
von parallel zur Normalspannung ausgerichteten Leerstellen-Versetzungsloops
durch Absorption von Leerstellen sowie infolge des Kletterns (der Vernichtung)
von senkrecht zur Normalspannung ausgerichteten Leerstellen-Versetzungsloops
durch Absorption von Zwischengitteratomen.

3. Substantieller Bestandteil des Modells ist die Entstehung von
Kriechdeformation durch Klettern von Versetzungen oder Versetzungsloops
sowohl durch die Absorption von Doppel-Leerstellen als auch
Doppel-Zwischengitteratomen.

4. Das Modell trigt auBerdem der Struktur und den stetigen strukturellen
Anderungen iiber Entropieanalogiebetrachtungen Rechnung.

5. Die Beitriige sowohl der Einfachen- und der Doppel-Leerstellen als auch der
Einfachen- und der Doppel-Interstitiellen wurden sehr genau durch die sie
charakterisierenden externen Variablen Defekterzeugungsrate und
Aktivierungsenthalpie der Wanderung qualifiziert.

Die Quantifizierung wurde mit den Mitteln der Thermodynamik bzw. der Ther-
modynamik irreversibler Prozesse vorgenommen wobei man auch hier ganz neue Wege be-
schritt, Die ablaufenden atomaren Vorginge und die daraus resultierenden Deformations-
und Schadensakkumulationsprozesse wurden zweckmifBigerweise als Relationen zwischen
den das System charakterisierenden externen Variablen Spannung, Temperatur und Defek-
terzeugungsrate und den ReaktionsgréBen dargestellt.

Die Versetzungen fithren dabei nicht-konservative Klettérbewegungen aus und er-
zeugen dadurch makroskopisch mefbare plastische Verformungen. Die bevorzugte Ab-
sorption von bestrahlungsinduzierten Leerstellen und Zwischengitteratomen an Verset-
zungsloops und Stufenversetzungen kdnnen also iiber Kletterprozesse Kriechdeformatio-

nen erzeugen.
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Nachfolgend sollen die Elemente des Modells, die zur Formulierung der Zustands-

gleichung fithrten, zusammenfassend beschrieben und diskutiert werden.

* Die Kriechverformungen entstehen durch nichtkonservative Kletterprozesse von
in geeigneter Orientierung liegenden Versetzungen oder sich aus Punktdefekten
bildenden Versetzungsloops infolge der Absorption von Leerstellen bzw.
Zwischengitteratomen,

* Das Klettern der Versetzungen oder der Versetzungsloops kann durch die
Absorption von Monopunktdefekten bzw. Doppelpunktdefekten erfolgen, so daf
man zwei voneinander unabhingige Elementarmechanismen zu betrachten hat.

* Die Kriechgeschwindigkeit des, Monoleerstellen bzw. Monointerstitiellen,
absorbierenden Elementarprozesses ist proportional zur Wurzel aus der
Defekterzeugungsrate. Der geschwindigkeitsbestimmende Mechanismus ist die
Wanderung der Monopunktdefekte,

* Die Kriechgeschwindigkeit dieses Elementarprozesses ist zu Beginn und
innerhalb eines von den externen Variablen abhidngigen Zeitintervalls nahezu
stationdr,

* Die Kriechgeschwindigkeit des, Doppelleerstellen bzw, Doppelinterstitiellen,
absorbierenden, Elementarprozesses ist proportional zur Wurzel aus der dritten
Potenz der Defekterzeugungsrate. Der geschwindigkeitsbestimmende
Mechanismus ist die Wanderung der Doppelpunktdefekten.

* Die Kriechgeschwindigkeit dieses Elementarprozesses ist auerdem proportional
zur Wurzel aus der Zeit (tl/z).

* Es wird auBerdem angenommen, dafB die Temperaturabhingigkeit der
Kriechgeschwindigkeit beider Elementarmechanismen durch unverinderte
Wanderungsenthalpien, sowohl fiir die Mono- bzw. Doppel-Leerstellen als auch
fiir die Mono- bzw. Doppel-Interstitiellen, charakterisiert wird.

* Doppel-Leerstellen und Doppel-Interstitiellen haben allerdings eine 12-fach
héhere Beweglichkeit als die der Monospezies. Die 12-fach héhere
Beweglichkeit der kugelunsymetrischen Doppelpunktdefekte ist méglicherweise
von der Koordinationszahl des Kristallgitters abhdngig.

* Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ergeben, daf3 in Abhingigkeit von
der Struktur des Stahles der eine oder der andere Elementarprozef3 dominiert.

* Welcher der beiden Elementarmechanismen dominiert hingt einzig und allein
von dem Angebot an Doppelpunktdefekten ab, da die Versetzungen selbst sich
gegeniiber Mono- bzw. Doppelpunktdefekten unspezifisch verhalten, d.h. diese
kénnen nicht erkennen ob sie Mono- oder Doppelpunktdefekte absorbieren.

* Der durch Monopunktdefekte kontrollierte Elementarproze3 dominiert bei den
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kaltverformten austenitischen Stihlen; d. h. bei Werkstoffen, deren Ausgangs-
entropieanalogon héher als das von den externen Variablen vorgegebene
dynamischen Gleichgewichtsentropieanalogon ist. Auf Grund der hohen
Versetzungsdichte (hohen Senkendichte) ist in solchen Werkstoffen die
Bildung von Doppelpunktdefekten stark gehemmt,

* Der von den Doppelpunktdefekten kontrollierte Elementarproze3 dominiert bei
den l6sungsgeglithten austenitischen Stihlen: d. h. bei Werkstoffen, deren
Ausgangsentropieanalogon niedriger als das von den externen Variablen
vorgegebene dynamischen "Gleichgewichtsentropieanalogon" ist. Auf Grund
der niedrigen Versetzungsdichte (niedrigen Sénkendichte) ist in solchen
Werkstoffen die Bildungsrate fiir Doppelpunktdefekte wesentlich hoher.

* Die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Doppelpunktdefekten nimmt also
mit Zunahme der freien Weglinge zu.

* Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ferner ergeben, daf3 die
Kriechgeschwindigkeit der kaltverformten austenitischen Stihle ihren
stationiren Charakter, in Abhingigkeit von den Werten und der Konstellation
der externen Variablen, allméihlich verliert um schlieBlich die t1/2 anzunehmen.
Parallel damit ist eine Zunahme des Beitrages der Doppelpunktdefekten zu
erwarten.

* Die Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit beider Elementarprozesse
ist linear.

* Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ferner ergeben, daf} die "stationire"
Kriechgeschwindigkeit kaltverformter austenitischer Stihle von der chemischen
Zusammensetzung des Stahles unabhéngig ist.

* Die Kriechgeschwindigkeit, des von der Absorption von Doppelpunktdefekten
beherrschten Elementalprozesses, ist von der Strukturstabilitit des Stahles,

somit also von der chemischen Zusammensetzung des Stahles, abhingig.

Das Modell und die darauf begriindete Modellgleichung kénnen die angestrebte
ingenieurmiBige Verwendung allerdings erst dann erlangen, wenn es gelingt, den Forma-
lismus fiir die zeitabhingigen Anderungen der Struktur, die ja im Sinne der Thermody-
namik als Entropieinderungen zu verstehen sind, zu formulieren.

Forderungen dieser Art sind allerdings mit Hilfe der Thermodynamik reversibler
Prozesse nicht erfiillbar. Es muf3 vielmehr die Thermodynamik irreversibler Prozesse her-
angezogen werden. Die Thermodynamik irreversibler Prozesse wurde auf den von L. On-
sager [162] 1931 verdffentlichten Theorie aufgebaut, Diese gestattet es, in einer sehr ein-
fachen und anschaulichen Weise, die Entropieerzeugung fiir einen beliebigen irreversiblen

ProzeB willkiirlicher Komplexitit zu berechnen [157]. Die Ableitung der Entropie nach
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der Zeit wird als Entropieerzeugung oder Entropiequelle bezeichnet; sie gibt die Entropie,

die wihrend eines irreversiblen Prozesses in der Zeiteinheit entsteht, wieder
AS =), J X (29)

Hier sind: J; die Flisse und
Xi die Krifte

Der Ausdruck fiir die Entropieerzeugung hat die Form einer Summe von Produk-
ten aus "Flussen" J, und "Kriften" X, In der Thermodynamik der irreversiblen Prozesse
werden die GriBen Xi (i=1,2,3,...,n) "Krifte" genannt und sind mit einem Temperaturgra-
dienten, einen Konzentrationsgradienten, einem Potentialgradienten oder einer chemi-
schen Affinitit identisch. Diese "Krifte" kénnen irreversible Erscheinungen verursachen,
so z.B. einen Wirmestrom, einen Diffusionsstrom, einen elektrischen Strom oder bei den
hier betrachteten Kriechverformungen einen Teilchenstrom, welcher unter der Einwir-
kung einer 4uBeren Spannung plastisches FlieBen erzeugt. Diese werden "Fliisse" oder
"Stréme" genannt. Thre Symbole sind J, (i=1,2,3,...,n). Ganz allgemein betrachtet wird ir-
gendeine "Kraft" irgendeinen "Fluf3" bewirken. So ruft z.B. ein Konzentrationsgradient
oder ein Temperaturgradient eine Diffusion hervor (gewdhnliche oder Thermodiffusion),

Der Ausdruck fiir die Anderung der Entropie muf verstindlicherweise in zwei
Teile aufgespaltet werden: Ein Teil, der die aus der Umgebung aufgenommene Entropie

angibt
dS=dQ/T (30)

und ein anderer fiir die im Inneren erzeugte Entropie, die das Ergebnis der im System ab-
laufenden irreversiblen Prozesse ist. Die im Inneren in der Zeiteinheit erzeugte Entropie

ist durch den folgenden Ausdruck
diS/dt=Ju-Xu+ZJk-Xk (1)

gegeben. Die beiden "Fliisse" in dieser Gleichung sind: J, der Energiestrom und J, der
Materiestrom.

Unter Anwendung der so skizzierten fheoretischen Grundlagen wurde die benétig-
te Funktion formuliert, die es gestattet, das in der Zeiteinheit erzeugte Entropieanalogon
fiir den bestrahlungsinduzierten Kriechprozef3 zu beschreiben,

Es hat sich gezeigt, daB die Entwicklung vom Anfangs- zum dynamischen Endzu-

stand einem Exponentialgesetz folgt. Die Funktion mufte allerdings den spezifischen be-
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strahlungsinduzierten Mechanismen Rechnung tragen und wurde daher entsprechend er-
weitert, Die erzwungene Punktdefektbildung, welche infolge der dem System von auflen
zugefithrten Energie, d. h. aus der Neutronen-Impulsinderung, resultiert, ist auf der ei-
nen Seite mit einer Entropiezunahme verbunden, auf der anderen Seite aber kénnen die-
selben Punktdefekte die Entropie eines kaltverformten Materials reduzieren, da diese stets
hoher ist als die von den externen Variablen vorgegebene dynamische Gleichgewichtsent-
ropie. Diese Form der Entropie wird inneres oder auch wahres Entropieanalogon genannt,
Das Entropieanalogon eines l6sungsgeglithten Materials wird dagegen sukzessive zuneh-
men. Beachten wir noch, daf3 die Rekombination von Punktdefekten der dominierende
AusheilprozeB ist, so ist der effektive Teilchenflu3 proportional zu der Wurzel aus der
Defekterzeugungsrate.

Da ferner die bestrahlungsinduzierten Punktdefekte in Bezug auf das Gesamtvo-
lumen in relativ kleinen Riumen in groRer Anzahl gebildet werden sind die ortsbezogenen
Konzentrationsgradienten sehr steil. Die Punktdefektkonzentration ist in diesen als Cluster
bezeichneten Riumen sehr hoch, so daf} die thermische Leerstellenkonzentration vernach-
lassigbar wird. Wir kénnen aus diesem Grunde in den aufzustellenden Gleichungen stets
nur mit den bestrahlungsinduzierten Punktdefekten operieren.

Das Produkt aus

I = kY26 . M7 (32)
reprisentiert den bestrahlungsinduzierten Teilchen-Diffusionsstrom. Die Defekterzeu-
gungsrate « ist die mittlere pro Atom und Zeiteinheit erzeugte Punktdefektmenge und ©_
ist die Diffusionsgeschwindigkeit der Punktdefekte.

Die "Kraft" ist wiederum das Produkt aus

X, = &l/2. g1/2 (33)

Die Defekterzeugungsrate £ reprisentiert hierbei den Konzentrationsgradienten

und o die spannungsbedingte Ausrichtung der Diffusionspfade.

ds / dt=exp[- C,- S,/ (k%@ - t1/2. k2. ol/%) (34)
Hier sind: dS / dt - Geschwindigkeit des Prozesses,
ds - Entropiedifferenz,
dt - Zeitabschnitt,
K - die Defekterzeugungsrate,
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CB - eine Anpassungskonstante,

S0 - das Entropieanalogon des Materials im Ausgangszustand,
H_ -~ der scheinbare Diffusionskoeffizient,

o - die angelegte Spannung und

t - die Zeit.

Um den Konfigurationsraum des Integrals auf 1 zu normieren wurde die rechte
Seite der obigen Gleichung (34) durch das Entropieanalogon des Materials im Ausgangszu-
stand S_ dividiert.

Diese Funktion gestattet es aiso die wihrend des bestrahlungsinduzierten Kriech-
prozesses ablaufenden zeitabhingigen strukturellen Anderungen zu erfassen und zu be-

schreiben.

6.2, Die Modellgleichung des bestrahlungsinduzierten Kletter -~ Kriechprozesses

Die so in Worten und Gleichungen erfaf3iten Elemente, Mechanismen und Zusam-
menhinge, sowohl der beiden miteinander konkurrierenden Elementarkriechprozesse als
auch der zeitabhiingigen Entropiefinderungen, lassen sich in der folgenden Gleichung zur
Beschreibung der Kriechgeschwindigkeit der bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse zu-
sammenfassen:

. o\ _ 21/2 +3/2  ,1/2
Es1pA-AD o) = K% 00, -6 /S +C a0, 0, - i (P

exp[-S, - C, / (tY/%. 0_- & - o'/?)] (35)

In dieser Gleichung sind:
S 0 ~ das Entropieanalogon des Materials im Ausgangszustand, die im
einzelnen von der Versetzungsdichte, der Versetzungskonfiguration,
der geldsten Legierungselemente und der ausgeschiedenen Phasen
abhingig ist.

C - eine Anpassungskonstante,

C - eine werkstoffspezifische Kenngrtfle, die von der chemischen
Zusammensetzung und der Gitterstruktur abhangig ist und die thermische
Stabilitidt des Werkstoffes charakterisiert. Je héher der Wert dieser
KenngrofBle ist, um so instabiler ist der betreffende Werkstoff.

Q, - der Effizienzfaktor, welcher der Absorption von mehrfachen Punktdefekten
Rechnung tragt.

Diese Faktoren haben zwar physikalische Bedeutung miissen aber experimentell
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bestimmt werden. Auch das Entropieanalogon S, muf} iiber die Versetzungsdichte abge-
schitzt werden, weshalb die Gleichung empirisch, das Modell hypothetisch bleibt - den
Ansatz aber nicht entwertet.

Die Elemente der Zustandsgleichung erlauben es den beobachteten bestrahlungsin-
duzierten Kletterkriechproze in die Kategorie der SIPA [21,24] bzw. der SIPN [6]
Kriechprozesse einzuordnen. Obwohl dieser sich durch ein ganz wesentliches Merkmal
von den Beiden unterscheidet, ndmlich durch die Beitrige der Leerstellen, die die Quer-
kontraktion bewirken. Die Beitrige, sowohl der Interstitiellen als auch der Leerstellen, re-
sultieren aus der spannungsinduzierten Diffusionsanisotropie [45,75,76]. Tom2 [75] konnte
mit seinem Modell, das unter Anwendung des von Kronmiiller et al. [76] vorgeschlagenen
Diffusionsmodells fiir Punktdefekte in einem elastischen Dehnungsfeld, als auch mit Hilfe
der theoretischen Beitrdge von Savino [45], und Dederichs and Schréder [46] entstand, zei-
gen, daf3 die Senkenstirke von Versetzungen in Folge der spannungsinduzierten Diffusi-
onsanisotropie-Richtung abhingig ist. Das Phinomen der Diffusionsanisotropie und vor
allem der Effekt der Sattelpunktanisotropie auf die Senkenstirke von Versetzungen und
Versetzungsloops wurde zur gleichen Zeit oder etwas spiter eingehend von Woo and Savi-
no [90], Woo [77,93,103] sowie Skinnner and Woo [91,94] theoretisch behandelt. Die Auto-
ren konnten zeigen, daBl sowohl die Diffusionsanisotropie als auch die Sattelpunktaniso-
tropie Effekte erster Ordnung gegeniiber den Effekten zweiter Ordnung des gewdhnlichen
SIPA-Kriechmechanismus sind. Die richtungsabhingige Anderung der Senkenstirke von
Versetzungen ist bei dem SIPA-AD Kriechmechanismus reziprok proportional zur Tempe-
ratur. Gemif dem Modell von Woo [93,103] ist die Kriechgeschwindigkeit auch noch von
der Versetzungsdichte abhiingig. Die Kriechgeschwindigkeit nimmt mit zunehmender Ver-
setzungsdichte zu. Oberhalb einer gegebenen Versetzungsdichte nimmt die Kriechge-
schwindigkeit mit weiterer Zunahme dieser wieder ab. Die Abhingigkeit der Kriechge-
schwindigkeit von der Versetzungsdichte konnte in dem hier vorgestellten bestrahlungsin-
duzierten makroskopischen Kriechmodell und mit Hilfe der internen Variablen, die die
Entropie ebenso erfaflt und sogar in Abhiingigkeit von der Zeit exakt beschrieben werden,
Da das in dieser Arbeit vorgestellte makroskopische Modell in vieler Hinsicht dem SIPA-
AD bzw. dem Elastodiffusion-SIPA entspricht wollen wir die von Tom& gewiihlte Benen-
nung, SIPA-AD, iibernehmen.

Der erste und zweite Term der Modellgleichung reprisentieren die Kriechge-
schwindigkeit von zwei unabhiingig voneinander das Geschehen kontrollierenden Elemen-
tar~-Kriechprozesse. Ihrer physikalischen Bedeutung nach kénnen diese wie folgt charakte-

risiert werden:

* Der 1. Term beschreibt die Kriechgeschwindigkeit des, wihrend des Aufbaus

oder der Umordnung vorhandener Versetzungsstrukturen, dominierenden
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Kriechprozesses. Die Kriechgeschwindigkeit dieses, das Verformungsgeschehen
gewOhnlich zu Beginn der Beanspruchung kontrollierende, Elementar-
Kriechprozesses ist nahezu stationir. Die Kriechverformungen entstehen,
infolge des Kletterns von Versetzungen bzw. Versetzungsloops, durch
priferentielle Absorption von einfachen Punktdefekten. Wir wollen ihn

daher SIPA-MP-AD Kriechproze3 nennen.

* Der 2. Term beschreibt die Kriechgeschwindigkeit des, infolge des Kletterns
von Versetzungen bzw. Versetzungsloops durch Absorption von
Doppeleerstellen bzw. Doppelinterstitiellen, resﬁltierenden Elementar-
Kriechprozesses. Die Kriechgeschwindigkeit dieses Kriechprozesses ist nicht
stationdir. Diese nimmt mit der Zeit monoton zu, Da dieser Elementar-
Kriechproze3 durch die Absorption von Doppelpunktdefekten gekennzeichnet
ist wollen wir ihn SIPA-DP-AD nennen.

Der erste Term der Modellgleichung reprisentiert die Kriechgeschwindigkeit des
stationdren Kriechprozesses als Funktion der externen Variablen des Systems (o), (6) und
(k). Die Abh‘cingigkejt der Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate dieses
Monopunktdefekte absorbierenden Elementarprozesses ist der Modellgleichung nach pro-

portional zur Wurzel aus der Defekterzeugungsrate,

é(SIPA—MP—AD)(k’) o &1/7 , (36)

Diese wurde experimentell ermittelt und mehrfach nachgewiesen. Von den Auto-
ren, sowohl des vergleichbaren SIPA - Modells [21,24] als auch des SIPA-AD [45,46,75,
76] bzw. des Elastodiffusion SIPA [90,91,93,94,103] Modells sowie von -dem iiberwiegen-
den Teil der Autoren, die zu diesem Themenkreis Beitrige geleistet haben [13,17,26-48,
51-58], wird allerdings stets eine lineare Abhidngigkeit zwischen der Kriechgeschwindig-
keit und der Defekterzeugungsrate angenommen.

Da das Ausgangsentropieanalogon eines kaltverformten Materials héher als das den
externen Variablen entsprechende dynamischen "Gleichgewichtsentropieanalogon" ist,
wird die Kriechgeschwindigkeit dieses Elementar-Kriechprozesses, infolge der im System
simultan ablaufenden Entropieanalogonabnahme, stationir sein.

Die Kriechgeschwindigkeit des SIPA-MP-AD Elementarkriechprozesses ist, wie
dies aus dem ersten Term der Modellgleichung entnommen werden kann und experimen-
tell nachgewiesen werden konnte, vom Entropieanalogon des Materials, d.h. vornehmlich
von der Versetzungsdichte, abhingig.

Aus der linearen Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Spannung kann

die SchluBfo]geruhg gezogen werden, daf3 der Mechanismus des SIPA-MP-AD Kriechpro-
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zesses auf das Klettern von Versetzungen zuriickzufithren ist.

Die Funktion fiir die Temperaturabhingigkeit des SIPA-MP-AD Kriechprozesses
reprisentiert als Summe zweier voneinander unabhingigen Elementarmechanismen den
Leerstellen bzw. den interstitiellen Wanderungsmechanismus, so dafl man auch den SIPA -
MP-AD Kriechprozef3 als Summe der beiden Elementarmechanismen auffassen mufl, Es
sind also zwei voneinander unabhiingige jedoch miteinander in Wechselwirkung stehende
Elementar-Kriechmechanismen,

Bei den Stihlen in den Werkstoffzustinden, die eine niedrige Versetzungsdichte
ausweisen, z.B. im losungsgeglithten Zustand, ist der aus der préiferentiellen Absorption
von einfachen Punktdefekten resultierende Deformationsbetrag zu Beginn der Beanspru-

chung vernachlissigbar gering.

Der zweite Term der Modellgleichung reprisentiert die Kriechgeschwindigkeit des
nicht stationdren Kriechprozesses als Funktion sowohl der externen Variablen des Systems
(o), (#) und (k) als auch der Zeit. Dieser Term reprisentiert einen bislang als solcher in der
Literatur nicht beschriebenen Elementarkriechprozef3. Der modellbegriindeten Forderung
folgend, daB auch die Doppelpunktdefekte zum Klettern der Versetzungen Beitrag leisten,
wurde fir die Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit dieses Elementar-Kriechprozesses

von der Defekterzeugungsrate eine

. . .3/2
€(s1pA-pp-aD)(F) X £ (37
angenommen,

Die Kriechgeschwindigkeit des SIPA-DP-AD Elementar-Kriechprozesses ist nicht

stationdr, wie dies aus den Abbildungen 30, 31 und 32 hervorgeht. Sie nimmt mit der Zeit

é(SIPA—DP-AD)(k') o« /2 (38)
monoton zu.

Aus der linearen Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der Spannung kann
ebenso die Schlufifolgerung gezogen werden, dafl der Mechanismus des SIPA-DP-AD
Kriechprozesses auf das Klettern von Versetzungen zuriickzufiithren ist.

Die Funktion fiir die Temperaturabhiingigkeit des SIPA-DP-AD Kriechprozesses
reprisentiert, als Summe zweier voneinander unabhingigen Elementarmechanismen, nim-
lich den Doppelleerstellen bzw. den Doppelinterstitiellen Wanderungsmechanismus, so daf}
man auch den SIPA-DP-AD Kriechprozef3 als Summe der beiden Elementarmechanismen
auffassen muB, Es existieren also zwei voneinander unabhingige jedoch miteinander in

Wechselwirkung stehende Elementar-Kriechmechanismen.
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Die Kriechgeschwindigkeit des SIPA-DP-AD Elementar-Kriechprozesses ist eben-
so vom Entropieanalogon des Materials abhingig. Die Abhingigkeit der Kriechgeschwin-
digkeit dieses Kriechprozesses ist allerdings komplementir zu der des SIPA-MP-AD Ele-
mentar-Kriechprozesses. Die sich in dem System vollziehenden Entropieanalogoninderun-
gen werden durch die e-Funktion beschrieben., Das Produkt aus der e-Funktion und dem
SIPA-DP-AD Term reprisentiert demnach die aktuelle Kriechgeschwindigkeit.

Die Kriechgeschwindigkeit als makroskopisch erfafSbare Reaktionsgrofle ist somit
die Summe aus den Kriechgeschwindigkeiten der vier Elementarmechanismen, nimlich
aus den Beitrigen der Einfachen- bzw. der Doppelleerstellen sowie der Einfachen- bzw.
der Doppelinterstitiellen. Diese Summe reprisentiert also die experimentell erfa3bare Ein-
heit SIPA-AD.

Der totale Zuwachs des Entropieanalogons des betrachteten Systems ist somit d4qui-
valent mit den wihrend der Beanspruchung erzeugten irreversiblen plastischen Kriechver-
formungen. Die Entropieanalogonvermehrung ist somit dem akkumulierten plastischen
Verformungsbetrag dquivalent.

Die Exponentialfunktion beschreibt die zeitabhidngigen, dem dynamischen Gleich-
gewicht zustrebenden, strukturellen Anderungen des Systems in Abh#ingigkeit von den ex-
ternen Variablen. Als BezugsgroBe dient der Ausgangszustand des Materials. Diese Funk-
tion beschreibt also die Anderung des Entropieanalogons des Systems im Bezug auf die
Ausgangsentropie.

Die Analysen der Versuchsergebnisse haben ergeben, daf3 die zum Bruch fithren-
den Vorgiinge durch einen dem tertifiren Kriechprozef3 bei thermisch aktivierten Verfor-
mungsprozessen sehr dhnlichen Deformationsprozef3 eingeleitet werden. Da die Kriechge-
schwindigkeit dieses nur wihrend Bestrahlung vorkommenden Kriechprozesses von der
Defekterzeugungsrate abhidngt wird er bestrahlungsinduzierter tertiirer Kriechprozef3 ge-
nannt. Die wihrend dieses Kriechprozesses akkumulierten Verformungen sind fernerhin
von der mittleren KristallitgréBe des Materials abhidngig. Der Verformungsbetrag nimmt
mit abnehmender Kristallitgrofle zu. Fir mittlere Kristallitgrolen zwischen etwa 50 und
80 pm ist der bestrahlungsinduzierte tertiire Verformungsanteil in etwa dem aus dem
Kletterkriechproze3 resultierenden Deformationsbetrag gleich. Fiir eine Kristallitgrofle
von etwa 5 pm ist dieser bereits 4 mal so grof3 wie der aus dem Kletterverformungsprozef3
resultierende Kriechbetrag.

Die Versuchsergebnisse haben es ermoglicht, beziiglich der Kristallitabhdngigkeit
des aus dem bestrahlungsinduzierten tertidiren Kriechprozef3 resultierenden Deformations-

betrages relativ zuverlissig eine reziproke Wurzelabhingigkeit zuzuordnen.
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g X 1/dY/? (39)

Dieser Befund gestattet es, in Verbindung mit der Gesamtheit aller bei der Ent-
wicklung des Modells und die Formulierung der Zustandsgleichung gewonnenen Erkennt-
nissen, die Existenz des Coble-Kriechprozesses in Frage zu stellen. Aus den von Schifer
[180] durchgefithrten Experimenten, zur Untersuchung des Einflusses der wihrend des
Kriechvorganges im Werkstoff ablaufenden Strukturinderungen auf die Lebensanteile,
kann man ebenso die SchluB3folgerung ziehen, dafl zumindest bei den austenitischen Stdh-
len Coble-Kriechen nicht existent ist, Fiir eine abschliefende Beurteilung dieser Frage
miiflte allerdings die stereologische Bestimmung der Kristallitgréfe iiber mittlere Sehnen-

langen erfolgen [188] was zukiinftigen Erdrterungen vorbehalten bleibt.

6.3, Schematische Darstellung der Zusammenhiinge zwischen der Kriech-

deformation als Funktion der Zeif und den externen Variablen

Um die Abhingigkeit der Reaktionsgréfle Kriechverformung von den externen
Variablen und der Zeit fiir einen gegebenen Werkstoff (Sl) in einem gegebenen Werks-
toffzustand (S ) anschaulich représentieren zu kénnen sind 3-D Darstellungen am besten
hierfiir geeignet. Die in den Abb. 36, 37 und 38 dargestellten 3-D Zusammenhinge gesfat—
ten es den Einfluf jeder der externen Variablen auf die Kriechgeschwindigkeit als Funk-

tion der Zeit tiberblicksmifBig zu erfassen.

DEFORMATION ——p-

1JTEMPERATUR [K™}]

Abb. 36 Abhiingigkeit der zeitakkumulierten Kriechverformung von der

Temperatur bei konstanter Defekterzeugungsrate und Spannung
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In Abb. 36 ist die, in Abhéingigkeit von der Temperatur und als Funktion Zeit bei
konstanter Spannung und DPA-Rate, akkumulierte SIPA-AD Kriechverformung darge-
stellt. Man erkennt aus der Abbildung, daB3 bei niedrigen Priifftemperaturen iiber den hier
betrachteten Zeitraum die SIPA-AD Kriechgeschwindigkeit nahezu konstant bleibt. Mit
zunehmender Priiftemperatur wird der monotone Anstieg beschleunigt, da sich die Beweg-
lichkeit der Punktdefekte mit der Temperatur erhdht, so daB die strukturellen Anderun-
gen schneller ablaufen kénnen. Dies bedeutet, dal mit zunehmender Priiftemperatur der
adiquate dynamische Gleichgewichtzustand rascher erreicht werden kann,

In Abb. 37 ist die, in Abhingigkeit von der Defekterzeugungsrate und als Funkti-
on der Zeit bei konstanter Priiftemperatur und Spannung, akkumulierte SIPA-AD
Kriechverformung dargestellt. Man erkennt aus der Abbildung, dafl die monotone Zu-
nahme der Kriechgeschwindigkeit mit zunehmender DPA-Rate in dhnlicher Weise, wie
dies bei der Priifftemperatur beobachtet wurde, beeinflu3t wird. Bei niedrigen Defekter-
zeugungsraten bleibt die Kriechgeschwindigkeit iiber den betrachteten Zeitraum nahezu
unverdndert. Mit zunehmender DPA-Rate wird der monotone Anstieg der SIPA-AD
Kriechgeschwindigkeit, infolge der Erhohung der dynamischen Punktdefektkonzentration,
die auch bei Temperaturen oberhalb T /2 hoher als die thermische Leerstellen-

Gleichgewichtskonzentration ist, deutlich beschleunigt.

DEFORMATION ~—p

1/DPA-RATE [DPA™!]

Abb. 37 Abhingigkeit der zeitakkumulierten Kriechverformung von der

Defekterzeugungsrate bei konstanter Spannung und Temperatur
In Abb. 38 ist die, in Abhiingigkeit von der Priiffspannung und als Funktion der
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Zeit bei konstanter Temperatur und Defekterzeugungsrate, akkumulierte SIPA-AD
Kriechverformung dargestellt, Man erkennt aus der Abbildung, dafl die Kriechgeschwin-
digkeit des SIPA-AD Kriechprozesses mit der Spannung zunimmt. Bei niedriger Priif-
spannung ist die Kriechgeschwindigkeit, innerhalb des betrachteten Zeitraumes, nahezu
unveréndert. Mit zunehmender Priifspannung wird der monotone Anstieg der Kriechge-

schwindigkeit ebenfalls beschleunigt.

DEFORMATION ——

1/SPANNUNG [MPa™}]

Abb. 38 Abhiingigkeit der zeitakkumulierten Kriechverformung von der

Spannung bei konstanter Defekterzengungsrate und Temperatur

Man kann aus der Abbildung auBerdem noch erkennen, daB die lineare Span-
nungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit itber die Zeit erhalten bleibt. Daraus kann
die SchluBfolgerung gezogen werden, daf3 der, den SIPA-AD Kriechprozef charakterisie-
rende nicht konservative Versetzungsklettermechanismus durch andere, wie z.B. den
Gittus I-creep ProzeB charakterisierende Gleit- Klettermechanismus nicht abgeldst wird,
wie dies von zahlreichen Autoren [26,27,31,63-65] gefordert wurde.

Wie bereits eingangs erwihnt wurde sollten zielorientiert und in einer sehr kom-
primierten Form, sowohl die gefundenen partiellen Zusammenhinge als auch die aus den
besprochenen Fragenkomplexen resultierenden Modellvorstellungen, die zur Formulierung
der Modellgleichung des, infolge der spannungsinduzierten Diffusionsanisotropie entste-
henden, Kriechprozesses fithrten, dargestellt werden. Die Modellgleichung des SIPA-AD
Kriechprozesses besitzt die Fahigkeit, zumindest im briiterspezifischen Temperaturbereich

zwischen etwa 300 - 750°C und, unabhingig sowohl von dem Absolutbetrag und der Kon-
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stellation der externen Variablen Spannung o, Temperatur § und Defekterzeugungsrate £
als auch unabhéngig von dem Werkstoffzustand (dem Ausgangsentropieanalogon S ) des
Materials, weit iiber die existierenden Datenfelder hinaus die SIPA-AD Deformationsbe-
trige austenitischer Stihle zuverlissig vorauszuberechnen,

Die phidnomenologische Einteilung der bestrahlungsinduzierten Kriechkurven -
abhingig vom Werkstoffzustand "kaltverformt" oder "l6sungsgegliiht" in definierte Berei-

che der Reaktionsgréfle - soll nun noch im folgenden Kapitel diskutiert werden.

6.4, Phinomenologische Einteilung der bestrahlungsinduzierten Kriechkurven in
charakteristische Bereiche der ReaktionsgroBe

6.4.1. Kaltverformte austenitische Stihle

Die genaue Betrachtung der Kurvenform von berechneten bzw. experimentell ge-
messenen Kriechkurven austenitischer Stihle 1483t erkennen, dafl in Abhingigkeit von dem
Werkstoffzustand sehr wesentliche Unterschiede bestehen. In Anlehnung an die bei ther-
misch aktivierten Kriechprozessen beobachteten und phinomenologisch in Bereiche einge-
teilten Kriechkurven, wollen wir die SIPA-AD - Kriechkurven diskutieren, charakterisie-
ren und ebenso in Bereiche mit entsprechender Charakteristik einteilen. Die Form einer
Kriechkurve ergibt sich aus der aktuellen in dem betrachteten Zeitintervall das Geschehen
reprisentierende Kriechgeschwindigkeit, die als Funktion der externen und vor allem der
internen Systemvariablen stationdr, monoton abnehmend oder monoton zunehmend sein
kann. Die SIPA-AD Kriechkurven austenitischer Stihle im kaltverformten Zustand ent-
halten folgende Kriechbereiche:

I. Der stationdre SIPA-AD Kriechprozef3, é( )(fc) = const.

SIPA-MP-AD

Bei den kaltverformten austenitischen Stihlen und Ni-Basislegierungen wird mit
Beginn der Beanspruchung ein stationirer Kriechprozel3 beobachtet. Die stationire
Kriechgeschwindigkeit in diesem Bereich kann man als Folge der fiir kaltverformtes Ma-
terial charakteristischen, dem dynamischen Gleichgewichtsentropieanalogon gegeniiber,
wesentlich héheren Systementropieanalogon auffassen. Ist also das Entropieanalogon des
Materials im Ausgangszustand hoher als die dem System eigene dynamische "Gleichge-
wichtsentropieanalogon", so wird ein Teil der von auBBen zugefithrten Energie zum Abbau
des existierenden Entropieanalogoniiberschusses aufgewendet, um den von den externen
Variablen abhingigen dynamischen "Entropieanalogon-Gleichgewichtszustand" erreichen
zu konnen. Entropieanalogonabbau und Entropieanalogonvermehrung, infolge plastischer

Verformung, halten sich in diesem Kriechbereich die Waage, so daf} die Kriechgeschwin-
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digkeit nahezu stationir bleibt. Charakteristisch fiir die Kriechgeschwindigkeit dieses

Elementarkriechprozesses ist die beobachtete Wurzelabh#éngigkeit £(k) o &/ %) von der

Defekterzeugungsrate.
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Abb. 39 Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des SIPA-DP-AD

Kriechprozesses von der Defekterzeugungsrate
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I1. Der nicht stationiire SIPA-AD Kriechprozef, é(SIP A-DP- AD)(ic) # const,

Man kann erkennen, daB sich dem zu Beginn der Beanspruchung dominierende
stationdre Kriechprozefl allméhlich ein nicht stationirer iiberlagert. Die monoton zuneh-
mende Kriechgeschwindigkeit dieses SIPA-DP-AD Kriechprozesses resultiert aus der Zu-
nahme der Dichte ausgerichteter Stufenversetzungen und Versetzungsloops, und sox‘nit der
aktiven Versetzungslinge, sowie der wesentlich stirkeren Abnahme der Dichte statistisch
unregelmifBig ausgerichteter Stufenversetzungen. Mit der Abnahme der Versetzungsdichte
nimmt auch die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Doppelleerstellen und Doppelintersti-
tiellen zu, so dafB3 die Klettergeschwindigkeit der Versetzungen oder der Versetzungsloops
sich ebenfalls erhoht. Die erwartete und beobachtete Abh#ingigkeit, héherer Ordnung, der
Kriechgeschwindigkeit von der Defekterzeugungsrate (¢ « i3/ %), konnte wie dies aus Ab-
bildung 39 hervorgeht experimentell nachgewiesen werden. Man kann ferner sowohl aus
den mit der Modellgleichung des SIPA-AD Kriechprozesses (Gl. 35) berechneten und in
den Abbildungen 40 bis 42 dargestellten Kriechkurven als auch aus den darin enthaltenen
gemessenen Verformungsbetrigen der Stihle 1.4970 kv und 1,4981 kv entnehmen, daf3 der
Ubergang vom SIPA-MP-AD, dem KriechprozeB mit stationirer Kriechrate, nach SIPA-
DP-AD, dem Kriechproze3 mit der monoton ansteigenden Kriechrate, flieBend ist und

von den internen und externen Variablen S, £, o und § abhéngt.
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Abb, 40 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv
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Abb. 41 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1,4970 kv
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Abb. 42 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4981 kv
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Abb. 42 enthilt sowohl die aus der Uberlagerung der beiden Elementarkriechpro-
zessen, ndmlich den SIPA-MP-AD und den SIPA-DP-AD, entstandene Summenkriech-
kurve als auch die SIPA-MP-AD Kriechgerade, um auf diese Weise die Deformationsbei-
trige eines jeden der beiden Elementarkriechprozesse bildhaft darstellen zu kénnen. Man
kann aus der Darstellung erkennen welcher der beiden Elementarprozesse zu gegebener
Zeit dominiert.

Hierdurch wird aber auch deutlich, mit welchen Schwierigkeiten der tiberwiegen-
de Teil der Autoren zu kimpfen hatte und weshalb viele von ihnen sich vergeblich be-
mithten, die wahren Zusammenhinge zwischen den externen Variablen und der Reakti-
onsgr6Be - Kriechgeschwindigkeit - so z. B. vor allem die Abhiingigkeit der Kriechge-
schwindigkeit von der Defekterzeugungsrate [55,57] oder die Temperaturabhingigkeit der
Kriechgeschwindigkeit -~ bestimmen zu kénnen,

Der Ubergang vom stationdiren zum nichtstationiren KriechprozeB wird mit ab-
nehmender Defekterzeugungsrate, Spannung und Temperatur zeitlich verzdgert, wie dies
die Exponentialfunktion fordert (Vergleiche Abb. 40 bis 42).

Das Gleiche gilt auch fiir die austenitischen Stdhle im kaltverformten und ausgela-

gerten Werkstoffzustand (kv+a), wie dies aus der Abbildung 43 ersichtlich ist.
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Abb. 43 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4970 kv

Die SIPA-AD - Kriechkurven eines Stahles im Zustand kv+a enthalten ebenfalls

alle drei Kriechbereiche, wie die SIPA-AD - Kriechkurven eines im kaltverformten Zu-
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stand beanspruchten Stahles. Dem hier vorgestellten SIPA-AD - Modell zufolge, sind die
aus der niedrigeren Ausgangsentropieanalogon des Materials im Zustand kv+a resultieren-

den Unterschiede nur graduell.
II1. Der bestrahlungsinduzierte tertiire Kriechprozef, é(m)(ic) # const.

Innerhalb eines relativ kurzen Zeitintervalls, das mit dem Eintritt des Bruchs en-
det, kann beobachtet werden, daf3 die Kriechgeschwindigkeit explosionsartig zunimmt.
Dieses Phéinomen konnte nur indirekt aus der Differenz der Verformungsbetrige von
nicht geborstenen, also kurz vor dem Eintritt des Bruchs entlasteten und geborstenen
Kriechproben erfafit und interpretiert werden, Es konnte ferner festgestellt werden, daf3
die akkumulierten Verformungsbetrige und die daraus ermittelten mittleren Kriechge-
schwindigkeiten von der Defekterzeugungsrate abhingig sind. Der beobachtete Kriech-
prozeR} ist dem thermisch aktivierten tertiiren Kriechprozefl sehr #hnlich. Auf Grund der
Abhiingigkeit von der Defekterzeugungsrate ist er bestrahlungsinduzierten Natur. Der be-
strahlungsinduzierte tertiire Kriechprozef3 leitet den Bruchvorgang ein und kontrolliert
das Verformungsgeschehen bis zum Versagenseintritt. Anwendungsorientiert betrachtet ist

seine Bedeutung allerdings gering.

6.4.2, Losungsgeglithte austenitische Stihle

Die Kriechkurven eines im Zustand losungsgeglitht (Ig) bzw. losungsgeglitht und
ausgelagert (lg+a) beanspruchten austenitischen Stahles haben im Vergleich mit den
Kriechkurven der kaltverformten austenitischen Stdhle eine andere &uflere Form.

Die SIPA-AD Kriechkurven der in den Werkstoffzustinden lg oder lg+a bean-
spruchten austenitischen Stihle enthalten praktisch nur zwei Kriechbereiche:

1. Den nicht stationiren Kriechbereich, welcher den SIPA-DP-AD
ElementarkriechprozeB reprisentiert. Dieser ist durch die monoton
ansteigende Kriechgeschwindigkeit (é(sIP A-DP- AD)(f'c) ot %) und die
Abhingigkeit hdherer Ordnung der Kriechgeschwindigkeit von der
Defekterzeugungsrate (é(SIPA_DP_AD)(fc) o« '-63/2) charakterisiert.

2. Den bestrahlungsinduzierten tertidiren Kriechproze3, welcher den
Bruchvorgang einleitet und das Verformungsgeschehen bis zum
Versagenseintritt kontrolliert,

Der stationiire Kriechprozef3, welcher bei den Werkstoffzustinden kv bzw. kv+a
experimentell beobachtet wurde und infolge des Abbaus des im System vorliegenden Ent-

ropieanalogoniiberschusses entsteht, darf dem Modell zufolge bei den im lg bzw. lg+a Zu-
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stand beanspruchten Stidhlen nicht vorkommen, da deren Ausgangsentropieanalogon klei-
ner als das dynamische Gleichgewichtsentropieanalogon ist.

Die Kriechgeschwindigkeit nimmt, infolge der geordneten Entropieanalogonver-
mehrung im System, stetig zu. Die berechneten und in den Abbildungen 44 bis 49 darge-
stellten SIPA-AD Kriechkurven, der in den Zustinden lg und lg+a beanspruchten Stihle
1.4981 und 1.4988, lassen erkennen, daB} die Kriechgeschwindigkeit unabhingig von den
externen Variablen von Anfang an monoton zunimmt,

Die experimentell ermittelten SIPA-AD Deformationsbetrige, die in den Abbil-
dungen ebensc enthalten sind, kénnen nur dann mit der berechneten Kriechkurve in
Ubereinstimmung sein, wenn sowohl die partiellen Zusammenhinge zwischen den exter-
nen Variablen und der ReaktionsgrofBe als auch die Abhingigkeit der Reaktionsgréfle von
dem Ausgangsentropieanalogon (S,) bekannt sind.

Dieser hier als bestrahlungsinduziertes Kriechen interpretierte Deformationsprozef3
wurde in der Vergangenheit bereits mehrfach beobachtet und beschrieben [27-29,34,36,
39,47,63-65]. Die beobachtete monotone Zunahme der Kriechgeschwindigkeit wurde von
den Autoren u.a. als Folge einer Anderung des Ausscheidungszustandes [25,28,47] bzw. als
Folge fortschreitender Porenbildung und Porenwachstum und dem daraus resultierenden
interstitiellen UberschufB interpretiert, wie dies bereits von Foster et al. [16] vorgeschlagen
und danach mehrfach iibernommen wurde [27,29,36,47,63-65].

Eine Koppelung des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses an das Schwellen ist
prinzipiell vorstellbar, Die beobachteten Deformationsbetrige sind allerdings theoretisch
nicht begriindbar! In einem engen Temperaturbereich kénnen, durch die Zunahme des
interstitiellen Uberschusses infolge des Porenwachstums, Verformungen durchaus akku-
muliert werden. Diese werden allerdings experimentell kaum erfafBbar sein. Der SIPA-AD
Kriechmechanismus wird dabei in seinem Wesen unveréndert bleiben.

Eine solche Koppelung wird bei hohen Temperaturen verstindlicherweise von
selbst zum Versagen fithren, da mit zunehmender Priiftemperatur das Schwellen oberhalb
der Temperatur des Schwellmaximums rasch abnimmt und zum Erliegen kommt.

Dem neuen Modell zufolge ist die monotone Zunahme der SIPA-AD Kriechge-
schwindigkeit von der Schwellrate unabhingig. Diese ist vielmehr von der Punktdefekte-
Senkendichte und der Versetzungsstruktur abhiingig. Die Versetzungsdichte, die Ausrich-
tung der Versetzungen in ihrer Lage zur Hauptspannungsrichtung und der Bildung von
Doppelpunktdefekten, sind die bedeutendsten internen Variablen, die die Reaktionsgréfle
Kriechgeschwindigkeit des SIPA-AD Kriechprozesses kontrollieren. Die internen Varia-
blen streben einem von den externen Variablen vorgegebenen dynamischen Gleichgewicht
zu, welches mit zunehmender Temperatur, Spannung oder Defekterzeugungsrate rascher

erreicht werden kann, wie dies das neue Modell fordert.
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Abb. 45 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4988 Ig
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Abb. 46 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4988 Ig
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Abb, 47 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4988 Ig
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Abb. 48 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4988 Ig+a
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Abb. 49 Berechnete Kriechkurve und gemessene Kriechdehnung des Stahles 1.4988 Ig+a
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Da, wie bereits erwihnt, insbesondere fiir die Verifikation der Modellgleichung
des bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses, aber auch fiir die Vertiefung des Wissens
und die Erhéhung der Transparenz der experimentellen Beobachtungen, die Kenntnis der
Modellgleichungen der Schwellprozesse von Vorteil ist, sollen das Modell, die Schwellme-
chanismen und die Modellgleichungen dargestellt und restimeeartig diskutiert werden,
Thre Details sind nicht Gegenstand dieser Arbeit. Sie werden in anderen Veroffentlichun-
gen des Verfassers behandelt [189].

Die im nachfolgenden aufgefithrten Elemente des Modells enthalten die verschie-
denartigen Schwellprozesse, die geschwindigkeitbestimmenden Mechanismen und die,
zwischen den externen Variablen und der Reaktionsgréfle - Schwellverformung -, erwar-

teten Elementarzusammenhéinge:

*

THERMODYNAMISCH-PHANOMENOLOGISCHES MODELL UND
MODELLGLEICHUNGEN DER BESTRAHLUNGSINDUZIERTEN
SCHWELLPROZESSE

Die makroskopisch erfaf3bare bestrahlungsinduzierte Volumenzunahme, auch
Schwellen genannt, entsteht infolge der Bildung von Porenkeimen und des
Porenwachstums.

Die Zunahme des Volumens wird von zwei voneinander unabhingigen
Schwellprozessen (SW0) und einem aus der Wechselwirkung zwischen Poren
bzw. Porenembryos und kletternden Versetzungen resultierenden Poren-
Wachstumsprozef3 (CDS) kontrolliert.

Jeder Schwellproze kontrolliert nur innerhalb einem definierten
Temperaturbereich das Geschehen; der eine ist bei hohen, der andere

bei niedrigen Temperaturen wirksam,

Die Funktion fiir die Temperaturabhiingigkeit eines jeden Elementarprozesses
reprisentiert den scheinbaren Diffusionskoeffizienten, welcher aus der
Summe zweier Arrhenius Funktionen gebildet wird. Jede Arrhenius Funktion
reprisentiert wiederum die Temperaturabhingigkeit eines gegebenen
geschwindigkeitbestimmenden Elementarmechanismus.

Die Porenkeimbildungsgeschwindigkeit der beiden Schwellprozesse nimmt
mit der Temperatur ab.

Die Porenwachstumsgeschwindigkeit der beiden Schwellprozesse nimmt

mit der Temperatur zu.

Die Porenkeimbildungsgeschwindigkeit des Hochtemperatur-Schwellprozesses
ist proportional zur Defekterzeugungsrate .

Die Porenwachstumsgeschwindigkeit des Hochtemperatur-Schwellprozesses

ist proportional zur Wurzel aus der dritten Potenz der Defekterzeugungsrate
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*  Die Porenkeimbildungsgeschwindigkeit des Tieftemperatur-Schwellprozesses
ist proportional zur Defekterzeugungsrate K.
* Die Porenwachstumsgeschwindigkeit des Tieftemperatur-Schwellprozesses
ist proportional zur Wurzel aus der Defekterzeugungsrate k12,
* Die Porenwachstumsgeschwindigkeit der beiden Schwellprozesse ist nicht
stationir, sie ist proportional zur Wurzel aus der Zeit ¢1/2,
* Das kriechgetriebene Schwellen (CDS) kann nur dann beobachtet werden
wenn stabile Porenembryos oder wachstumsfihige Poren sich bereits gebildet
haben und Versetzungen oder Versetzungsloops durch eine dufBere Spannung
zum Klettern befihigt werden.

*  Wenn Poren von kletternden Versetzungen geschnitten werden kdénnen nur

die Interstitiellen zum Porenwachstum Beitrag leisten. Dies bedeutet, daf3
der daraus entstehende Schwellverformungsbetrag maximal die Hilfte des
Kriechbetrages annehmen kann, da nur die Interstitiellen Beitrag leisten.

Das kriechgetriebene Schwellen (CDS) ist ferner von der Porendichte und
der PorengrdBe abhiingig.

Da die partiellen Zusammenhinge der Elementarmechanismen der betrachteten
Schwellprozesse experimentell nicht erfaB3bar. sind, konnte das Modell die geschwindig-
keitbestimmenden Mechanismen und die Elementarzusammenhinge nur mit Hilfe von
Analogiebetrachtungen erarbeiten. Diese stiitzten sich auf die Kenntnisse der engverwand-
ten bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse. Mit Hilfe von Parameterstudien, die die Lei-
stung eines GroBrechners erfordern, konnten die partiellen Zusammenhiinge, die thermo-
dynamischen Kenngroflen und die materialspezifischen Konstanten in Anlehnung an die
integral erfaBbaren ReaktionsgréBen niherungsweise bestimmt werden.

Die resiimeeartig vorgestellten und diskutierten Elemente des Modells, die sowohl
beide sich iiberlappenden Schwellprozesse als auch den kriechgetriebene Porenwachstums-
prozeB3 umfassen, reprisentieren formal betrachtet die Grundelemente der zu formulie-

renden Modellgleichungen der bestrahlungsinduzierten Schwellprozesse:

I.  Die Modellgleichung des Hochtemperatur - Schwellprozesses.
Eswonl®) = (&7 0 0 /8 )t/ exp(-8,, - C L0, /i) (40)

In dieser Gleichung ist:

éswo,h - die lineare Schwellgeschwindigkeit.

SB h - das Entropieanalogon des Materials im Ausgangszustand,
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Diese ist im einzelnen von der Versetzungsdichte, der
Versetzungskonfiguration, der gelésten
Legierungselemente und der ausgeschiedenen Phasen
abhingig.

K - die Defekterzeugungsrate.

- der den Porenwachstumsprozef3 kontrollierende

scheinbare Diffusionskoeffizient.

%) - der den Porenkeimbildungsprozef3 kontrollierende
scheinbare Diffusionskoeffizient.

C - eine werkstoffspezifische Kenngréfle. Diese ist von der
chemischen Zusammensetzung und der Gitterstruktur
abhingig und charakterisiert die thermische Stabilitiit
des Werkstoffes. Diese Konstante dient ebenso der
Dimensionsanpassung,

Q - der Effizienzfaktor. Dieser gibt den Bruch der

8,h
Leerstellen an, die zum Schwellen Beitrag leisten.

Wie beim bestrahlungsinduzierten Kriechen enthilt die "Modellgleichung" sowohl das mit
der Versetzungsdichte korrelierte - Entropieanalogon und eine Konstante, die experimen-
tell ermittelt werden muf3 und "Fitting" zuldf3t. Sie stellt also eine ingenieurmifBige Niher-
ungsgleichung dar, deren hypothetisch-empirischer Charakter erst durch zukiinftige theo-
retische Fortschritte abgebaut werden kann,

Die Funktion fiir die Temperaturabhingigkeit des Hochtemperatur-Keimbil-
dungsprozesses Gg,h 14Bt sich, wie die des SIPA-AD Kriechprozesses, als Summe zweier
voneinander unabhiingiger Elementarprozesse darstellen.

Ein jeder der beiden Elementarprozesse wird durch eine von den externen und internen
Variablen unabhiingige Aktivierungsenthalpie charakterisiert, Die Aktivierungsenthalpie
des jeweiligen Elementarprozesses kann man als die wahre Aktivierungsenthalpie bezeich-
nen, denn diese ist nur fiir den geschwindigkeitbestimmenden Mikromechanismus des be-
trachteten Elementarprozesses spezifisch. Die Summe der beiden voneinander unabhingi-

gen Elementarprozesse beschreibt wiederum die beobachtete Temperaturabhingigkeit des

Makroprozesses.
@n’h = Do’v - exp(- AHm’v / kT) + Do,ii - exp(- AHm,ii / kT) 41
Hier sind;
., - die Temperaturfunktion des Makroprozesses,
AH - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Leerstellen,
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AH .. - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Doppelinterstitiellen
Komplexe,
k - die Boltzmann Konstante,
- die Temperatur und
Do,v und Do’ii - die entsprechenden Frequenzfaktoren.

Die beiden, in der Doppel-Arrhenius - Funktion enthaltenen, die Elementarme-
chanismen charakterisierenden Aktivierungsenthalpien werden als die wahren Wande-
rungsenthalpien interpretiert.

AH v die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Leerstellen wurde der
Funktion fiir die Temperaturabhingigkeit des SIPA-AD Kriechprozesses gleichgesetzt, um
auf diese Weise die Aktivierungsenthalpie des konkurrierenden Elementarmechanismus,

AH_ .. berechnen zu kdénnen. AH wird als die Aktivierungsenthalpie fiir die Wande-

m,ii’

rung von Doppelinterstitiellen Komplexe interpretiert.

AH = 1.63 eV
m,v
AHm’ii =041 eV

Die Funktion fiir Temperaturabhidngigkeit des Hochtemperatur-Porenwachstums-

prozesses © 1483t sich ebenso als Summe zweier voneinander unabhingiger Elementar-

gh’
prozesse darstellen,

@g’h = Do,v - exp(- AHm’v / kT) + Do,vhe - exp(- AHm’vhe / kT) (42)
Hier sind:
eg o die Temperaturfunktion des Makroprozesses,
AH - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Leerstellen,
AH_ .~ - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung eines
Doppelleerstellen - Helium Fremdatom Komplexes,
k - die Boltzmann Konstante,
- die Temperatur und
Do,v und Do,Vhe - die entsprechenden Frequenzfaktoren.

Die beiden in der Doppel-Arrhenius - Funktion enthaltenen, die Elementarme-
chanismen charakterisierenden Aktivierungsenthalpien werden wieder als die wahren
Wanderungsenthalpien interpretiert.

AHm'v - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von Leerstellen wurde
ebenfalls der Funktion fiir die Temperaturabhiingigkeit des SIPA-AD Kriechprozesses
gleichgesetzt, um auf dieser Weise die Aktivierungsenthalpie des konkurrierenden Ele-

mentarmechanismus, AH_ o berechnen zu kénnen, AH wird als die Aktivierungs-

) m,vhe?®
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enthalpie fiir die Wanderung eines, aus einer Doppelleerstelle und einem Helium - Frem-

datom bestehenden, Komplexes interpretiert.

AHmv = 1,63eV

AH =0.96eV

m,vhe

II. Die Modellgleichung des Tieftemperatur-Schwellprozesses.

k)= (&*-0,-6,/8,) . exp(-8,,-C, -0, [k 1) (43)

€swo,l s,

In dieser Gleichung ist:
€swoul die lineare Schwellgeschwindigkeit.
S - das Entropieanalogon des Materials im Ausgangszustand.

8]

Diese ist im einzelnen von der Versetzungsdichte, der
Versetzungskonfiguration, der geldsten
Legierungselemente und den ausgeschiedenen Phasen
abhingig.

& -  die Defekterzeugungsrate.

© - der den Porenwachstumsprozef3 kontrollierende scheinbare
Diffusionskoeffizient.

) - der den Porenkeimbildungsprozef3 kontrollierende
scheinbare Diffusionskoeffizient.

C - eine werkstoffspezifische Kenngréfie. Diese ist von der
chemischen Zusammensetzung und der Gitterstruktur
abhiingig und charakterisiert die thermische Stabilitit
des Werkstoffes. Diese Konstante dient ebenso der
Dimensionsanpassung.

Q,, - der Effizienzfaktor. Dieser gibt den Bruch der

, Leerstellen an, die zum Schwellen Beitrag leisten,

Auch diese Modellgleichung enthélt eine Konstante, die ermittelt werden muf3 und
das Entropieanalogon SB,I. Sie hat daher den gleichen empirisch-hypothetischen Charakter
einer ingenieurmifBigen Niherung wie Gleichung 40.

Die Funktion fiir die Temperaturabhiingigkeit des Tieftemperatur-Keimbildungs-

prozesses ist mit der des Hochtemperatur-Keimbildungsprozesses identisch:

® =6 (44)

n,l n,h
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Die Funktion fiir die Temperaturabhingigkeit des Tieftemperatur-Porenwachs-

tumsprozesses ist mit der des SIPA-AD Kriechprozesses identisch:

6,,=6, (45)
Das kriechgetriebene Schwellen ist, wie bereits erwihnt, ein aus der Wechselwir-
kung zwischen kletternden Versetzungen und Porenembryos bzw. Poren resultierender Po-
renwachstumsprozeB3, so daB zur Formulierung der Beziehung die Kenntnis der Kriech-
und Schwellformalismen erforderlich ist. Fiir das kriechgetriebene Schwellen lautet die
formal beschriebene Gleichung:

-8, /iy (46)

[

€ogp(R) =[1/2 - €, (K)] - exp(- S - C

In dieser Gleichung ist:

€eps - die lineare Schwellgeschwindigkeit.

e'eq - die bestrahlungsinduzierte Kriech-
geschwindigkeit,

S.e - das Entropieanalogon des Materials im
Ausgangszustand.

£ - die Defekterzeugungsrate.

o, - der dem Kriechproieﬁ zugeordnete
scheinbare

Diffusionskoeffizient.
C. - Die Konstante dient der
Dimensiorisanpassung.

Damit sind wir nun in der Lage alle, aus den fortlaufend entstehenden lokalen
Konzentrationsgradienten resultierenden, bestrahlungsinduzierten Kriech- und Schwell-
verformungen, unabhéingig von der Konstellation und den aktuellen Werten der externen
Variablen, zu beschreiben. In den Abbildungen 50 und 51 sind die mit den oben erorter-
ten Modellgleichungen berechneten Schwellverformungen, der austenitischen Stihle
1.4970 kv und 1.4988 lg+a bei konstanter DPA-Rate und einer Bestrahlungszeit von 10000
h, dargestellt. Man kann aus den Abbildungen erkennen, dafl die Schwellneigung des Stah-
les 1.4970 wesentlich geringer ist als die des Stahles 1.4988. Zu einen spiteren Zeitpunkt
werden wir allerdings erkennen, daf} steile Temperaturgradienten auf die Deformations-
mechanismen einen nicht unerheblichen Einflufl austiben kénnen. Um die Anwendbarkeit
der Formalismen zur Beschreibung der Phinomene in Komponenten mit steilen Tempera-

turgradienten gewihrleisten zu kénnen, muflten diese notwendigerweise ebenso modell-

mifig erfaflt und mathematisch formuliert werden.
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DPA - Rate und Bestrahlungszeit
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8. ANWENDUNG DER MODELLGLEICHUNGEN DER BESTRAHLUNGS-
INDUZIERTEN DEFORMATIONSPROZESSE ZUR VERHALTENS-
BESCHREIBUNG VON MATERIALEXPERIMENTEN SOWIE VON
BRENNSTABEN BEI BEANSPRUCHUNG UNTER REALEN
REAKTORBETRIEBSBEDINGUNGEN

8.1. Beispiel: Verformung von Materialtestproben

Die zu Beginn der Arbeiten gestellte Zielsetzung sollte zunichst nur den bestrah-
lungsinduzierten Kriechproze3 modellmifBig erfassen, um die zugehdrigen Modellglei-
chungen formulieren zu kénnen. Auf Grund der komplexen Natur der Versuchsergebnisse
wurde die Zielsetzung notwendigerweise, um die zur Vertiefung des Kenntnisstandes er-
forderlichen Modellgleichungen der bestrahlungsinduzierten Schwellprozesse erweitert.
Diese gestatten es neben den bestrahlungsinduzierten SIPA-AD - Kriechverformungen
auch die Schwellverformungen zu berechnen. Die berechneten und in den Abb. 52 bis 57
dargestellten SW0- bzw. CDS- Schwellkurven sollen jedoch aufgrund ihrer zusammenfas-
senden Darstellung nur als notwendige Hilfsmittel zur Verifikation des Modells und der
Modellgleichung des SIPA-AD Kriechprozesses angesehen werden. In den Darstellungen
wurden, sofern vorliegend, sowohl die gemessenen Gesamtverformungsbetrige (TOT.
DEF.) der belasteten Proben, die Schwellverformung (SW0) der unbelasteten dquivalent
exponierten Vergleichsproben als auch die aus der Differenz der beiden ermittelten Rest-
Deformationsbetrige aufgenommen. Letztere konnen neben dem SIPA-AD Kriechbetrag
auch den CDS - Deformationsbetrag (IIC + CDS) enthalten.

Mit den vorgestellten Modellgleichungen des SIPA-AD - Kriechprozesses, und der
SWO, -, SWOl- sowie CDS-Schwellprozesse wurden sowohl alle zugidnglichen Materialbe-
strahlungsexperimente als auch mehrere unter briiterspezifischen Betriebsbedingungen be-
strahlten Oxidbrennstiibe nachgerechnet. Eine reprisentative Auswahl davon aus der Mol2
Serie ist in den Abb. 40 bis 49 dargestellt. Aus dem RipcexI Bestrahlungsexperiment wur-
den zur Reprisentation die in den Abb. 52 bis 57 dargestellten Einzelexperimente ausge-
wihlt. Die Auswahl der Experimente wurde nach den folgenden Gesichtspunkten getrof-

fen:

1. Jedes Experiment soll nach Mdéglichkeit eine andere Konstellation
der externen Variablen o, £, 6 und der internen Variablen S_

reprisentieren und
2. die Experimente sollen beziiglich der Bandbreite der externen
Variablen sofern méglich einen reprisentativen Querschnitt umfassen.

In den Tabellen 28 und 29 sind die externen Variablen und die gemessenen
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Reaktionsgréfen der nach den oben genannten Gesichtspunkten
ausgewihlten Experimenten, aus der Mol-2 Versuchsreihe bzw. aus dem
Ripcex-I Materialbestrahlungsexperiment, zusammengestellt.

Die so ausgewihlten Experimente {iberdecken sowohl eine recht
zufriedenstellende Bandbreite als auch eine umfassende vielfalt von

Konstellation der externen Variablen 4, o und %

- fiir Temperaturen zwischen etwa 300 und 780°C,
- fir Spannungen zwischen etwa 25 und 200 [MPa] und
- fir Defekterzeugungsraten zwischen etwa 3.5E-4 und 4E-3 [DPA/h].

0.035 +
(1I1C + CDS) + SWO = TOT. DEF.
0.031 - berechnet & (6) w o m
gemessen ¢ ® B
0.028 +
K (DPA/H) = 0.1S5E-02 y
0.024 7 sigua Py = 184.3
TEMP. K = 768.0

g.021 -+
[an)
[am]
S 0.017-+4
T
~ 0.014 4+
—
L
© op.010+

0.007 -+

0.003 4

T T
e ea—v — ==l —— %
3090. G181. g271. 12362. 15452,

ZEIT [h]

Abb. 52 Berechnete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-
verformungen des Stahles 1.4970 kv+a
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0.053 SIGMA (MPA) = 93.5
TEWP., K = 713.0
0. 045 -
o
[ )
S 0.038+
@
—  0.030 4
e |
18]
O p.0234
0.015 +

&
0.008 + S
ME&&:M

ZEIT [h]

Abb. 53 Berechnete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-
verformungen des Stahles 1.4970 kv+a
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Abb. 54 Berechmete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-
verformungen des Stahles 1.4981 kv
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Abb. 55 Berechnete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-
verformungen des Stahles 1.4981 kv
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Abb. 56 Berechnete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-
verformungen des Stahles 1.4981 kv
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Abb. 57 Berechnete Kriech- und Schwellkurven und gemessene Kriech- und Schwell-

verformungen des Stahles 1.4981 kv

8.2, Beispiel: Verformung dex Brennstabhiille

In Abb. 58 sind die gemessenen und die berechneten Verformungsbetrige entlang
der Brennstoffsiule des Brennstabes AM16 mit einer Hiille aus dem Stahl 1.4988 darge-
stellt. Dieser Brennstab wurde im Biindel 102 des Bestrahlungsexperimentes Rapsodie
[163] bestrahlt. Die gemessenen Deformationsbetriige sind in der Abbildung mit geschlos-
senen, die berechneten mit offenen Symbolen dargestellt. Die gemessenen Schwellverfor-
mungen, die in dieser Darstellung angegeben sind, wurden aus den von Ehrlich und Grof3
[164] durchgefithrten Untersuchungen an unbelasteten parallel zum Rapsodie Biindel be-
strahlten Materialproben, entnommen. Die Bestrahlungsbedingungen fiir das Materialbe-
strahlungsexperiment sind mit denen des Biindels nahezu identisch, so dafl die bei dem
Brennstab beobachteten Diskrepanzen, in der Abbildung schraffiert illustriert, zwischen
den berechneten und den gemessenen Deformationsbetrigen zunidchst nicht verstanden

werden konnten.
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Abb. 58 Berechnete und gemessene Kriech- und Schwellverformungen an einer unter

reellen Betriebsbedingungen beanspruchten Hiille aus dem Stahl 1.4988 Ig+a




Da in der Hiille eines Brennstabes verschiedene Deformationsmechanismen gleich-
zeitig wirksam werden und Verformungsbeitrige liefern, wird man experimentell stets in-
tegrale Verformungsgréfen bestimmen. Um diese in definierte partielle ReaktionsgréfBRen
zerlegen zu kénnen, wurden auch bei dem hier betrachteten Brennstab durch Dichtemes-
sungen und elektronenmikroskopische Untersuchungen die Gesamtschwellbetrige (SWA)
an verschiedenen Stellen mit definierten ortsabhingigen Konstellationen der externen Va-
riablen dieses Brennstabes experimentell ermittelt [65]. Der Gesamtdeformationsbetrag
wurde aus der Anderung des Durchmessers der Hiille ebenfalls als Funktion des Ortes be-
stimmt. So kann man aus der Differenz des Gesamtdeformationsbetrages (TOT) und des
Gesamtschwellbetrages (SWA) den akkumulierten SIPA-AD Verformungsanteil ermitteln.

Mit Hilfe der Modellgleichungen wurden, der Konstellation der externen Varia-
blen folgend, die Schwell- und SIPA-AD Deformationsbetrige an 11 Stellen entlang des
Brennstabes berechnet. Die Summe aus SW0 und CDS liefert den Gesamtschwellbetrag -
SWA. Der Gesamtdeformationsbetrag (total deformation = TOT) wird folglich aus der
Summe aus SWA und SIPA-AD gebildet. .

Aus den in Abb. 58 dargestellten, gemessenen und berechneten Verformungen
kann man entnehmen, daf3 die mit den "Zustandsgleichuhgen" der Schwell- und Kriech-
prozesse (SWO, CDS und SIPA-AD) berechneten Deformationsbetrige erheblich kleiner
sind als die wihrend der Beanspruchung tatsichlich akkumulierten [164]. Die Ursache fiir
die beobachtete Diskrepanz liegt in den, sich in der Brennstabhiille aufbauenden, extrem
steilen Temperaturgradienten begriindet, die die Thermodiffusionsmechanismen in Gang
halten und somit die Keimbildungs- und Wachstumsprozesse beeinflussen.

Da nun die Funktionen zur Beschreibung der Temperaturabhingigkeit der ver-
schiedenen Elementarprozesse bereits formuliert wurden kénnen die Thermodiffusionsko-
effizienten, als Gradienten der Diffusionskoeffizienten der Elementarprozesse ©p, = {(T),
wiederum die Prinzipien der Thermodynamik der irreversiblen Prozesse befolgend [157],

dargestellt werden:
grad®, / Oy = (AHp, / kT) - gradT / T (47)

Die so modifizierten Modellgleichungen gestatten es, die infolge der Thermodiffu-
sion entstehenden, oft dominanten Deformationsbeitrige zu erfassen, und fithren wie aus
Abb. 59 erkennbar zu guter Ubereinstimmung zwischen den gemessenen und den mit der
modifizierten, den Thermodiffusionsphinomene Rechnung tragenden Modellgleichungen

berechneten Deformationsbetrigen.
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9. THERMODYNAMISCHES MODELL DER BESTRAHLUNGSINDUZIERTEN
SCHADENSAKKUMULATIONSPROZESSE
9.1. EinfluB8 der Spannung

In diesem Kapitel wir die Zeitstandfestigkeit und die Kriechduktilitit sowohl der
drei austenitischen Stihle 1.4981, 1.4988 und 1.4970 als auch der Ni-Basislegierung Ha-
stelloy-X analysiert,

Zuerst wird der EinfluB}

- der Spannung, dann
- der Defekterzeugungsrate und schlief3lich
- der Temperatur

erOrtert.

In Abb. 60 ist die Zeitstandfestigkeit von unbestrahlten, sowie nach und wihrend
Neutronenbestrahlung untersuchten Proben des Stahles 1.4970 in den Zustinden kv und
kv+a bei 720°C dargestellt, Die Zeitstandfestigkeit bzw. die Standzeit der wihrend Be-
strahlung getesteten Proben ist, sowohl gegeniiber den unbestrahlten als auch gegeniiber
den nach Bestrahlung untersuchten Vergleichsproben, erniedrigt. Die Analysen des Zeit-
standverhaltens unter Bestrahlung ergaben auflerdem, daB infolge des auch bei Tempera-

turen oberhalb 0.5T_ wirksamen bestrahlungsinduzierten SIPA-AD Kriechprozesses [102]

103 O 0 B s e L i L T
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T B I

|
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T T 1 g
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10° B ] b ,
: R E
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- 1. ]
1
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Abb. 60 Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4970 wihrend, ohne und nach Bestrahlung
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die Zeitstandfestigkeit von diesem kontrolliert wird und somit im Vergleich zur Zeit-
standfestigkeit des thermisch aktivierten Verformungsprozesses ein entartetes Verhalten
zeigt. Man erkennt aus der Darstellung, sofern eine ausreichende experimentelle Ab-
deckung vorliegt, daf3 bei einer von der Priiftemperatur () und anderen Variablen genau
festgelegten Spannung eine sprunghafte Anderung der Spannungsabhingigkeit auftritt,
was auf einen Wechsel im geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismus hindeutet. Diese
den Ubergang von dem einen zu dem anderen Schadensakkumulationsprozef3 kennzeich-
nende Spannung wird als die Ubergangsspannung (0,.) bezeichnet, da sie in Wirklichkeit
den Ubergang zwischen zwei unterschiedlichen miteinander konkurrierenden Mechanis-
men definiert. Die Ubergangsspannung (o,,) ist fur die beiden ReaktionsgroBen Kriechge-
schwindigkeit e’p(fc) und Standzeit (t_) identisch.

Die Spannungsabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit ist fiir die im Reaktor untersuchten
Proben unterhalb der Ubergangsspannung (0,, ~ 110 MPa) durch den Spannungsexponen-
ten n = -2.5 gegeben [51]. Oberhalb der Ubergangsspannung ist die reziproke Spannungs-
abhiingigkeit der Zeitstandfestigkeit wesentlich héher. Im Bereich oberhalb der Uber-

gangsspannung ist der absolut Wert des Spannungsexponenten doppelt so hoch (n = -3).

I | |
1.4970
2 ]
Zum Vergleich:
E‘ nach Bestrahlung
= 2 L 685°C |
S E
g 6 .
2 ]
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5 4 .
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m —
p2 = N N N O B I | b
2x102 L 6 8 10° 2 L 6 8 10° 2 3 4
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Abb. 61 Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4970 wihrend, ohne und nach Bestrahlung
In Abb. 61 sind die aus den Mol-2 Experimenten ermittelten Zeitstandfestigkeiten

des Stahles 1.4970, wihrend Bestrahlung bei 615, 650 und 720°C, dargestellt. Aus der Dar-

stellung kann entnommen werden, daB die Zeitstandfestigkeit dieses Stahles im Zustand
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kv+a auch bei 650°C durch die gleiche Spannungsabhingigkeit charakterisiert wird. Der
Spannungsexponent n ist also ebenfalls gleich -2.5.

Obwohl in diesem Bereich zwischen der Kriechgeschwindigkeit des SIPA-AD
Kriechprozesses e(k) und der Spannung (¢) ein linearer Zusammenhang besteht, ist die
Spannungsabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit doch eine andere. Die auftretende Diskre-
panz resultiert aus der ungewdéhnlich hohen Zunahme der Kriechbruchdehnung (A ) mit
abnehmender Spannung (o).

Die Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4988 wihrend Bestrahlung, bei Temperaturen
zwischen 615 und 720°C, ist in Abb. 62 dargestellt. Man kann daraus erkennen, daB un-
terhalb der von der Priiftemperatur (6) abhingigen Ubergangsspannung (0,.) auch bei die-
sem Stahl sich der Spannungsexponent n sprunghaft #indert und den gleichen Wert an-

nimmt, den man fir den Stahl 1.4970 bereits ermittelte, ndmlich n = -2.5.
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Abb. 62 Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4988 wiithrend Besirahlung

In Abb. 63 ist die Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4981 wihrend Neutronenbe-
strahlung, bei Temperaturen zwischen 615 und 750°C, dargestellt. Aus der Abbildung
kann man ebenso entnehmen, daf} zumindest bei dem l6sungsgeglithten Zustand dieses
Stahles und bei einer Testtemperatur von 720°C dieselbe sprunghafte Anderung der Span-
nungsabhiingigkeit beobachtet werden kann, wie sie bereits bei den Stihlen 1.4970 und
1.4988 gefunden wurde. Auch hier ist der Spannungsexponent unterhalb der Ubergangs-

spannung n = -2.5. Bei gleicher Priftemperatur sind die Ubergangsspannungen fir den

110




Stahl 1.4981 allerdings wesentlich niedriger als bei den Stihlen 1.4970 und 1.4988.
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Abb. 63 Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4981 wihrend Bestrahlung

Die Ubergangsspannung (0,.) charakterisiert den Ubergang zwischen dem bestrahlungsin-
duzierten Gleit-Kletter- und dem bestrahlungsinduzierten SIPA-AD Kriechprozef3. Diese
ist von dem Werkstoff, dem Werkstoffzustand (dem Entropieanalogon) und der Priiftem-
peratur abhingig. Es wird auBBerdem angenommen, daf3 die Zeitstandfestigkeit der auste-
nitischen Stihle, bei Spannungen unterhalb der Ubergangsspannung von dem bestrah-
lungsinduzierten SIPA-AD KriechprozeB, bei Spannungen oberhalb der Ubergangsspan-
nung dagegen von dem bestrahlungsinduzierten Gleit-Kletter Kriechproze3, kontrolliert
wird.

Die experimentellen Befunde lassen ebenso erkennen, daB3 die Zeitstandfestigkeit der aus-
tenitischen Stihle, im Bereich des SIPA-AD Kriechprozesses, durch eine andere Span-
nungsabhéngigkeit als im Bereich des Gleit- Kletterverformungsprozesses charakterisiert
wird.

In Abb. 64 ist die Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4970 im kaltverformten und kaltver-
formten und ausgelagerten Zustand, fiir das unbestrahlte bei 650°C [165], nach Bestrah-
lung bei 650 und 700°C [166] und wihrend Bestrahlung bei 650°C [48] untersuchte Mate-
rial, dargestellt. In der Abbildung wurden auch die Versuchsergebnisse der zuginglichen
amerikanischen, im EBR-2 bei 650°C durchgefiihrten, in-pile Zeitstandexperimente auf-

genommen [118].
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Abb. 64 Zeitstandfestigkeit der Stihle 1.4970 und AISI 316 wiithrend Bestrahlung
im Vergleich mit der des Stahles 1.4970 nach und ohne Bestrahlung
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Abb. 65 Zeitstandfestigkeit austenitischer Stihle und der Ni-Basislegierung Hastelloy-X

wihrend Bestrahlung bei Priifspannungen unterhalb der Ubergangsspannung
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Abb. 65 enthilt nur die unterhalb der Ubergangsspannung ermittelten In-Reaktor
Standzeiten der austenitischen Stihle 1.4970, 1.4981, 1.4988 AISI 316 und der Ni-
Basislegierung Hastelloy-X bei 615, 650, 670 und 720°C. In der Abbildung wurden auch
die Versuchsergebnisse der veréffentlichten amerikanischen, im EBR-2 bei 650°C durch-
gefithrten, in-pile Zeitstandexperimente aufgenommen [118].

Sowohl aus Abb. 64 und 65 als auch aus den Abb. 60, 61, 62, 63 kann man beziig-
lich des Zeitstandverhaltens unter Neutronenbestrahlung folgende Zusammenh#inge erken-
nen und die daraus resultierenden Schluf3folgerungen ziehen:

1. Bei Spannungen oberhalb der jeweiligen Ubergangsspannung (o,,) nimmt

die Zeitstandfestigkeit austenitischer Stihle in folgender Reihenfolge
geringfiigig ab:
Unbestrahlt, nach Bestrahlung und wihrend Bestrahlung (Abb. 60, 64).

2. In diesem Spannungsbereich ist die beobachtete Spannungsabhiingigkeit der
Zeitstandfestigkeit bei dem unbestrahlten, nach Bestrahlung und
wihrend Bestrahlung untersuchten Material in etwa dieselbe (Abb.60, 64).

3. Bei Spannungen unterhalb der Ubergangsspannung wird bei den wihrend
Bestrahlung beanspruchten austenitischen Stihlen eine sprunghafte Anderung
der Spannungsabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit beobachtet. Diese
ist aus dem Vergleich mit den unter vergleichbaren Versuchsbedingungen
nach Bestrahlung durchgefithrten Experimenten [51] deutlich erkennbar
(ADbb. 60, 64). Der Spannungsexponent ist fiir alle bislang experimentell
untersuchten austenitischen Stihle der gleiche nimlich n = -2.5,

4. Die fiir den Stahl AISI 316 im kaltverformten Zustand wihrend Bestrahlung
im EBR-2 bei 650°C und bei Spannungen unterhalb 200 MPa gemessenen
Standzeiten liegen im relativ engen Streuband der wihrend Bestrahlung
im BR-2 bei derselben Versuchstemperatur fiir den Stahl 1.4970 im Zustand
kv+a ermittelten Standzeiten (Abb. 64).

5. Obwohl beziiglich des Neutronenflusses, des Neutronenspektrums und der
Heliumerzeugung zwischen den beiden Reaktoren EBR-2 und BR-2 erhebliche
Unterschiede bestehen, ist die Zeitstandfestigkeit des in EBR-2 untersuchten
Stahles AISI 316 kv identisch mit der des im BR-2 untersuchten Stahles
1.4970 kv+a, wie dies aus Abb. 64 entnommen werden kann, Daraus folgt,
daB die Spannungsabhéngigkeit der Zeitstandfestigkeit (R _ t/o) unterhalb der
Ubergangsspannung (o, ) von dem Neutronenflufl, dem Neutronenspektrum und
der Heliumerzeugungsrate unabhingig ist.

6. Die Zeitstandfestigkeit (R t/(,) selbst ist bei Spannungen unterhalb der
Ubergangsspannung (Utr) ebenfalls von dem Neutronenfluf3, dem Neutronen-

spektrum und der Heliumerzeugungsrate unabhingig (Abb. 64, 65).
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7. Generell kann man feststellen, dafl im Spannungsbereich unterhalb der
Ubergangsspannung, zumindest fiir den experimentell abgedeckten
Temperaturbereich zwischen etwa 300 - 780°C, die Zeitstandfestigkeit
wihrend Bestrahlung sowohl von der chemischen Zusammensetzung der
austenitischen Stihle und der Ni-Basislegierungen als auch von dem
Werkstoffzustand unabhingig ist (Abb. 60, 61, 62, 63, 64, 65).

8. Die Ubergangsspannung selbst ist allerdings sowohl von der Priiftemperatur
als auch von dem Werkstoff, dem Werkstoffzustand und der thermischen
Stabilitat des Materials abhingig, wie dies aus den in Tabelle 25
zusammengestellten Ubergangsspannungen hervorgeht.

Die Verkniipfung der neuen und alle bereits bekannten Erkenntnisse,
beziiglich der Abhidngigkeit der Zeitstandfestigkeit von der Struktur der
austenitischen Stihle, lassen erkennen wovon im einzelnen die
Ubergangsspannung abhingig sein konnte.

Beachtet man zunichst, daf:

sowohl die Koagulation ausgeschiedener Phasen als auch die Erholungs-,
Rekristallisations- und Uberalterungsanfilligkeit austenitischer Stihle
Prozesse sind, die das Zeitstand- und Kriechverhalten im Bereich des
Gleit- Kletterprozesses bestimmen als auch

die Zeitstandfestigkeit der austenitischen Stihle, im Bereich des SIPA-AD
Kriechprozesses, bei einer gegebenen Temperatur weder von dem Werkstoff
noch von dem Werkstoffzustand abhéngig ist, so kann gefolgert werden,
daB die Ubergangsspannung nur von der Zeitstandfestigkeit des Materials
im Bereich des Gleit- Kletter- Kriechprozesses abhiingig sein kann,

Die oben erdrterten Zusammenhénge sollen am Beispiel des Stahles

1.4981 diskutiert werden. Vergleicht man in Abb. 63 die in-Reaktor
Zeitstandfestigkeit dieses Stahles in den Zustinden l9sungsgeglitht und
kaltverformt bei 720°C (993 K) und bei Spannungen nur oberhalb der
Ubergangsspannung, also im Bereich des bestrahlungsinduzierten Gleit-
Kletterkriechprozesses, miteinander, so kann man erkennen, daf3 die
Zeitstandfestigkeitslinie des Stahles im kaltverformten Zustand sich bereits
bei relativ kurzen Standzeiten, infolge rasch ablaufender Rekristallisations-
und Uberalterungsvorginge konkav verbiegt, die Zeitstandfestigkeitslinie
des losungsgeglithten Zustandes schneidet, um auf einem gegeniiber dem
l6sungsgeglithten Zustand deutlich niedrigerem Niveau sich zu stabilisieren,
Die Ubergangsspannung des kaltverformten Materials liegt somit unterhalb der
des Materials im l6sungsgeglithten Zustand (Tab. 25).

Beachtet man auferdem noch, daf3 der schnelle Neutronenfluf3 die
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Erholungs- Rekristallisations- und Uberalterungsvorginge beeinflussen
kann, so ist zu erwarten, daf} mit Zunahme der DPA-Rate eine Beschleunigung

dieser Vorginge stattfindet.

9. Die Zeitstandfestigkeit der austenitischen Stdhle unter Neutronenbestrahlung
ist bei Spannungen unterhalb der Ubergangsspannung offensichtlich kaum
von der im Material erzeugten Heliummenge abhiingig, wie dies aus dem
"Vergleich des Zeitstandfestigkeit der Stihle 1.4970 kv bzw. kv+a (Abb. 60)
und 1.4981 Ig (Abb. 63) bei 993 K (720°C) hervorgeht.
Auf den Berstzeitpunkt der jeweiligen Probe bezogen, wobei hier nur
diejenigen betrachtet werden, die unterhalb der Ubergangsspannung untersucht
wurden, liegen die Heliumkonzentrationen fiir den Stahl 1.4970, Abb. 3
zufolge, zwischen etwa 50 und 110 Atppm. Beim Stahl 1.4981 hingegen
liegen sie Abb. 4 zufolge zwischen etwa 5 und 35 Atppm.

9.2, EinfluB der Defekterzeugungsrate

Die Defekterzeugungsrate (k) ist die externe Variable die einen bestrahlungsindu-
zierten ProzeB3 charakterisiert. Da der betrachtete Schadensakkumulationsproze3 bestrah-
lungsinduzierter Natur ist, wird erwartet, dafl die ReaktionsgréBe - Standzeit abhiingig
von der Defekterzeugungsrate ist. Die vorgenommenen Analysen der Versuchsergebnisse
haben allerdings ergeben, daB8 die Standzeit (t ) von der Defekterzeugungsrate (x) unab-
hingig ist. Dies kann bedeuten, -daBl gegeniiber den bestrahlungsinduzierten Helium-
Wiederauflésungsmechanismen die Diffusionsmechanismen wesentlich langsamer ablaufen
und somit in vollem Umfang das Geschehen kontrollieren. Es ist zu erwarten, daf3 bei
sehr niedrigen Defekterzeugungsraten die Abhiingigkeit des Schadensakkumulationspro-
zesses von der Defekterzeugungsrate beobachtet werden kann. Bei den in thermischen Re-
aktoren existierenden Konstellationen der externen Variablen ist die Wahrscheinlichkeit
der Abhiéingigkeit des Schadensakkumulationsprozesses von der Defekterzeugungsrate be-
obachten und erfassen zu kdnnen relativ groB3. Die Kenntnis der Zusammenhinge ist fiir
die bei mittleren und niedrigen Neutronenfliissen beanspruchten Komponenten thermi-
scher Reaktoren von hoher Bedeutung, da ihre Festigkeitseigenschaften unter Umstinden
ebenso von den bestrahlungsinduzierten Schadensakkumulationsmechanismen kontrolliert

werden.
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9.3. EinfluB8 der Temperatur |

Die Temperaturabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit kann unter Einbeziehung der
beobachteten Unabhingigkeit des Spannungsexponenten des, im Bereich des SIPA-AD
Kriechprozesses wirksamen, Schadensakkumulationsprozesses von der Temperatur nahezu
problemlos erfafit werden, Den experimentellen Beobachtungen folgend wird ferner postu-
liert, dafl die Temperaturabhiingigkeit des Schadensakkumulationsprozesses von der che-
mischen Zusammensetzung der austenitischen Stihle und der Ni-Basislegierungen weitge-
hend unabhingig ist.

Der so skizzierte Sachverhalt gestattet es die Temperaturabhiingigkeit, der ge-
schwindigkeitsbestimmenden Mechanismen, zu bestimmen. Die Temperaturabhingigkeit
eines diffusionsgesteuerten Mechanismus wird im allgemeinen durch die KenngréfBe -
Aktivierungsenthalpie charakterisiert.

Da die Vorgehensweise zur Bestimmung der Aktivierungsenthalpie eines tempera-
turabhingigen Prozesses bekannt ist, wird auf eine Erliuterung verzichtet. Wir wollen uns
direkt der aufgestellte Funktion fiir die Temperaturabhingigkeit des Schadensakkumulati-
onsprozesses zuwenden. Die Funktion wurde in Anlehnung an die bei der Aufstellung der
Temperaturfunktion des SIPA-AD - Kriechprozesses gesammelten Erfahrungen erschlos-
sen und ebenso als Summe zweier voneinander unabhingiger Elementarmechanismen in-
terpretiert und dargestellt.

In Abb. 66 sind sowohl die aus den Experimenten ermittelten O, - Werte als
auch die beiden voneinander unabhingigen Elementar - Schadensmechanismen als Funk-
tion des Kehrwertes der absoluten Temperatur dargestellt. Die Funktion fiir die Tempera-
turabhéngigkeit des beobachteten Makroprozesses ergibt sich aus der Summe der beiden

voneinander unabhingigen Elementar - Schadensakkumulationsmechanismen:

0, = DO’O[,8 - exp(- AHm’m,s / kT) + Do,a,i - exp(- AHm,a,i / kKT) (48)
Hier bedeuten:
0. - die Temperaturfunktion des Makroprozesses,
AHm’a,B - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von substitutionell
gelosten Heliumatomen,
AHm’m,i - die Aktivierungsenthalpie fiir die Wanderung von interstitiell
gelosten Heliumatomen,
k - die Boltzmann Konstante,
T - die Temperatur und
Do’a's und Do,a’i - die entsprechenden Frequenzfaktoren.
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Den beiden in diesem Ausdruck vorkommenden Aktivierungsenthalpien entspre-
chen die wahren, den jeweiligen Mikroprozef charakterisierenden Aktivierungsenthal-
pien. Die dem Experiment entnommenen Werte sind als scheinbare Aktivierungsenthal-
pien zu interpretieren, da diese, wie aus Gleichung 36 hervorgeht, die Summe zweier vo-
neinander unabhfingiger Elementarprozesse reprisentieren, Beide sind von besonderer Be-
deutung, da sie Giber die auf atomarer Ebene ablaufenden Mikromechanismen des beob-
achteten Makroprozesses Auskunft geben. Diese wurden zu 2.85 bzw. 0.127 eV berechnet.
Da man wihrend Neutronenbestrahlung, infolge der StoBprozesse, Helium in atomarer
Form wiederauflésen kann, ist die dynamische Konzentrationen an geléstem diffusionsfi-
higen im Kristaligitter "zuriitckgeworfenen" Heliumatomen wesentlich hoher als diejenige
in Abwesenheit des Neutronenflusses den aktuellen thermischen Gleichgewichtsbedingun-
gen entsprechende Léslichkeit. Man kann daher die, wihrend der Bestrahlung beobachte-

ten, Aktivierungsenthalpien wie folgt interpretieren:

* Die hohere Aktivierungsenthalpie (AH_ = 2.85 eV) wird dem
substitutionellen Wanderungsmechanismus zugeordnet,
* die niedrigere Aktivierungsenthalpie (AH_ ;= 0.127 eV) wird dem

interstitiellen Wanderungsmechanismus zugeordnet,

Daraus kann geschlossen werden, daB der beobachtete Schadensakkumulationspro-
zefl dem stabilen Heliumblasenwachstum zuzuordnen ist. Die geschwindigkeitsbestimmen-
den Mechanismen sind:

* Bei hohen Temperaturen die substitutionelle Wanderung von Heliumatomen,

*  bei niedrigen Temperaturen die interstitielle Wanderung von Heliumatomen.

Es kann ferner geschlufifolgert werden, da3 die Temperaturabhingigkeit des be-
strahlungsinduzierten Schadensakkumulationsprozesses fiir alle bislang untersuchten auste-
nitischen Stihle und den Ni-Basislegierungen dieselbe sein wird, d.h. die in der Funktion
fur die Temperaturabhingigkeit (©, ) vorkommenden thermodynamischen Kenngréfien
und Proportionalititsfaktoren sind von den internen und externen Variablen unabhingig;

sie sind Konstanten (Tab. 30).

9.4. Bruchverhalten bei Kriechbeanspruchung

In Abb. 67 ist die Abhingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Kriechge-
schwindigkeit des Stahles 1.4970 ohne, wihrend bzw. nach Bestrahlung bei 720 bzw.
700°C dargestelit.
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Abb. 67 Kriechbruchdehnung des Stahles 1.4970 ohne, wihrend und nach Bestrahlung in Abhingigkeit von der Verformungsgeschwindigkeit




Man erkennt aus der Abbildung, daB sich unter Neutronenbestrahlung die Abhin-
gigkeit der Kriechbruchdehnung von der Verformungsgeschwindigkeit é(k) sprunghaft
von A« €™ nach A, ™™ bei einer mit der Ubergangsspannung korrespondierenden
Kriechgeschwindigkeit umkehrt. Diese wird analog zur Ubergangsspannung zweckmifi-
gerweise als die Ubergangskriechgeschwindigkeit bezeichnet, da sie den Ubergang vom
Gleit- Kletter- zum SIPA-AD - Kletterkriechproze3 kennzeichnet. Die Kriechbruchdeh-
nung durchliuft hier ihr absolutes Minimum, d.h. die versprédende Wirkung des Heliums

ist im Bereich der Ubergangskriechgeschwindigkeit maximal.
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Abb. 68 Abhingigkeit der bestrahlungsinduzierten Kriechbruchdehnung
des Stahles 1.4970 von der Priifspannung

Unterhalb der Ubergangskriechrate, nimmt die Kriechbruchdehnung mit abneh-

mender Kriechgeschwindigkeit zu (A o ¢™™). Oberhalb der Ubergangskriechgeschwindig-
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keit ist das Duktilititsverhalten unter bzw. nach Bestrahlung [166] gleich, wobei in diesem
Bereich die Kriechbruchdehnung mit abnehmender Kriechgeschwindigkeit (A o &tm),

In Abb. 68 ist die Spannungsabhiingigkeit der Kriechbruchdehnung unter Bestrah-
lung fiir den Stahl 1.4970 bei 720°C dargestellt. Aus der Abbildung kann entnommen
werden, daB die Abhingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Spannung, in Uberein-
stimmung mit der Abhingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Verformungsgeschwin-
digkeit, oberhalb der Ubergangsspannung eine andere ist als unterhalb der Ubergangs-
spannung.

Man kann aus der Darstellung erkennen, dafl die Abhingigkeit der Kriechbruch-
dehnung unterhalb der Ubergangsspannung reziprok proportional zur Spannung ist. Aus
der Steigung der Geraden wurde der Spannungsexponent fiir die Kriechbruchdehnung

ermittelt, wonach im Bereich des bestrahlungsinduzierten SIPA-AD - Kriechprozesses,
A x 0'3/2, (49)

ist.

Die beobachtete Abhiingigkeit der Kriechbruchdehnung wihrend Bestrahlung re-
sultiert aus der Wechselwirkung zwischen dem bestrahlungsinduzierten SIPA-AD -
Kriechproze und dem Mechanismus des stabilen spannungskontrollierten Wachstums von
Heliumblasen in den senkrecht zur Hauptspannung liegenden Korngrenzen.

Oberhalb der Ubergangsspannung, im Wirkungsbereich des Gleit-Kletter -
Kriechprozesses, wird eine quadratische Abhéngigkeit der Kriechbruchdehnung von der
Spannung beobachtet, Diese Abhiingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Spannung ist
offensichtlich sowohl fiir das wihrend als auch fir das nach Bestrahlung beanspruchte
Material die gleiché.

In Abb. 69 ist die Abhingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Kriechge-
schwindigkeit des Stahles 1.4981 ohne, wihrend bzw. nach Bestrahlung bei 720 bzw.
700°C dargestellt.

Die dargestellten Versuchsergebnisse gestatten es die Allgemeingiiltig keit der
beobachteten In-Reaktor, durch die Helium Blasenwachstumsgeschwindigkeit kontrollier-
te, Abh#ngigkeit der Kriech-Bruchdehnung von der Verformungsgeschwindigkeit bzw.,
von der Spannung zu betitigen,

Aus den Druckaufzeichnungen wihrend des Berstvorganges konnte geschlossen
werden, dafl zwei grundverschiedene Bruchmechanismen wirksam sind. Wihrend bei kur-
zen Standzeiten der Druckabfall beim Bersten relativ grof ist, d.h. ein ausgeprigter Rif3
auftritt, zeigten die Proben mit Zunahme der Standzeit, d.h. abnehmender Priifspannung,
nur einen langsamen Druckabfall (teilweise 1 at/h), was auf interkristalline Gefiigeauf-

lockerungen hindeutet.
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Abb, 69 Abhingigkeit der Kriechbruchdehnung von der Verformungsgeschwindigkeit
fiir den Stahl 1.4981 wiihrend, ohne und nach Bestrahlung.

Die metallographischen Untersuchungen konnten diese Beobachtungen in vollem
Umfang bestitigen. Der Bruch im Spannungsbereich oberhalb der Ubergangsspannung
(0,,) entsteht infolge der Bildung von Wedge-Type [172] (keilférmigen) Korngrenzenris-
sen, welche auf dem rechten Bild in Abb. 67 klar zu erkennen sind. Es konnte auflerdem
immer wieder festgestellt werden, daf alle im Bereich des Gleit- Kletterprozesses, d.h.
oberhalb der Ubergangsspannung gepriiften und geborstenen Proben, aufgeplatzt waren.

Die Bruchzone aller unterhalb der Ubergangsspannung geborstenen Proben ist in-
folge der Bildung, des Wachstums und des Zusammenwachsens (Coalescence) von Hohl-
riumen (Cavities) vorwiegend aus Gefiigeauflockerungen entlang der Korngrenzen (Mi-
krorisse) aufgebaut. Diese sind auf dem linken Bild in Abb. 67 deutlich zu sehen.

Diesés so beschriebene Bruchverhalten bei Kriechbeanspruchung unter Bestrah-
lung ist von der chemischen Zusammensetzung des austenitischen Stahles nahezu unab-
hingig.

Die Reaktionsgr6Be Bruchdehnung (A ) représentiert die bis zum Eintreten des
Bruchs akkumulierte plastische Verformung. Diese ist von den systemspezifischen
Kriechmechanismen abhingig und somit eine Funktion der Kriechgeschwindigkeit.

Der wihrend der Kriechbeanspruchung akkumulierte plastische Verformungsbe-
trag ist auflerdem, in hohem Mafle, von den, das Bruchgeschehen kontrollierenden, Scha-

densakkumulationsmechanismen abhéingig.
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9.5, Modellgleichung des bestrahlungsinduzierten Schadensakkumulationsprozesses

Die in dem vorangegangenen Paragraphen beschriebenen bislang experimentell er-
fafiten partiellen Zusammenhéinge gestatten es, die Modellgleichung fiir den bestrahlungs-

induzierten SchadensakkumulationsprozeB3 wie folgt zu formulieren:

2.5
tm,a = tm’o’a / Gtm () (50)
Hier sind
tna ~ die Standzeit,
©, - die Temperaturfunktion des Schadensakkumulationsprozesses,
moe die Standzeit fir o und 6, gleich 1 und
o - die Spannung
I ' LI 1 T 1 i 1 L R S § I I
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2 |- | 670 °C| a | _
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Abb. 70  Vorausberechnete und gemessene Standzeiten fiir den Stahl 1.4970

bei Beanspruchung wiihrend Neutronenbestrahlung.

In Abb. 70 sind die mit Modellgleichung (Gl. 48) vorausberechneten Zeitstandfe-
stigkeitsgeraden der im FFTF-Reaktor bei 605 und 670°C begonnenen zum Teil noch lau-

fenden Monix Zeitstandexperimeﬁte nebst der bislang vorliegenden Bruchzeiten darge-
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stellt.

Die Modellgleichung gestattet es, unabhingig von der Konstellation und den aktu-
ellen Werten der externen Variablen, die Standzeit austenitischer Stihle und Ni-
Basislegierungen, bei Kriechbeanspruchung wihrend Bestrahlung, jedoch nur im Wir-
kungsbereich des SIPA-AD - Kriechprozesses, zu berechnen,

Die lineare Spannungsabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit é(SIP A-AD) % @ des
SIPA-AD - Kriechprozesses, wiirde fiir die Standzeit in ihrem Wirkungsbereich d.h. un-
terhalb der Ubergangsspannung, eine reziproke jedoch wertgleiche Spannungsabhingig-
keit erfordern, unter der Voraussetzung, daf} A von den externen Variablen unabhéngig

ist, und e'( und t o derselben Temperaturabhingigkeit folgen. Diese Zusammen-

SIPA-AD)
hinge kdnnen mit Hilfe der folgenden Beziehungen beschrieben werden:

€(s1PA-AD) & O (51)
e & 1/ é(SIPA_AD) (fur A = const.) (52)
tm'a x1/¢o (fur A = const.) (53)

Da die Kriechbruchdehnung (A ) im Wirkungsbereich des SIPA-AD Kriechprozesses, in-
folge der Bildung und des Wachstums von Heliumblasen in den senkrecht zur Hauptspan-
nung liegenden Korngrenzen, Gl. 49 folgend, mit zunehmender Spannung iiberproportio-
nal abnimmt, sind die Randbedingungen in Gl. 52 und Gl. 53 nicht erfillt. Die Span-
nungsabhingigkeit des Schadensakkumulationsprozesses wird daher eine andere als die des
SIPA-AD Kriechprozesses sein. Dies kann mit Hilfe der im nachfolgenden skizzierten Be-
trachtungen verdeutlicht werden:

te = Ay / é( (54)

m,

SIPA-AD)

Setzt man in dieser Gleichung fiir é(SIP A-AD) und fir A die in Gleichung 51 und Glei-
chung 49 angegebenen Spannungsabhingigkeiten ein, so erh#it man die in Gl. 48 angege-
bene Spannungsabhingigkeit des Schadensakkumulationsprozesses.

Die aus der wechselseitigen Uberlagerung entstehende Spannungsabhidngigkeit des
Schadensakkumulationsprozesses kann, wie bereits angedeutet, folgenden den stabilen He-

liumblasenwachstum kontrollierenden Elementarprozesse beinhalten:
1. Transport von im Kern von kletternden Versetzungen eingefangenen
Heliumatomen zu den Korngrenzen. Dieser Elementarprozef3 fordert

fiir die Heliumblasen-Wachstumsrate Proportionalitit zur Wurzel aus der
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Kriechgeschwindigkeit des SIPA-AD - Kriechprozesses,

dr/dt « e'(SIPA_AD) (55)
so daf3 die durch das Helium-Blasenwachstum kontrollierte Standzeit
reziprokproportional zur Wurzel aus der Spannung

! Jo/? (56)

ist. Dieser ProzeB3 fordert und wird via der Kriechgeschwindigkeit fiir die
Standzeit eine schwache, experimentell kaum erfaBBbare, Abhingigkeit von

dem Werkstoff ergeben.

. Spannungsinduzierter Diffusionsanisotropie-Transport von wiederaufgeldsten
Heliumatomen.
Dieser den stabilen Blasenwachstum kontrollierende Heliumdiffusions-

mechanismus fordert fiir die Wachstumsrate Proportionalitit zur Spannung,
dr/dt « o (57)

so daB fiir die, durch das Blasenwachstum kontrollierte Standzeit,

sich eine reziproke Spannungsabhingigkeit

toox1/o (58)

m,
ergibt.
. Abhingigkeit der Standzeit von dem kritischen Blasenradius (r ).
Da der kritische Blasenradius, nach Barnes, Harries, Bullough und Trinkaus
[1,2,131,134,137,139], reziprokproportional zur Spannung
r «l/o (59)

c

ist, und die Standzeit reziprokproportional zum kritischen Blasenradius
b & 1/r, (60)
ist; so ergibt sich fiir die durch das Blasenwachstum kontrollierte Standzeit
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eine reziproke Spannungsabhingigkeit.
b 1/o (61)

4, Die Kriechbruchdehnung des SIPA~-AD - Kriechprozesses ist eine Funktion
des, aus dem Helium-Blasenwachstum resultierenden, Schadensakkumulations-
prozesses und wiirde, aus den unter 1. und 2. erorterten Zusammenhinge,

folgende Abhidngigkeit von der Spannung ergeben:
A« o3/2 (62)

Die Uberpriifung der Fihigkeit der Modellgleichung (50) die bei ansteigender
Spannung und extrem steilen Temperaturgradienten ablaufenden Schadensakkumulations-
prozesse zu beschreiben, konnte mit Hilfe der Versuchsergebnisse des im BR-2 besirahl-
ten Mol-7B Brennstabbiindels [167,168], vorgenommen werden. Die reichliche Instrumen-
tierung des Biindels gestattete es die Temperatur der Brennstabhiillen sehr genau zu erfas-
sen und wihrend des Experimentes auf vorgegebenem Niveau konstant zu halten, so daf
die den Schadensakkumulationsprozel3 kontrollierenden exiernen Variablen als zuverlissig
anzusehen sind.

Da die Spannung (o) im Hiillrohr eines Brennstabes infolge der Spaltgasbildung li-
near mit der Zeit zunimmt [169}, und die bestrahlungsinduzierten Schadensakkumulati~
onsprozesse kaum von der Struktur des Material abhiingig sind, wird zur Beschreibung der
Standzeit, die "life fraction rule" nach Robinson [170,171] angewendet.

Robinson [170,171] wendete als erster das Prinzip der linearen Schadensakkumula-
tion bei Kriechbeanspruchung an, um die Standzeit bei nicht konstanten externen Varia-
blen beschreiben zu koénnen. Er verkniipfte dabei die Materialschidigung mit den ver-

brauchten Lebensanteilen. Das fithrt in der allgemeinen Form zu der folgenden Glei-

chung:
n
>, /b = 1 . (63)
i=1
t/t .= Lebensanteile

m,i

Die Standzeiten der Brennstabhiillen des Mol-7B Biindels wurden mit Hilfe der
Gleichung 37 unter Anwendung der "life fraction rule" nachgerechnet. Die so berechneten
Standzeiten fiir die Brennstibe dieses Biindels waren erheblich hoher als die erreichten.
Da die Summe der Lebensanteile wesentlich kleiner als 1 war wurde angenommen, daf3

der Schadensakkumulationsprozef3 mit einer deutlich erhéhten Geschwindigkeit abliuft,
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als es die "life fraction rule" erfordert.

Da die bestrahlungsinduzierten Schadensakkumulationsprozesse strukturell beding-
te Einfliisse auf die Zeitstandfestigkeit nicht enthalten, ist "nicht lineare" Schadensakku-
mulation, die auf Grund struktureller Anderungen auftreten kann, nicht zu erwarten. Da-
her muf3 man annehmen, daf3 die Thermodiffusion, infolge der im Hiillrohr eines Brenn-
stabes vorkommenden steilen Temperaturgradienten, eine Beschleunigung der Ablaufge-
schwindigkeit des Schadensakkumulationsprozesses bewirkt.

Der so geschilderte und als Fehlbetrag erkennbare Thermodiffusionsbeitrag erfor-
dert es wiederum die Formalismen zur Beschreibung des Phinomens zu formulieren:

Da nun die Funktion zur Beschreibung der Temperaturabhiingigkeit der Elemen-
tarprozesse bereits formuliert wurde, kénnen die Thermodiffusionskoeffizienten als Gra-
dienten der Diffusionskoeffizienten der Elementarprozesse O = £f(T), wiederum die
Prinzipien der Thermodynamik der irreversiblen Prozesse befolgend [157], dargestellt

werden:
grad®y, / Oy, = (AHy, / kT) - gradT / T (64)

Die Standzeit der Brennstabhiillen des Mol-7B Biindels wurde mit den folgenden
von Kummerer und Weimar [167,168] angegebenen Brennstabdaten mit der so modifizier-
ten Modellgleichung berechnet und mit den experimentell ermittelten bzw. abgeschitzten

Standzeiten verglichen.

&t = 6.0 E21 [n/cm?], E > 0.1 MeV

k =3.97 E-4 [DPA/h]

p, = 1.215E-2 [bar/h] (mittlere Gasdruckrate f. d. Innenstibe)
p, = 6.285E-3 [bar/h] (mittlere Gasdruckrate fiir die Eckstabe)
1. Defekt nach 4332 [h]

Nach einer Betriebszeit von etwa 4800h entstanden weitere

T N

Brennstabdefekte, genauere Angaben beziiglich des Berstzeitpunktes
kénnen nicht gemacht werden.
7. Die Hilllwandkorrosion betriigt etwa 0.12 mm. Der Innenradius

des Hiillrohres wurde entsprechend korrigiert.
Die berechneten Standzeiten (t_) der Mol-7B Brennstibe sind:
1. Far T = 700°C und
p, = 1.215 E-2 [bar/h]

t,, = 4700 h
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2. Fiir T = 700°C und
p, = 6.285E-3 [bar/h]
t_ = 6500 h

10. - VERGLEICHENDE ERORTERUNGEN ZU DEN MODELLGLEICHUNGEN
DER BESTRAHLUNGSINDUZIERTEN UND DER THERMISCH-
AKTIVIERTEN KRIECH- UND SCHADENSAKKUMULATIONSPROZESSE

Im vorliegenden Kapitel soll abschlieBend versucht werden, einige Ergebnisse der
0. a. Modellbetrachtungen zum bestrahlungsinduzierten Kriech- und Zeitstandfestigkeits-
verhalten im Zusammenhang mit Ergebnissen, Modellen und Modellgleichungen zum
thermischaktivierten Kriech- und Zeitstandfestigkeitsverhalten zu diskutieren. Dazu wur-
den neben Literaturangaben [1,2,109-117] und den zugehoérigen Vergleichsexperimenten
auch die Hochtemperatur Zeitstandversuche, am Stahl 1.4970 von L. Schifer und H.
Kempe [173], sorgfiltig analysiert. Ebenso wurden die vom Verein Deutscher Eisenhiitten-
leute in Zusammenarbeit mit der Arbeitsgemeinschaft fiir warmfeste Stihle und der Ar-
beitsgemeinschaft fiir Hochtemperaturwerkstoffe zusammengestellten Versuchsergebnisse
deutscher Zeitstandversuche von langer Dauer [174], im speziellen der austenitischen Stih-
le 1.4961, 1.4945, 1.4981, 1.4986 und 1.4988, verwendet. Zur Verfeinerung der Modell-
vorstellungen wurden fernerhin die Versuchsergebnisse am Stahl 1.4970 im Zustand kalt-
verformt und ausgelagert, der von Schirra [175] sehr prizise durchgefiithrten konventionel-
len Zeitstand- und Kriechexperimente, herangezogen.
Die Kriech- und Zeitstandversuchsergebnisse werden zunichst mit Hilfe der bei-
den Potenzansitze (Gl. I bzw, Gl. 3) analysiert, bewertet und interpretiert,
Zur Durchfiihrung der Analysen wurden folgende Modellvorstellungen entwickelt:
a. Kriechgeschwindigkeit bzw. Zeitstandfestigkeit werden von mehr als einem
Elementarmechanismus kontrolliert,
b. Innerhalb streng definierten Feldern der externen Variablen kann nur eines
der miteinander konkurrierenden Elementarmechanismen prozeBbestimmend
(geschwindigkeitsbestimmend) sein,
¢. Aus I und 2 folgt, daB ein jeder der Elementarmechanismen durch exakt
definierte nicht verinderbare interne thermodynamische Kenngréfien

charakterisiert wird.
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Abb. 71 Temperatur- und Spannungsabhingigkeit der Zeitstandfestigkeit des Stahles 1.4970 kv+a ober- bzw. unterhalb der Ubergangsspannung




In Abb. 71 sind nach Versuchsergebnissen von Schirra [175], stellvertretend fiir al-
le oben genannten und bislang analysierten austenitischen Stidhle, die Zusammenhinge
zwischen der externen Variablen mechanische Spannung (o) und der Reaktionsgréfe
Standzeit (tm), exemplarisch am Beispiel des Stahles 1.4970 dargestellt, um die Vorge-
hensweise und die jeweils ermittelten allgemeingiiltigen Zusammen‘l‘léinge‘ der Schadensak-
kumulationsmechanismen veranschaulichen zu kdnnen. Abb. 72 représentiert die Abhin-
gigkeit der stationiren Kriechgeschwindigkeit von der Spannung dieses Stahles zur INiu-
stration der Vorgehensweise und zur Darstellung der beobachteten Zusammenhinge bei
den Kriechmechanismen,

Aus den in den beiden Abbildungen dargesteliten und in Anlehnung an das oben
skizzierte Modell vorgenommenen Interpretation der Versuchsergebnissen kann entnom- .
men werden, daf3 die Spannungsabhiingigkeit sowohl der Zeitstandfestigkeit (Abb. 71) als
auch der stationiiren Kriechgeschwindigkeit (Abb. 72) sich, bei einer von der Priiftempe-
ratur abhingigen Spannung, sprunghaft andert. Ahnliches Verhalten wurde auch bei den
bestrahlten austenitischen Stihlen 1.4970 und 1.4962 beobachtet und beschrieben [166].

Es wird angenommen, daB die so interpretierten sprunghaften Anderungen der
Spannungsabhéingigkeit der Kriechgeschwindigkeit bzw. der Zeitstandfestigkeit den auf-
tretenden Wechsel in den geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismen des Schadensak-
kumulationsprozesses bzw. des Kriechprozesses reflektieren. Diese Interpretation ist kei-
neswegs trivial, da infolge anlagenspezifischer Unzulidnglichkeiten die Versuchsergebnisse
vor allem aus #lteren Anlagen im allgemeinen relativ breite Streubfinder ergeben. Dadurch
werden die sprunghaften Anderungen der Spannungsabhingigkeit "verschmiert", so dafl
vor allem die Zeitbruchlinien in der Regel als geschlossene Kurvenziige mit einer sich
monoton indernden Spannungsabhingigkeit dargestellt und interpretiert werden. Aus die-
sem Grund sind die Analysen der Versuchsergebnissen duflerst schwierig und die wahren
Zusammenh#inge, bei modellfreier Betrachtung der zugrunde liegenden Datenfeldern,
kaum erfaf3bar.

Den Modellvorstellungen folgend wurde auch das Postulat Giberpriift inwiefern die
Spannungsabhingigkeit des jeweils wirksamen Mechanismus unverindert bleibt. Wie dies
aus den Analysen und die Interpretation der in Abb. 71 und Abb. 72 dargestellten Daten-
feldern ersichtlich ist kann man erkennen, daB sowohl oberhalb als auch unterhalb der
Ubergangsspannung der Spannungsexponent von der Priiftemperatur unabhingig ist. Die
Postulate wurden withrend der Entwicklung des Modells stindig tiberpriift und die expe-
rimentell ermittelten Spannungsexponenten, wenn notwendig korrigiert, da diese nach wie

vor empirischen Charakter haben und somit physikalisch nicht interpretierbar sind.
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Abb, 72 Spannungs- und Temperaturabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit des ther-

mischaktivierten Kriechprozesses unter- bzw. oberhalb der Ubergangsspannung.
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Der EinfluB der chemische Zusammensetzung ist vielseitig und kann, iiber die
Gitterstruktur der Elementarzelle, iiber die Mischkristallbildung und iiber die Bildung von
geeigneten Sekundirphasen, sowohl die diskutierten Mechanismen als auch die thermische
Stabilitdt eines Werkstoffes kontrollieren.

Oberhalb der Ubergangsspannung ist, wie man es aus Abb. 71 entnehmen kann,
die Spannungsabhingigkeit des Schadensakkumulationsprozesses extrem hoch. Fiir den
Stahl 1.4970 variiert der Spannungsexponent in diesem Spannungsbereich zwischen etwa
n’= ~33 fiir den kaltverformten und ausgelagerten Zustand und etwa n’= -10 fiir den kalt-
verformten Zustand.

Die in Abb. 72 dargesiellien experimentell ermittelten sekundiren Kriechge-
schwindigkeiten fiir Testtemperaturen zwischen 550 und 750°C gestatten es auch die
Spannungsabhingigkeit der stationdren Kriechgeschwindigkeit des Stahles 1.4970 in
gleicherweise modellbezogen zu interpretieren. Der Spannungsexponent fiir die Kriechge-
schwindigkeit kann im Spannungsbereich oberhalb der Ubergangsspannung ebenfalls Wer-
te zwischen n = 33 fiir den Stahl im Zustand kaltverformt und ausgelagert und n = 10 fiir
den Stahl in dem kaltverformten Zustand annehmen,

Die Spannungsexponenten n’ bzw. n nehmen also in diesem Bereich einen mit dem
Werkstoffzustand in Beziehung stehenden Wert an.

Unterhalb der Ubergangsspannung ist sowohl die Spannungsabhéngigkeit der Zeit-
standfestigkeit als auch die der Kriechgeschwindigkeit deutlich schwicher, wie dies aus
den Abb. 71 und Abb. 72 hervorgeht. Die beiden den Schadensakkumulationsmechanis-
mus bzw. den Kriechdeformationsmechanismus unterhalb der Ubergangsspannung charak-
terisierenden Spannungsexponenten sind ebenso identisch zueinander n’= -5 bzw. n = 5.

Die Spannungsabhingigkeit der beiden Prozesse ist in diesem Spannungsbereich
sowohl von der Priiftemperatur und der chemischen Zusammensetzung der kubisch fli-
chenzentrierten austenitischen Stihle als auch von dem Werkstoffzustand (der Ausgangsen-
tropie) des Materials unabhingig.

Die Spannungsexponenten der beiden Prozesse, die die geschwindigkeitsbestim-
menden Mikromechanismen in diesem Spannungsbereich charakterisieren, sind fiir die
stabilisierten und die nicht stabilisierten austenitischen Stihlen wertgleich. Beobachten
und erkennen kann man diese allerdings nur dann wenn der charakteristische Spannungs-
bereich "weit genug" experimentell abgedeckt wurde,

Bei dem Ti-stabilisierten Stahl 1.4970, fiir welcher eine breite und zuverldssige
experimentelle Datenbasis im Temperaturbereich zwischen 500 und 1200°C (0.48 - 0.8T))
vorliegt, w1|,1rden unterhalb der Ubergangsspannung und innerhalb des experimentell ab-
gedeckten Temperaturbereiches stets dieselben Spannungsexponenten ermittelt ndmlich
n = - 5 fir den Schadensakkumulationsmechanismus bzw. n = 5 fiir den Kriechdeformati-

onsmechanismus. Selbst bei den extrem niedrigen Priifspannungen, die bei 12 Mpa lagen,
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bleibt die Spannungsabhiingigkeit der beiden Prozesse unverindert. Mechanismen, die eine
lineare Spannungsabhingigkeit folgen, wie sie von [178] beobachtet, interpretiert und be-
schrieben wurden konnten nicht identifiziert werden. Beachtet man, daB wihrend
Kriechbeanspruchung Erholung bzw. Rekristallisation ebenso ablaufen kénnen so sind die
Unstétigkeiten in den &(o) - Kurvenziigen oder t_(o) - Kurvenziigen wie sie von [178] be-
achtet wurden reell. Es ist allerdings nicht zuldssig Kurvenziige dieser Art, die ja Elemen-
te temporiren Charakters enthalten, als Kriech- bzw. Schadensakkumulatiosmechanismen
spezifisch zu interpretieren und daraus dann die Schluf3folgerung zu ziehen, daB bei mitt-
leren Spannungen und Temperaturen die Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindig-
keit gegen 1 konvergiert. Diese Erkenntnisse gestatten es auch die Existenz sowohl des
Coble- [179] als auch des Nabarro-Herring [158] Kriechmechanismus in dem untersuchten
Spannungs- und Temperaturbereich auszuschlieBen, da beide Modelle eine, bei den be-
trachteten Werkstoffen bislang nicht beobachtete, lineare Spannungsabhéngigkeit fordern.
Aus einer kiirzlich von L. Schifer [180] veroffentlichten Arbeit, die sich mit dem Einfluf
der Struktur auf die "life fraction rule" befallt und systematische Untersuchungen zu die-
sem Themenkreis enthiilt kénnen die beschriebenen Phinomene ebenso nachvollzogen
werden.

Die Ubergangsspannung fiir den Ti-stabilisierten Stahl 1.4970, im Zustand kv+a
und einem mittleren Kristallitdurchmesser von ca. 50 um, 148t sich mit Hilfe der folgen-

den Beziehung,

3/2
Utr,u = Utr,uo / 0 / ? (65)
berechnen.
Hier sind:
o,., - die Ubergangsspannung,

Oirue ™ eine werkstoff- bzw. werkstoffzustandspezifische Konstante und

¢ - die Priiftemperatur in K

Den bisher erdrterten Ergebnissen, beziiglich der Spannungsabhingigkeit der Zeit-
standfestigkeit bzw. der stationiren Kriechgeschwindigkeit austenitischer Stihle zufolge
sind die Spannungsexponenten der geschwindigkeitbestimmenden Mechanismen beider
Prozesse, d.h. sowohl oberhalb als auch unterhalb der Ubergangsspannung Oy VOD der
Priftemperatur unabhingig. Diese Erkenntnis, gestattet es die Aktivierungsenthalpie des
jeweils wirksamen Schadensakkumulations- bzw. Kriechdeformationsmechanismus recht
genau und zuverldssig zu ermitteln, Die Kenntnis der Aktivierungsenthalpie erlaubt es dic
Natur der geschwindigkeitsbestimmenden Mikromechanismen zu deuten und einem Ele-

mentarvorgang zuzuordnen.
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Die hier beobachteten, extrem hohen scheinbaren Aktivierungsenthalpien sind mit
den bisherigen Modellvorstellungen des "leerstellengestiitzten Versetzungskriechens" nicht
deutbar. Sie sind jedoch fiir die Modellierung des Kriechverhaltens als Faktoren von gros-
ser Bedeutung. '

Die experimentell ermittelten Werte fiir die Aktivierungsenthalpie des jeweils
wirksamen Kriechdeformations- und Schadensakkumulationsmechanismus, unterhalb bzw.
oberhalb der charakteristischen Ubergangsspannung, sind unter Beachtung der spezifi-
schen Unschirfe der Versuchsergebnisse offensichtlich unabhingig von der chemischen
Zusammensetzung der bislang analysierten austenitischen Stihle.

Auf Grund der relativ dhnlichen chemischen Zusammensetzung und vor allem
derselben Kristallgitterstruktur kann angenommen werden, dafl die erfalBten Zusammen-
hiinge fiir die austenitischen Stdhle generell gelten.

Mit diesem Resultat lassen sich auch fiir den thermisch aktivierten Kriechprozef
Elemente formulieren, die zur Aufsteltung einer Modellgleichung fiithren:

1. Im Wirkungsbereich der thermisch aktivierten Verformungs- und
Schadensakkumulationsprozesse, um und oberhalb 05T, kontrollieren
verschiedene miteinander konkurrierende unabhéingige Elementarmechanismen
die Kriech- und Zeitstandfestigkeitseigenschaften der austenitischen Stéhle.

2. Charakteristisch fiir die voneinander unabhiingigen Elementarmechanismen ist
ihre unterschiedliche Abhingigkeit von den externen Variablen Temperatur
bzw. Spannung,

3. Auf Grund der unterschiedlichen Spannungs- bzw. Temperaturabhingigkeit
der jeweiligen Elementarmechanismen ist fiir eine gegebene Konstellation der
beiden externen Variablen Spannung und Temperatur jeweils nur einen dieser
Mechanismen dominant (geschwindigkeitsbestimmend), und kontrolliert in
seinem Wiri(ungsbereich synchron die Reaktionsgréf3en
Kriechgeschwindigkeit bzw. Schadensakkumulation.

4. Dieses Modell impliziert somit gegeniiber den bislang existierenden Modellen
sprunghafte Anderungen der Spannungs- und Temperaturabhingigkeit der
Reaktionsgrofen, Kriechgeschwindigkeit bzw. Standzeit beim Ubergang von

dem einen zu dem anderen Elementarmechanismus.

Da die Spannungsabhingigkeit, sowohl der Kriech- als auch der Schadensakkumu-
lationsprozesse, in der Regel physikalisch nicht begriindbare Potenzfunktionen hdéherer
Ordnung ergeben wird von einigen Autoren angenommen, daf} die Spannungsabhingigkeit
des Kriechprozesses einer Exponentialfunktion folgt. Entsprechende Exponentialfunktio-
nen, beziiglich der Spannungsabhiingigkeit der stationiren Kriechgeschwindigkeit, wurden

bereits von Feltham, Meakin [182], Davies, Davies, und Wilshire [183], Dorn 184] sowie
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Harper und Dorn [185], vorgeschlagen. Spiter verwendete Feltham [186] eine Hyperbelsi-
nusfunktion fiir die Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit, die jedoch bei
niedrigen Spannungen in Widerspruch zu den Versuchsergebnissen steht.

Da die Versuchsergebnisse nur in einem relativ engen Spannungsbereich den vor-
geschlagenen Exponentialfunktionen oder der Hyperbelsinusfunktionen folgen, haben ver-
schiedene Autoren, insbesondere Garofalo [171] sowie Sellars und Tegart [187], den Hy-
perbelsinusansatz mit dem Potenzansatz zu einem neuen Ansatz kombiniert, welcher bei
hohen Spannungen exponentiellen- bei niedrigen Spannungen hingegen Potenzcharakter

aufweist,

10.1. Modellgleichung des thermischaktivierten Schadensakkumulationsprozesses

Mit Hilfe der oben ertrterten und interpretierten Versuchsergebnisse, konnte fol-

gende Modellgleichung zur Beschreibung der Zeitstandfestigkeit unbestrahlter austeniti-

scher Stihle bei Spannungen oberhalb der Ubergangsspannung formuliert werden:

b = tmho / ah“ . exp(—AHh’u / kT) (66)
Hier sind:

tan - die Standzeit fir o, > e u?

L - die Standzeit fir o, = | MPa,

m,ho

AH, - die scheinbare Aktivierungsenthalpie fir Op > Oy o

o, - die Priifspannung und

n’ - der Spannungsexponent fiir Op > Oy

Die entsprechende Modellgleichung zur Beschreibung der Zeitstandfestigkeit aus-
tenitischer Stdhle bei Spannungen unterhalb der Ubergangsspannung ist verstindlicherwei-
se rein #uBerlich betrachtet mit der das Geschehen oberhalb der Ubergangsspannung be-
schreibenden véllig identisch. Die Unterschiede resultieren aus den die geschwindigkeits-
bestimmenden Mechanismen charakterisierenden KenngréBen - die Aktivierungsenthalpie
und der Spannungsexponent;

bt = tmgo / 7" - €XP(-AH, , / KT) (67)

m,l

Hier sind:

tm,1 - die Standzeit fiir o < LA,
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t - die Standzeit fiir 0, =1 MPa,

m,lo

AHl u - die scheinbare Aktivierungsenthalpie fiir 0, <0
o - die Priifspannung und

n’ - der Spannungsexponent fiir 0, <0,

tr,u’

Die legierungsspezifischen Einfliilsse werden dabei durch die beiden Vorfaktoren

bzw. t abgedeckt. Die Zunahme des t bzw. t Wertes ist mit einer Erho-
m,lo m,ho m,lo

Ln,ho J
hung, die Abnahme hingegen mit einer Erniedrigung der Zeitstandfestigkeit verbunden.
Die werkstoffzustandspezifischen {entropicanalogon) Einfliisse iiben hauptsichlich auf den
Spannungsexponenten oberhalb der Ubergangsspannung direkten EinfluB3 aus, da in die-
sem Spannungsbereich wihrend des Ablauf des Schadensakkumulationsprozesses das dy-
namische "Gleichgewichtsentropieanalogon" in der Regel nicht erreicht werden kann,

Mit Hilfe der Gleichungen (66) und (67) kann die Standzeit austenitischer Stihle
nur in einem Teil, des insgesamt experimentell abgedeckien Temperaturbereiches zwi-
schen 500 und 1200°C, namlich zwischen etwa 500 und 750°C, recht zuverlissig vorausbe-

rechnet werden.

10.2, Modellgleichung des thermischaktivierten Kriechprozesses

Die korrespondierende Modellgleichung zur Beschreibung der Kriechgeschwindig-

keit austenitischer Stihle bei Spannungen oberhalb der Ubergangsspannung ist:
€(0) = ¢, - ah“ . exp(—AHh,u / kT) (68)

Hier sind:

€,(0) - die Kriechgeschwindigkeit fur o, > e

€, - die Kriechgeschwindigkeit fir o, = 1 MPa,
AHh’u - die scheinbare Aktivierungsenthalpie fiir O > Oy o
o, - die Priiffspannung und
n - der Spannungsexponent fiir O > Open

Die entsprechende Modellgleichung zur Beschreibung der Kriechgeschwindigkeit

der austenitischen Stihle bei Priifspannungen unterhalb der Ubergangsspannung ist:
£(0) = ¢ - o exp(—AHl’u / kT) (69)
Hier sind:
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£/(0) - die Kriechgeschwindigkeit fiir o, < O

g - die Kriechgeschwindigkeit fiir o, =1 MPa,

lo

AH, - die scheinbare Aktivierungsenthalpie fiir 0, <o, ,

o, - die Priifspannung und

n - der Spannungsexponent fiir 0, <0,
1

Die die Kriechgeschwindigkeit kontrollierenden legierungsspezifischen Einfliisse

werden dabei durch die beiden Vorfaktoren & , bzw. € _ abgedeckt. Die Zunahme des ého

h
, Wertes ist mit einer ErhShung, die Abnahme hingegen mit einer Erniedrigung der

lo

bzw. &
stationdren Kriechgeschwindigkeit verbunden.

Die werkstoffzustandspezifischen Einfliisse iiben hauptsidchlich bei Prifspannun-
gen oberhalb der Ubergangsspannung auf den Spannungsexponenten direkten Einfluf aus.

Mit Hilfe der Modellgleichungen (68) und (69) kann die Kriechverformung auste-
nitischer Stihle, ebenso wie dies fiir die Zustandsgleichungen zur Beschreibung der Zeit-
standfestigkeit festgestellt wurde, nur in einem Teil, des insgesamt experimentell abge-
deckten Temperaturbereiches zwischen 500 und 1200°C, nidmlich zwischen etwa 500 und
750°C vorausgesagt werden,

Die vorgenommenen Analysen der zitierten Versuchsergebnisse und die daraus
ermittelten Zusammenhiinge gestatten also, fiir den experimentell abgedeckten Spannungs-

und Temperaturbereiche folgende zusammenfassenden Aussagen:

1. Die analysierten Datensiitze haben die experimentelle Evidenz fiir die zu
Beginn aufgestellten Hypothesen erbracht, daf3 sowohl die stationire
Kriechgeschwindigkeit als auch die Zeitstandfestigkeit austenitischer Stihle
durch verschiedene, innerhalb streng definierter Spannungsbereiche das
Geschehen kontrollierende Elementarmechanismen bestimmt werden,

2. Bei einer von der Priiftemperatur, der chemischen Zusammensetzung und dem
Werkstoffzustand abhidngigen Ubergangsspannung Oru wird eine sprunghafte
Anderung der Temperatur- und Spannungsabhingigkeit der
Kriechgeschwindigkeit und der Zeitstandfestigkeit beobachtet.

3. Oberhalb der Ubergangsspannung ist die Temperatur- und
Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit bzw, der
Zeitstandfestigkeit extrem hoch.

4, In diesem Spannungsbereich ist die Spannungsabhingigkeit der beiden
Reaktionsgréfen zusdtzlich von dem Werkstoffzustand des Stahles abhingig.

5. Die Temperatur- und Spannungsabhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
bzw. der Zeitstandfestigkeit austenitischer Stiihle ist unterhalb der

Ubergangsspannung von der chemischen Zusammensetzung des Materials
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unabhéngig. Die Unterschiede zwischen den verschiedenen Stdhlen sind
gradueller Natur und kommen nur in den Vorfaktoren und die von diesen
abhingigen Ubergangsspannung zum Ausdruck.

. Die Spannungsexponenten und die thermodynamischen Kenngrdéfien sind in
ihrem Wirkungsbereich von den externen Variablen und der Zusammensetzung

des Stahles unabhiingig.
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11. SCHLUSSFOLGERUNGEN

Die Analysen der Versuchsergebnisse aus In-Reaktor Experimenten haben dazu
beigetragen phinomenologische Modelle aufzustellen und zu entwickeln,

Die ermittelten Zusammenhiinge zwischen den externen Variablen und den Reak-
tionsgrossen wurden in der vorliegenden Arbeit genutzt, um auf der Grundlage eines em-
pirisch-hypothetischen Modells Modellgleichungen ( 2 "Zustandsgleichungen") fiir die
thermischaktivierten und bestrahlungsinduzierten Deformations- und Schadensakkumula-
tionsprozesse aufzustellen, die bei gegebenen Randbedingungen ingenieurmifige Niher-
ungsvoraussagen erlauben. Die Modelle werden im vollen BewuBtsein noch vorhandener
Unzulinglichkeiten und unter Inanspruchnahme intuitiver Annahmen prisentiert, da diese
zu physikalisch begriindeten Modellgleichungen fithren, die zur Interpretation realer Er-
gebnisse aus Bestrahlungsexperimenten bei austenitischen Stihlen und Ni-Basislegierungen
herangezogen werden kénnen.

Die Diskussion bestiitigt die experimentellen Feststellungen,

- daB3 auch bei Temperaturen weit oberhalb O.STB bestrahlungsinduzierte
Kriechprozesse das Verformungsverhalten der austenitischer Stihle und

der Ni-Basislegierungen kontrollieren,

Die Versuchsergebnisse lassen erkennen, daf3 die Kriechgeschwindigkeit der
bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse bei einer von der Priiftemperatur,
dem Werkstoff und dem Werkstoffzustand abhiingigen Spannung, die

Uberangsspannung genannt wird, sich sprunghaft dndert.

- daf} zwischen Kriechgeschwindigkeit und Spannung bei
Priifspannungen unterhalb der Ubergangsspannung ein linearer
Zusammenhang besteht. Die Kriechgeschwindigkeit des oberhalb der
Ubergangsspannung wirksamen bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses

weist eine quadratische Spannungsabhingigkeit auf.

- daB die Temperaturabhiingigkeit des unterhalb der Ubergangsspannung
wirksamen Kriechprozesses durch zwei voneinander unabhingigen
Elementarmechanismen bestimmt wird.

Die den jeweiligen Elementarmechanismus charakterisierenden Aktivierungs-
enthalpien gestatten es, dem bei Temperaturen oberhalb etwa 830 K das
Geschehen kontrollierende Elementarmechanismus der Wanderung von
Leerstellen zuzuordnen, wogegen unterhalb dieser Temperaturen die

Wanderung von Zwischengitteratomen das Geschehen kontrolliert.
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- daB3 bei hohen Versetzungsdichten der Beitrag der Monopunktdefekte
geschwindigkeitsbestimmend ist. Bei niedrigen Versetzungsdichten ist der

Beitrag der Doppelpunktdefekte sehr grof3.

- daf} die Natur der beschriebenen bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse
nicht mit derjenigen der thermisch aktivierten Kriechprozesse vergleichbar ist

und

- daf} gem4fB dem aufgestellten phinomenologischen Modell der
Schwellmechanismen die beobachteten Schwellverformungen aus den
Beitrigen zweier voneinander unabhingiger Schwellprozesse resultieren.

Der eine davon kontrolliert das Geschehen bei Temperaturen bei denen die
Beweglichkeit der Leerstellen eingeschrinkt ist. Der andere Schwellprozel}
kontrolliert das Geschehen bei Temperaturen bei denen die Beweglichkeit der
Leerstellen sehr hoch ist.

Dieser Schwellprozef ist besonders effektiv wenn geeignete Ausscheidungen

mit zur Matrix stark inkohirenten Grenzflichen sich gebildet haben.

- daB unterhalb der Ubergangsspannung die Spannungsabhingigkeit der
Zeitstandfestigkeit der austenitischen Stdhle und der Ni-Basislegierungen
unabhiingig von der Legierung ist,

Der Spannungsexponent (n = -2.5) ist dariiber hinaus unabhéingig von

der Priiftemperatur (Betriebstemperatur).

- daB die Ubergangsspannung (0,,) sowohl von der Beanspruchungstemperatur
als auch von der thermischen Stabilitit des Materials abhéngig ist und daB in
diesem Spannungsbereich die Zeitstandfestigkeit sowohl von dem
Neutronenflufl und dem Neutronenspektrum der Schnellen Reaktoren als auch

der aktuellen Heliumkonzentration unabhingig ist.

- daB die Zéitstandfestigkeit der bislang experimentell erfaBten austenitischen
Stihle und der Ni-Basislegierung Hastelloy-X im Wirkungsbereich des
bestrahlungsinduzierten Kriechprozesses (SIPA-AD) von der chemischen

Zusammensetzung der Legierungen kaum abhingig ist.

- daf3 die Standzeit der hochbeanspruchten Brennstabhiillen infolge der
auftretenden hohen Temperaturgradienten zusitzlich erheblich reduziert wird

und
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- daf3 die Schwellrate in den Brennstabhiillen infolge der auftretenden steilen

Temperaturgradienten erheblich zunimmt,
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12.

NOMENKLATUR
d Durchmesser (des Rohres) oder Kristallitdurchmesser
p Druck
] Wandstéirke
o Spannung
€ Dehnung
€ Kriechgeschwindigkeit allgemein
e'p stationire Kriechgeschwindigkeit (alte Bezeichnung ¢ oder £ )
é"p mittlere Kriechgeschwindigkeit (alte Bezeichnung é)
A, Bruchdehnung (alte Bezeichnung ¢_oder A)
t Standzeit (alte Bezeichnung ty oder t )
m /0 Zeitstandfestigkeit (alte Bezeichnung o /t)
'1 v - Strahlung
K Temperatur in Kelvin
k Boltzmannkonstante
AH Wanderungsenthalpie
D, Frequenzfaktor
D Diffusionskoeffizient
e scheinbarer Diffusionskoeffizient
0 Effizienzfaktor
S Entropie bzw. Entropieanalogon
E Energie
X Kraft
J Fluf
o Heliumkern
K Defekterzeugungsrate (alte Bezeichnungen k, K’ oder Kp)
v Leerstelle
i Eigeninterstitielles Atom
TE Schmelztemperatur
0 Priiftemperatur
n Kriechgeschwindigkeit charakterisierender Spannungsexponent
n’ Standzeit charakterisierender Spannungsexponent
Ig l6osungsgeglitht
kv kaltverformt
kv+a kaltverformt und ausgelagert
Chg. Charge, Schmelze
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eq

tr

Indizes

- Anfangsbedingungen, Nominalwerte
- auf die AuBenwand bezogen

- auf die Innenwand bezogen

- auf die Wandmitte bezogen

- axial

- tangential

- radial

- Aquivalente Grofle

- Ubergangsgrofe
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14.

TABELLENANHANG

Tabelle 1 : Chemische Analysen der untersuchten Stihle (Gew.% der Elemente)
Werkstoff
Nr.: 1.4981 1.4981 1.4981 1.4988 1.4970 1.4970 1.4970 Hastelloy-X
Chg. Nr.: HV 139 70015 51857 25116 8-29052 8-22075 8-21557 X4-4493
C 0.06 0.05 0.06 0.05 0.10 0.095 0.11 0.10
Si 0.58 0.37 0.44 0.63 0.40 0.31 0.42 0.86
Mn 0.97 1.11 1.37 1.35 1.75 1.81 1.81 0.56
0.02 0.01 0.01 - 0.009 - - -
S 0.007 0.01 0.01 - 0.008 - - -
Cr 17.0 16.5 15.7 16.2 14.9 15.1 14.6 21.92
Ni 16.6 16.5 16.0 13.7 15.2 15.0 15.2 47.00
Mo 1.64 1.76 1.78 1.44 1.24 1.29 1.22 9.00
v - - - 0.75 - - - -
Nb 0.70 0.81 0.72 0.65 - - - -
Ti - - - - 0.48 0.3 0.3 -
B 0.0001 0.0018 0.0010 0.0002 0.0090 0.0050 0.0052 0.0070
N 0.02 0.01 0.007  0.09 0.006 0.01 0.016 -
Fe Rest Rest Rest Rest Rest Rest Rest Rest
Tabelle 2 : Werkstoffzustinde der untersuchten Stihle und der Legierung Hatelloy-X
1.4981: lg, 1g + kv
1.4988: Ig, 1g + 750°C - 3h, Ig + 800°C - 1h
1.4970:; lg + kv, Ig + kv + 800°C - 2h, Ig + kv + 800°C - 23h,

Hastelloy-X:

1g + kv + 800°C - 4h

Ig +a
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Tabelle 3 : Mol-2 Experimente

1.4970 kv+a (1120°C - 10" + 15%kv + 800°C - 23h) Chg.: 8-29052
TB = 615°C (888 K)

Pr. Nr.: oeq t €eq

[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

K DPA Bemerkungen

1. Die Prifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

25a 252. 64. 0.96 5.69 E-4 0.04 K
25g 227. 370. 1.22 823 E-4 0.30 TE
25h 214, 704, 0.36 6.23 E-4 0.44 ng

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Reguldr geborstene Proben.
27g 189. 4091, 1.12 7.74 E~-4 3.20

2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.
27a 195. 1535, 0.75 5.95 E-4 0.91 ng, S
27h 182.5 3700. 1.14 594 E-4 2.20 ng

In den Tabellen 3 - 24 verwendete Abkiirzungen :

TE - Rif am Thermoelement

K - Kapillare defekt (Probe nicht geborsten)
A - RiB auBlerhalb Probenmitte

ng - Probe nicht geborsten

Rb - RiBlbreite (Gesamtbetrag)

S - Schwellbetrige moglich

p! - nach Bersten Probe wieder unter Druck

p+ - unter Druck bei y-Heizung

Td - alle Thermoelemente defekt

Hd - Probenheizer defekt

We - Vermessung des Durchmessers mit Wendelschrieb
Ca - Korngrenzenrisse (Cavitation)
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Tabelle 4 ; Mol-2 Experimente

1.4970 kv (1120°C - 10’ + 15%kv) Chg.: 8-29052
TB = 720°C (993 K)

Pr. Nr.: Teq t €oq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]
1. Die Priffspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
20a 1575 92 0.263 690 E-4 0.06 TE '
20b 1449 128, 0.50 8.55 E-4 0.11 TE
20g 132. 175. 0.565  8.61 E-4 0.15
2. Die Prifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben.
20h 120. 334. 0.58 6.00 E-4 0.20
22a 94.2 673. 0.547 3.46 E-4 0.233
22h 69.7 1221, 0.75 4.06 E-4 0.5 Rb 9 pm.
26b 101. 535. 0.711  7.37 E-4 0.394
26g 88.3 660. 0.789  8.35E-4 0.551
26h 75.5 895. 0.697 493 E-4 0.44 TE
2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.
26a 112.8 77! 0.131 5.11 E-4 0.04 K, ng
22b 81.4 680. 0.263 499 E-4 0.34 TE, A
22g 75.5 384. 0.131 5.37 E-4 0.21 TE
28a 56.2 3062. 0.894 7.00 E-4 2.14 A
28g 40.2 4784, 0986 6.90 E-4 3.30 ng
28h 37.9 4157, 0.663  5.60 E-4 1.84 ng
3. Proben mit Versuchsende kurz vor dem Bersten,
27b 44.2 4226. 1.67 7.37 E-4 2.51 ng
28b 50. 2347. 0.947 8.55E-4 2.00 TE
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Tabelle 5: Mol-2 Experimente

1.4970 kv+a (1120°C - 10’ + 15%kv + 800°C - 23h) Chg.: 8-29052
TB = 720°C (993 K)

Pr.Nr: o t K DPA Bemerkungen

£
eq eq
[MPa]  [h] [%] [DPA /h]

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
29a 1569 49.5 0.68 5.52 E-4 0.03
29b 125.6 189, 0.43 7.17 E-4 0.135

2. Die Prisfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Reguldr geborstene Proben.
29h 94.2 628. 0.68 491 E-4 "0.31 A

2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben,
30g 56.6 2001. 0.79 7.11 E-4 1.62 ng

Tabelle 6 : Mol-2 Experimente

1.4970 kv+a (1120°C - 10’ + 15%kv + 800°C - 23h) Chg.: 8-29052
TB ca. 340°C (ca. 613 K)

Pr.Nr: o t K DPA Bemerkungen

€
eq €eq
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

2. Die Prisfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.
30b 252, 3382, 0.55 9.15 E-4 3.10 ng
30h 189. 3382. 0.345  5.80 E-4 1.96 ng
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Tabelle 7: Mol-2 Experimente

1.4970 kv+a (1120°C - 10* + 15%kv + 800°C - 2h) Chg.: 8-22075
TB = 650°C (923 K)

o t > K DPA Bemerkungen
eq eq

[MPa] [h] [%] [DPA/h]

Pr. Nr.;

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

44a 211, 715.5 1.835 8.85E-4 0.63

44g 241.2 4715 2.62 1.03 E-3 0.485

46a 211. 1125. 1.17 8.40 E-4 0.945

46g 181. 1316. 1.26 1.00 E-3 1.27 ng
44h 181. 190. 0.47 6.85 E-4 0.13 ng, S

2. Die Prisfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.

44b 150.7  1943. 0.76 1.02 E-3 2.08 ng
46b 169. 1396. 0.61 1.08 E-3 1.5 ng
46h 150.7 692! 0.78 7.07 E-4 0.49 K, ng, S
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Tabelle 8 : Mol-2 Experimente

1.4970 kv+a (1120°C - 10’ + 15%kv + 800°C 2h)  Chg.: 8-22075
TB = 700°C (973 K)

Pr. Nr.: Teq t €oq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]
1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
45a 150.7  457. 1.05 9.14 E-4 0.418 ng, S
45g 181. 366.5 0.72 1.00 E-3 0.37
2. Die Pritfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulédr geborstene Proben.
45b 108.5 1897. 1.875 1.12 E-3 2.12
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.
45h 120.6 1583. 0.95 6.50 E-4 1.02 ng
3. Proben fiir Analysen nicht geeignet, zu hohe Schwellbetrige.
47b 132.7 139. 0.42 1.02 E-3 0.14 ng, S
47¢g 1206 241, 1.52 9.50 E-4 0.23

* & wurde laut Notiz Nummer 110/75 AG Mol korrigiert.
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Tabelle 9 : Mol-2 Experimente

1.4970 a+kv (1120°C - 10’ + 800°C - 2h + 15%kv) Chg. 8-22075
TB = 650°C (923 K)

Pr. Nr.: Teq t €eq £ DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]
1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
44c¢ 211, 80.5 3.14A 1.24 E-3 0.099
44e 241, 19. 5.18A  1.36 E-3 0.026
44f 181. 1105. 1.85 1.22 E-3 1.35
2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben.
44d 150.7 607.5 0.98 1.36 E-3 0.82
46¢ 169. 900. 2.03 1.25 E-3 1.125
46d 132.7 1465. 1.98 1.34 E-3 1.96
2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben,
46e 1206  599. 0.386 1.35 E-3 0.81 ng
4. Probe fiir Analysen nicht geeignet, da Schwellbetrag!
46f 150.7 11. 0.20 1.25 E-3 - ng
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Tabelle 10 : Mol-2 Experimente

1.4970 a+kv (1120°C - 10’ + 800°C - 2h + 15%kv)  Chg.: 8-22075
TB = 700°C (973 K)

Pr. Nr.: Oeq t €eq

[MPa] [h] [%] [DPA/h]

K DPA Bemerkungen

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

45¢c 150.8 333, 2.51 1.28 E-3 0.42
45e 181. 69. 3.17 1.34 E-3 0.092
47¢ 1448 104, 1.23 1.13 E-3 0.117

2. Die Prifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.1 Regulir geborstene Proben.

45d 108.5  891. 1.97 1.35 E-3 1.22
45f 120.6 - 883. 3.20 1.26 E-3 1.11
47c 132.7  406. 2.13 1.19 E-3 0.438
47d 108.5  380. 1.93 1.25 E-3 0.469 ",
47e 120.6 481, 2.00 1.25 E-3 0.613
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Tabelle 11 : Mol-2 Experimente

1.4981 1g  (1050°C - 10°)  Chg.: HV 139
TB = 615°C (888 K)

Pr. Nr.: Oeq t €eq K DPA Bemerkungen
[MPa] [h] [%] [DPA/h]
1. Die Prifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
27 1727 1399, 216  8I5E-4 114
27e  160. 2085 216  8.50 E-4 177
23d 154, 2881, 1.87 1.01 E-3 2.90
27f 148. 2854. 1.21 8.00 E-4 2.28
2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.
23e 136.4  3660. 0.99 1.01 E-3 3.70 ng
ng

23f 118.7  3660. 0.76 5.68 E-4 3.54
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Tabelle 12 : Mol-2 Experimente

1.4981 1g (1050°C - 10%) Chg.: HV 139
TB = 720°C (993 K)

Pr. Nr.: Teq t €eq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.1 Regular geborstene Proben,

24c 77. 632. 3.87 1.06 E-3 0.70 TE
24e 64.7 1131, 6.05 1.02 E-3 1.13
24d 71.1 853. 4.76 1.07 E-3 0.91
28d 47.1 4100. 7.96 1.07 E-3 4.36
27¢ 41.2 2800. 9.64 7.35 E-4 2.06

2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.

23¢ 58.9 1147, 6.03 9.00 E-4 1.03 ng
28c 54.0 2602. 4.26 1.01 E-3 2.73 ng
28f 35.3 4784, 2.37 9.45 E-4 4.52 ng

3. Proben mit Versuchsende kurz vor dem Bersten.
24f 58.9 1370. 2.96 8.85 E-4 1.21 ng
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Tabelle 13 : Mol-2 Experimente

1.4981 1g (1050°C - 10%) Chg.: 70015
TB = 720°C (993 K)
Pr. Nr.: Oeq t €4 K DPA Bemerkungen
{MPa]  [h] [%] [DPA/h]
1. Die Pritfspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
34c 94.2 308. 1.50 1.09 E-3 0.34 Rb 50 pm.
35e 81.9 275. 1.58 1.11 E-3 0.31
36d 75.5 387. 5.13 1.10 E-3 0.43
2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben,
35¢ 69.2 1071. 1.97 1.02 E-3 1.09 Rb 75 pm,
36e 62.8 1810. 2.63 1.13 E-3 2.05
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.
3. Proben mit Versuchsende kurz vor dem Bersten.
34d 69.2 704. 0.92 1.20 E-3 0.85 ng, S
36f 56.9 75. 0.62 1.06 E-3 0.08 ng, S, Td
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Tabelle 14: Mol-2 Experimente

1.4981 1g (1050°C - 10%) Chg.: 70015
TB = 615°C (888 K)

Pr.Nr. o t K DPA Bemerkungen

€
eq eq
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

37a 188.4 112, 0.08 7.60 E-4 0.09

37b 201.6 109, 0.07 9.10 E-4 0.10 ng, K
37c 188.4 726, 3.55 1.05 E-3 0.76

37d 169.7 125. 0.07 1.09 E-3 0.15

35¢ 157.0  1420. 1.71 9.86 E-4 1.40

37e 144.2 1145, 2.50 1.05 E-3 1.18 ng
37f 157.5 1770, 1.84 9.20 E-4 1.63

2. Die Pritfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.
35d 125.6  1708. 0.85 1.12 E-3 1.91 ng
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Tabelle 15: Mol-2 Experimente

1.4981 kv (1050°C - 10’ + 15%kv)  Chg.: 70015
TB = 750°C (1023 K)

Pr.Nr:. o t e K DPA Bemerkungen
eq eq

[MPa] [h] [%] [DPA/h]

1. Die Priffspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

41a - -, --- - -—-- Td
41b 50.4 222, 5.31 1.04 E-3 0.23 Rb 5 pm,
41c 75.5 209. 4.29 1.20 E-3 0.25 Ca
41d 50.4 768. 4.50 1.28 E-3 0.98

41f 63.0 378. 4.50 1.17 E-3 0.44

41h 63.0 53. - L15 6.75 E-4 0.04 ng, Td
43a 75.5 154, 3.76 9.33 E-4 0.14

43b 63.0 218. 4.96 1.18 E-3 0.26

43c 50.4 327. 4.43 1.38 E-3 0.45

43d - -—-. - - -—-- Hd
43e 50.4 317. 4.33 1.44 E-3 0.46

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben,
41g 38.0 363. 0.93 1.03 E-3 0.37 ng, Td

3. Proben mit Versuchsende kurz vor dem Bersten.
4le 38.0 2227. 2.87 1.27 E-3 2.82 Ca ng!
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Tabelle 16 : Mol-2 Experimente

1.4981 kv (1050°C - 10’ + 15%kv)  Chg.: 70015
TB = 720°C (993 K)

Pr. Nr.: Oeq t €eq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

34a 138.3 17. 0.09 5.63 E-4 - Ca

34b 112.8 28, 0.17 8.50 E-4 0.02

34e 100.1 44, 0.55 1.15 E-3 0.05

34g 88.3 156. 0.70 8.60 E-4 0.13

35g 75.5 202, 1.97 8.14 E-4 0.16 p!, S

36a 62.8 329, 0.70 5.90 E-4 0.20 S
2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben,

36h 50.0 1148. 3.23 6.58 E-4 0.76
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.

36b 56.9 556. 0.60 7.83 E-4 0.44 K,S
Tabelle 17 : Mol-2 Experimente
1.4981 kv (1050°C - 10* + 15%kv) Chg.: 70015
TB ca. 310°C (ca. 683 K)

Pr. Nr.: Teq t €eq K DPA Bemerkungen

[MPa] [h] [%] [DPA/h]

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.2 Nicht geborstene und irregulidr geborstene Proben.

36g 196.0 1845. 0.05 8.90 E-4 1.65 ng, We
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Tabelle 18 : Mol-2 Experimente

1.4981 Ig+kv (1050°C - 10’ + 15%kv) Chg.: 51857
TB = 700°C (973 K)

Pr. Nr.: Oeq t €oq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

39a 126.0 1515 4.35 8.12 E-4 0.12
390 94.5 333.5 1.91 1.06 E-3 0.35
39d 94.5 391. 4.50 1.67 E-3 0.65 p+ (145h)
39g 75.5 964. 2.75 1.12 E-3 1.10
39 75.5 1412, 3.56 1.53 E-3 2.16
40b 75.5 803. 4.81 1.18 E-3 0.95
40e 75.5 948. 3.95 1.53 E-3 1.45
42e 82.0 743.5 4.58 1.47 E-3 1.09

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.1 Regulir geborstene Proben.

3%h 63. 1836. 4.06 7.28 E-4 1.3 Rb 100 pm.
40c 50.4 2226. 6.13 1.30 E-3 2.90 Rb 1 mm.
40d 50.4 1958. 3.71 1.40 E-3 2.75 Rb 50 pm.

2.2 Nicht geborstene und irregulidr geborstene Proben,
39f 63. 1317. 1.39 1.36 E-3 1.80 ng!
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Tabelle 19 : Mol-2 Experimente

1.4981 lg+kv (1050°C - 10’ + 15%kv) Chg.: 51857
TB = 650°C (923 K)

Pr.Nr.:. o t € K DPA Bemerkungen
eq eq

[MPa]  [h] [%] [DPA/h]

1. Die Prufspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.

38b 126, 836. 260  9.92 E-4 0.83
40g 126, 288, 245  1.14 E-3 0.33 ?

40h  157.5 289, 085  9.85 E-4 0.28 K, ng, S
422 189. 146 203 9.15E-4 0.13

42¢ 138.5 274 1.89 122 E-3 0.33 K, ng
42d 1385 1025, 3.00  1.40 E-3 1.4

42h 1385 257, ~—= 930 E-4 0.24

43h 189, 141 091  9.10 E-4 0.13

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.1 Regulir geborstene Proben.

42b 113.4 1198. 2.14 1.17 E-3 1.40
42g 94.5 1402, 2.67 1.06 E-3 1.50
43g 94.5 911. 2.66 1.04 E-3 0.95

2.2 Nicht geborstene und irregulidr geborstene Proben.

38e 94.5 975. 1.39 1.33 E-3 1.30 ng
38g 94.5 802. 1.18 1.00 E-3 0.80 ng
40f 94.5 800. 2.74 1.68 E-4 1.30 ng
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Tabelle 20 : Mol-2 Experimente

1.4988 1g+a (1080°C - 10’ + 800°C - 1h) Chg.: 25116
1.4988 1g+a (1080°C - 10’ + 750°C - 3h) Chg.: 25116
TB = 615°C (888 K)
Pr.Nr.: o, t > K DPA Bemerkungen
q eq
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]
1. Die Priifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
33b 219.8 475, 4.01 8.33 E-4 0.40 (3hA)
33d 219.8  426. 1.97 1.10 E-3 0.47 (3hA)
33e 188.4  617. 2.10 1.09 E-3 0.67 (3hA)
33g 188.4 570. 4.17 8.55 E-4 0.49 (1hA)
2. Die Prisfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulédr geborstene Proben,
33f 157. 1760. 1.84 1.00 E-3 1.76 (3hA)
2.2 Nicht geborstene und irregulidr geborstene Proben.
33h 156.96 409, 0.66 7.00 E-4 0.29 (1hA), ng, S
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Tabelle 21 : Mol-2 Experimente

1.4988 Ig+a (1080°C - 10’ + 800°C - 1h) Chg.: 25116
1.4988 lg+a (1080°C - 10’ + 750°C - 3h) Chg.: 25116
TB = 720°C (993 K)

Pr. Nr.: O t €eq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%]  [DPA/h]
1. Die Prifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
31a 1256  110. 0.89 6.90 E-4 0.067 (1hA)
2. Die Pritfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben.
31b 109.9  496. 1.78 8.60 E-4 0.43 (1hA)
31d 109.9 819, 1.91 1.09 E-3 0.89 (3hA)
3le 94.2 1338. 3.26 1.04 E-3 1.40 (3hA), ng
31f 71.5 1771, 1.34 1.05 E-3 1.86 (3hA), TE
3ig 94.2 1258. 1.89 8.20 E-4 1.03 (3hA), ng
31h 77.5 1226. 3.38 6.20 E-4 0.76 (1hA)
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Tabelle 22 : Mol-2 Experimente

1.4988 1g (1080°C - 10%) Chg.: 25116
TB = 720°C (993 K)

Pr. Nr.: Oeq t €eq K DPA Bemerkungen
[MPa] [h] [%] [DPA/h]
2. Die Prisfspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulir geborstene Proben,
20¢ 75.5 919, 2.31 9.90 E-4 0.91
20d 62.8 1137, 2.84 1.06 E-3 1.20
20e 50.0 1805. 5.10 1.06 E-4 1.91
22d 37.3 3056. 6.60 9.10 E-4 2.78
2.2 Nicht geborstene und irregulir geborstene Proben.
22e 314 4082, 2.43 9.40 E-4 3.87 ng
22f 25.5 4082. 2.43 1.12 E-3 3.59 ng
Tabelle 23 : Mol-2 Experimente
1.4988 1g (1080°C - 10°) Chg.: 25116
TB = 615°C (888 K)
Pr. Nr.: Teq t €oq K DPA Bemerkungen
[MPa]  [h] [%] [DPA/h]
2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.
2.1 Regulidr geborstene Proben.
20f 1442 1335. 0.53 1.00 E-3 1.34 ng
22¢ 112.8  4082. 0.79 7.25 E-4 2.95 ng
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Tabelle 24 :

Mol-2 Experimente

1.4988 1g+a (1080°C - 10’ + 800°C - 1h) Chg.: 25116

1.4988 lg+a (1080°C - 10’ + 750°C - 3h) Chg.: 25116

TB = 720°C (993 K)
Pr. Nr. Oeq t €oq K DPA Bemerkungen

[MPa]  [h] [%]  [DPA/h]

1. Die Prifspannung liegt oberhalb der Ubergangsspannung.
33a 1256  81. 4.34 6.00 E-4 0.05 (1hA)
33c 1256  74.5 5.33 1.00 E-3 0.01 (3hA)

2. Die Priifspannung liegt unterhalb der Ubergangsspannung.

2.1 Reguldr geborstene Proben,
32a 94.2 740. 1.84 6.60 E-4 0.49 (1hA)
32b 62.8 2224, 3.68 8.50 E-4 1.89 (1hA), TE
32¢ 94.2 497. 1.32 992 E-4 0.49 (3hA), S
32d 62.8 1538. 1.84 1.05 E-3 1.60 (3hA), TE
32e 50. 1817. 2.50 1.04 E-3 1.88 (3hA), TE
32g 50. 1470. 4.08 8.30 E-4 1.22 (1hA)

2.2 Nicht geborstene und irreguldr geborstene Proben.
32f 37.3 7573. 2.63 9.60 E-4 7.55 (3hA), ng
32h 37.3 1128. 0.53 6.52 E-4 0.73 (1hA), ng
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Tabelle 25 :

Experimentell ermittelte Ubergangsspannungen fiir die austenitischen

Stdahle 1.4981, 1.4988 und 1.4970

Werkstoff Nr.. Werkstoffzustand  Temperatur Ubergangsspannung Bemerkungen
[°C] o, [MPa]
1.4970 kv 720 110 + 15
1.4570 kv+a 720 110 £ 15
1.4970 kv+a 650 190 = 30
1.4970 kv+a 615 220 + 40
1.4988 Ig+a 720 95+ 15
1.4988 Ig+a 700 105 £ 15
1.4988 Ig+a 615 160 + 20
1.4988 Ig 615 160 + 20
1.4981 kv 750 50 + 10
1.4981 kv 720 60 + 10
1.4981 lg 720 70 = 10
1.4981 kv 650 ---
1.4981 lg 615 160 + 20
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Tabelle 26 :  Zusammenstellung der externen Variablen ausgewihlter Experimente zur
Bestimmung der Abhiingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der

Spannung und der Defekterzeugungsrate

Proben  Werkstoff Zustand 1074 o 0 Bemerkungen
Nr.: Nr.: [DPA/h] [MPa] K
22b 1.4570 kv 4.99 81.4 993 nicht geborsten
22g 1.4970 kv 5.37 75.5 993 "
28a 1.4970 kv 7.00 56.0 993 "
28g 1.4970 kv 6.90 40.2 993 !
28h 1.4970 kv 4.42 37.9 993 "
22a 1.4970 kv 3.46 94.2 993 geborsten
22h 1.4970 kv 4.06 69.7 993 "
26b 1.4970 kv 7.37 101, 993 "
26g 1.4970 kv 8.35 88.3 993 "
26h 1.4970 kv 493 75.5 993 "
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Tabelle 27 :  Zusammenstellung der externen Variablen ausgewidhlter Experimente zur
Bestimmung der Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der
Defekterzeugungsrate

Proben  Werkstoff Zustand £107% o g Bemerkungen
Nr.: Nr.: [DPA/h] [MPa] K
30b 1.4970 kv+800°C/23h 9.15 2520 613 nicht geborsten
30h 1.4970 kv+800°C/23h 5.80 1986 613 "
22b 1.4970 kv 4.99 81.4 993 !
22¢g 1.4970 kv 5.37 75.5 993 "
28a 1.4970 kv 7.00 56.0 993 !
28g 1.4970 kv 6.90 40.2 993 "
28h 1.4970 kv 4.42 379 993 "
22a 1.4970 kv 3.46 942 993 geborsten
22h 1.4970 kv 4.06 69.7 993 !
26b 1.4970 kv 7.37 101.0 993 !
26g 1.4970 kv 8.35 88.3 993 "
26h 1.4970 kv 4,93 75.5 993 "
44b 1.4970 kv+800°C/2h 1.00 150.7 923 nicht geborsten
46b 1.4970 kv+800°C/2h 1.01 169.0 923 "
E72 1.4981 kv 25.00 136.0 753 !
E73 1.4981 kv 21.00 136.0 757 "
W73 1.4981 kv 21.00 177.0 757 "
N23 1.4981 kv 17.00 96.7 679 "
S23 1.4981 kv 17.00 1421 679 "
N22 1.4981 kv 15.00 96.7 678 !
E22 1.4981 kv 15.00 184.0 678 !
S22 1.4981 kv 15.00 142.1 678 "
S21 1.4981 kv 13.00 142.1 677 "
wi2 1.4981 kv 9.20 166.7 676 "
S93 1.4981 kv 7.75 1856 777 "
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Tabelle 28 :  Zusammenstellung der Werkstoffe, der Werkstoffzustinde und der

externen Variablen ausgewd#hlter Experimente des Mol-2 Bestrahlungen

Fig.  Werkstoff Zustand K107 o 9 SIPA-DP-AD
Nr..  Nr. [DPA/h] [MPa] K Beginn [h]
40 1.4970 (N) kv 4.4 380 993 1700

41 1.4970 (N) kv 7.1 442 993 1100

42 1.4981 (N) kv 16.0 38.0 1023 300

43 1.4970 (N) kv+a 11.0 150.7 923 700

44 1.4981 (N) lg 10.0 50.4 993

45 1.4988 (G) Ig 9.4 373 993

46 1.4988 (N) Ig 9.4 1128 888 0

47 1.4988 (N) Ig 9.4 255 993 0

48 1.4988 (N) 1g+800°C/1h 8.2 942 993 0

49 1.4988 (N) 1g+750°C/3h  11.0 942 993 0

Bemerkungen: (N) - steht fiir nicht geborstene, (G) - fiir geborstene Proben.

Tabelle 29 :  Zusammenstellung der Werkstoffe, Werkstoffzustinde und der externen

Variablen ausgewithlter Experimente der Ripcex-I Bestrahlungen

Fig.  Werkstoff Zustand £107% o 8 SIPA-DP-AD
Nr.. Nr. [DPA/h] [MPa] K Beginn [h]
52 1.4970 kv+a 1.5 184.3 768 3200

53 1.4970 kv+a 4.1 93.5 713 2800

54 1.4981 kv 1.1 166.7 676 10000

55 1.4981 kv 3.8 134.2 719 3000

56 1.4981 kv 3.8 94.7 719 3800

57 1.4981 kv 3.3 182.3 739 3200
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Tabelle 30 :

Experimentell ermittelte bzw. berechnete thermodynamische Konstanten
und Frequenzfaktoren der bestrahlungsinduzierten Deformations- und

Schadensakkumulationsprozesse

I Thermodynamische Konstanten fiir die bestrahlungsinduzierten Kriechprozesse

o
i

[>
oin
|

my

02E9 D, = 1967
)

63 [eV] /_\Hmi = 0.09] [eV]
)

Il Thermodynamische Konstanten fiir die Hochtemperaturschwellprozesse

b
o O
oo

2 o
oo

2.02E9 D . = 175,
1.63 [eV] AH_, = 041 [eV]
2.5E10 D ... = 35E5
1.63 [eV] AH_ . = 096 [eV]

IIT Thermodynamische Konstanten fiir die Tieftemperaturschwellprozesse

>
o O
oo

Z o
!

2.5E10 D . = l75E2
1.63 [eV] AH_. = 041 [eV]
2.5E10 D, = 1.6E3
1.63 [eV] AH_, = 0.091 [eV]

IV Thermodynamische Konstanten fiir die Schadensakkumulationsprozesse

D
0,a,8

AH

m,a,s

]

9.3E15 D

o,a,i

2.85 [eV] AH

1.65
0.127 [eV]

m,o,i

t . = L70E9 [h.MPa]
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