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Vorwort

Am 5. und 6. Dezember 1968 fand im Kernforschungszentrum Karlsruhe
eine Diskussionstagung iiber "Hiillwerkstoffe fiir Schnelle Brutreak-—
toren' statt, die vom Institut fiir Material- und Festkdrperforschung

veranstaltet wurde.

Der vorliegende Bericht umfa8t die auf dieser Tagung gehaltenen Vor-

trdge sowie einige grdBere Diskussionsbeitrige.

Zweck dieser Tagung war es, einen Uberbliek iiber den derzeitigen Stand
der Kenntnisse und Entwicklungen auf dem Gebiet der Hiillwerkstoffe fiir
Schnelle Brutreaktoren zu geben und durch eingehende Diskussion zwi-

schen den Werkstoff-Fachleuten der Reaktorbaufirmen, der Werkstoffher-
steller sowie der Forschungsinstitute zu einer Klirung offener Probleme

beizutragen.

H. B6hm
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Die Beanspruchung der Brennstabhiille bei schnellen Brutreaktoren

von

K. Kummerer

Institut fiir Material- und Festkdrperforschung

Kernforschungszentrum Karlsruhe



1. Grundtatsachen

Die "geometrische" Spezialisierung auf Brennstdbe - wie sie bereits in

der Uberschrift zu diesem Referat zum Ausdruck kommt - ist nicht vollig
selbstverstindlich. Bs gibt durchaus Vorstudien, die z.B. Brennelemente in
Kugelform hinsichtlich ihrer Verwendbarkeit untersuchten. Andere Uberle-
gungen kniipften an die Form der Brennelementplatten mit Metall- oder Cermet-
Brennstoff an, wie sie in Forschungs- und Materialpriifreaktoren in Gebrauch
sind. Den Ausschlag filir die Wahl der Stabform in allen Schnellbriiterprojekten

gaben wohl die Erkenninisse,

- dafl nach der erfolgten Festlegung auf einen rein keramischen Brenn-
stoff die PFestigkeit und mechanische Integritit beli der Zylinder-

symmetrie am besten gewdhrleistet ist,

- daBB Stdbe eine vergleichsweise gut erprobte und wohl definierte

KUhlungstechnik erlauben,

- dafl die Herstellung und Prifung bei der Stabform technologisch am

besten zu beherrschen ist.

Die Hulle eines Brennstabes hat einmal die Aufgabe, den mechanisch unzuver-
ldssigen Brennstoff innerhalb der Spaltzone des Reaktors zu lokalisieren und
ihn vor einer direkten Beriihrung mit dem Kihlmittel zu schiitzen. Andererseits
stellt die Umhiillung die mdglichst gut wirmeleitende Verbindung zwischen
Brennstoff und Kilhlmittel her. Es ist nicht ibertrieben, wenn man sagt, daB
die Hlllle eine Hauptverantwortung fiir das technisch und sicherheitsmdBig ein-
wandfreie Funktionieren des Brennstabes trdgt. Dies gilt uneingeschriankt fir
das kel allen neueren Entwiirfen mit Na-Kilhlung angewandte Konzept: Feste
Hille - schwacher Brennstoff. Daneben ist fiir mehr im Anfang stehende lang-
fristige Entwicklungslinien, besonders bei der Gaskiihlung, die Frage nach evt.

Stitzkrdften des Brennstoffes zu stellen.

Die technischen Anforderungen an das Hiillmaterial sind damit abgestecki. Sie
erhalten ihre zusHtzliche "Wiirze" dadurch, daB die Materialauswahl auf die Neu-
tronenabsorption betont Rlicksicht zu nehmen hat. Zur Einfihrung in die
spezielle Thematik und Problematik der Hiilllwerkstoffe in dieser Tagung sollen
in den folgenden Abschnitten zuerst der prinzipielle Aufbau eines Brennstabes
und die gewlinschten Leistungsdaten, hierauf dile mechanische und chemische

Beanspruchung der Hiille im Strahlungsfeld erldutert werden.



2. Der Aufbau eines Brennstabes

Die senkrecht im Reaktor stehenden oder hingenden Brennstdbe beschicken die
eigentliche Spaltzone mit dem ndtigen Spaltstoff-Brutstoff-Gemisch. Das obere
und untere Stabende durchdringt hierbei die axialen Brutmintel und ist des-
halb im allgemeinen mit Brutstoff beladen. In dieser integrierten Bauweise
ist dann in praktisch allen Fillen auch noch ein Auffangraum flir die gas-
fafmigen Spaltprodukte vorgesehen. Eine schematische Liangeneinteilung ist in
Abb.l gegeben. Der Spaltigasraum wird bevorzugﬁ am k#@lteren Ende des Stabes

angeordnet, da hierbei der Gasdruckaufbau geringer ist.

In schnellen Brutreaktoren kommt der Uran-Plutonium-Brutzyklus zur Anwendung.
Der Brennstoff in der Spaltzone besteht daher aus dem eigentlichen Spalt-
stoff Plutonium (hauptsdchlich Pu-239) und dem internen Brutstoffanteil U-238.
Der Pu-Anteil dieser Mischung ist z.B. etwa 15 O/o. Die axialen Brutzonen
dagegen enthalten nur Brutstoff, d.h. U-238. Brenn- und Brutstoffe sind in
den Leistungsreaktorprojekten nicht in der neutronenphysikalisch an sich

welt glnstigeren Metallform eingesetzt, sondern wegen der mifigen Temperatur-
ahlungsbestindigkeit dieser Schwermetalle in Form von keramischen
Verbindungen. Vornehmlich sind es die Oxide, wie das Mischoxid (U,Pu)O2 als
Brennstofftabletten bzw. das reine U02 als Brutstoff, die in der ersten
Generation der Schnellbriiterentwicklung das Bild bestimmen. Noch im technolo-
gischen Entwicklungsstadium sind die Karbide und Nitride, die besonders wegen
ihrer hdheren Dichte und Widrmeleitfidhigkeit ein Okonomisches Zukunftspotential

darstellen.

Ein typischer Schnellbriiter-Oxidstab hat einen Durchmesser von ca. 6 mm,

ist also knapp bleistiftdick. Die radiale Einteilung eines Stabguerschnittes
ist durch das Dreigestirn Brennstofftablette-Gasspalt-Hllllwand clarakterisiert,
wobei der Gasspalt hinsichtlich der radialen Temperaturverteilung die meiste

Unsicherheit bringt.

Die Brennstibe werden flir ihren Einsatz im Reaktor zu Blindel assembliert

("subassembly" ). Im Falle des sog. Na2-Entwurfes flir einen natriumgekiihlten
schnellen Brutreaktor werden auf diese Weise 169 Brennstidbe in hexagonaler
Anordnung zusammengefalBt, wobei eine zuverldssige Abstandshalterung fiir die

Betriebssicherheit von entscheldender Bedeutung ist.



3. Die primdren Leistungsdaten

Die gesamte Leistung eines Reaktors setzt sich aus den Beltrdgen der einzel-

nen Brennstdbe zusammen. Auch im stationiren Zustand werden nun aber nicht

alle Stdbe gleich belastet. Entsprechend dem Ortlich unterschiedlichen Neu-

tronenfluB differiert die lokale Beanspruchung, und zwar sowohl von Stab zu

. Stab als auch zwischen den axialen Partien desselben Stabes. Der lokale
,Bélgstun55zustand wird durch‘die;differentielle Stableistung beschrieben.

v vGe@éssén in Watt/cm_gibt Sie:die.pro Zeiteinheit erzeugte Warmemenge in einem

Stébstﬁck an, und zwaf unabhénéig vom Stabdurchmesser. Diese zentrale GroBe

fiir die ILeistung des Brennstabes ist mit den anderen Auslegungsdaten ver-

kniipft, z.B. mit dem Brennstoffradius R:

2
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wobei b die spezifische Leistung in MW/kg spaltbarer Atome
o die (U+Pu)-Dichte im Brennstoff
y das Massenverhiltnis Brutaome/Spaltatome
darstellt.

Die Stableistung regiert auch den Temperaturverlauf im Brennstoff. Die
ist z.B. gegeben durch:
T

/A
X = ur / (T )dT
T

Zentraltemperatur TZ

mit k(T) Wirmeleitfahigkeit des Brennstoffes
TR Randtemperatur im Brennstoff.

Die zweite wesentliche Angabe hinsichtlich der Beanspruchung der Brennstab-
hiille ist die Temperatur. Dabei wird die AuBentemperatur Ta durch den Tempe-
raturverlauf im zugehSrigen Kilhlkanal bestimmt. Filr die Hiillinnentemperatur
Ti ist dann die Stableistung )(, die Warmeleitfdhigkeit N des Hiillmaterials
und das Radienverh#ltnis r'a/r:.L des Rohres maBgebend nach der Beziehung:

X Ta
T. - T = —'ﬂ, + 1In ;—-

i .
1



Oftmals wird als Charakteristikum auch die sogenannte mittlere Hiillwand-
temperatur Tm herangezogen, die z.B. einen bestimmten Grenzwert nichti iiber-

steigen darf:

Entlang eines Brennstabes verlaufen die Leistungsdaten und Temperaturen nach

MaBgabe des lokalen Neutronenflusses und der Kihlmittelaufheizung.

Die iiber die bereitis zurlickgelegte Betriebsdauer integrierte Stableistung
gibt den Abbrandzustand eines Brennstabes an. Da der jeweils erreichte Brenn-
stoffabbrand ausgesprochen materialspezifisch ist, bezieht man ihn nicht

auf die Stabldnge, sondern auf die Brennstoffmenge selbst. Die MaBeinheit

fiir den Abbrand ist demnach z.B. Megawatt-Tage pro t an Brennstoff. Mit dem
Maximalabbrand am "Lebensende" eines Brennstabes ist die Standzeit (angegeben
in Vollast-Tagen) verkniipft. Sie ist ein Auslegungskriterium fir die Zeit-
standfestigkeit des Hilllmaterials. Abbrand A bzw. die Standzeit t,, hingen

St
wieder eng mit der Stablelstung zusammen:

A-Rg-'JT-QB
L

wobei bedeutet: R Brennstoffradius
~9B Brennstoffdichte
& Lastfaktor des Reaktors

SchlieBlich ist filir die Beurteilung der Strahlenschidden im Hﬁllrohrmaterial
neben dem Neutronenfluf und der Neutronenenergie die Neutronendosis, das ist
der iliber die Betlriebszelt integrierte Neutronenflu8 von wesentlicher Bedeutung.
In Tabelle I sind typische Leistungsdaten fir Brennstibe mit Natrium-, Dampf -

und Helium-Kilhlung zusammengestellt.

4, Die Brennstabhiille im Strahlungsfeld

Das Strahlungsfeld innerhalb der Spaltzone eines Reaktors setzt sich aus
mehrerlei Strahlungsarten zusammen. An erster Stelle stehen die Neutronen
mit dem fir den Reaktor typischen Energiespektrum. Bei schnellen Reaktoren

mit keramischem Brennstoff und Natrium-Kiihlung ist das NeutronenfluBmaximum



bel etwa 100 keV, weshalb diese Neutronenenergie den Werkstoffiiberlegungen
vielfach zugrundegelegt wird. Im Gegensatz zu den Verhidlinissen in thermischen
Reaktoren tritt bei schnellen Reaktoren keine ortlich stark schwankende Mikro-
verteilung des Neutronenflusses auf, da die Wirkungsquerschnitte fiir schnelle
Neutronen viel geringer sind. Die Neutronenstrahlung ist begleitet von einer
intensiven Gammastrahlung, die in #hnlicher Gleichmd8igkeit die Spaltzone
durchsetzt. Etwa 5 o/o der gesamten Spaltungsenergie wzhlt diesen Weg der
Freisetzung. Die metallischen Hiillwerkstoffe werden aber praktisch nicht be-
einflufit.

An lokal gebundenen Strahlungsarten sind in erster Linie die schweren Spalt-
produkt-Ionen zu nennen. Sie wirken nur auf die Hiillrohrinnenwand mit einer
Eindringtiefe in der Grélencordnung von etwa 10 4. In dieser lokal sehr be-
grenzten Schicht auf der inneren Oberflidche wirken diese energiereichen Ionen
stark materialschiddigend. Fiir die mechanische Festigkeit der Hiillwand ist
dies bedeutungslos. Doch spielt diese Ionenstrahlung beim Mechanismus der
chemischen Wechselwirkung zwischen Brennstoff und Hiille wohl eine Rolle. Die
gleichfalls vorhandene Beta-Strahlung aus dem radiocaktiven Zerfall der Spalt-
produkte flhrt zu keiner irgendwie wesentlichen Beeinflussung der Hiillwerk-

stoffe.

In erster Linie verbleibt also die Wechselwirkung von Neutronen und Hiill-
werkstoffen in der welteren Diskussion. Die Werkstoffschddigung der Metalle

im Neutronenflufl ist daher auch ein Hauptthema dieser Tagung. Fiir die ein-
gehende Untersuchung dieser Problematik sei auf die diesbezliglich ins Detail
gehenden nachfolgenden Referate verwiesen. Es gibt aber umgekehrt auch die
"Schiadigung" des Neutronenflusses durch die Hiillwerkstoffe. Zwar ist im
schnellen Reaktor die NeutronenSkonomie in ihren Reserven wesentlich reicher
ausgestattet als etwa in einem mit Natururan betriebenen thermischen Reaktor,
doch geht jedes nutzlos im Hiillmaterial absorbierte Neutron dem Brutprozef
verloren., Aus diesen Griinden sind z.B. Metalle, wie Mo und Ta, als Hiill-
metalle oder Legierungspartner kaum tragbar. In Tabelle II sind fir die
wichtigsten Metalle die Absorptionsquerschnitte fiir 100 keV-Neutronen zu-
sammengefaBt sowie zum Vergleich die Absorptionswerte fiir thermische Neutronen.
Die erste Gruppe mit 100 keV-Absorptionsquerschnitten bis zu 10 mb kann als
"neutronentransparent” bezeichnet werden. Ihr gehdren so wichtige Basismetalle

wie Fe und V an. Die zwelte Gruppe mit Absorptionsquerschnitten bis zu 25 mb



hat schon einen mehr spiirbaren negativen EinfluB auf die Brutrate. Nickel

als Basismetall fiir Hiillwerkstoffe ist daher nur gerechifertigt, wenn andere
Vorteile, wie etwa hohere Festigkeit oder besseres Korrosionsverhalten, wirk-
lich ins Gewicht falien. Die dritte Gruppe enthdlt Metalle mit hohem Ab-
sorptionsquerschnitt flir schnelle Neutronen. Diese Metalle eignen sich niemals
als Legierungsbasis, sie kCnnen hOchstens mit sehr beschrankten Anteilen als

Zusdtze in Werkstofflegierungen auftreten.

Die stdrkeren Absorber fiir schnelle Neutronen konnen auBler den Bruteffekt
noch in anderer Weise das reaktorphysikalische Verhalten beeinflussen. Ins-
besondere Mo und Nb verschieben das FluBmaximum zu niedrigeren Neutronen-

energien, da ihr Absorptionsquerschnitt in dieser Richtung weit weniger steil

£

ansteigtals etwa bel Fe. Dadurch wird-der-erwinschte negative Temperatur--

+

koeffizient des nuklearen Doppler-Effektes, der fiir die Betriebssicherheit

wichtig ist, verkleinert.

5. Die mechanische Beanspruchung der Hiille

Auf eine Brennstabhiille wirken (auBer der Schwere) mechanische Krdfte, die

im Prinzip folgende Komponenten enthalten konnen:

- Druckanstieg des Flillgases (meist Helium) infolge der Temperaturerhdhung
bei Inbetriebnahme des Brennstabes. Dazu gehort auch der Druckaufbau aus

evi. Restgasen, z.B. HQO, im Brennstoff,

- Spaltgasdruck im Inneren, hervorgerufen durch den aus dem Brennstoff frei-

gesetzten Anteil an Krypton und Xenon,
- Radiale Druckkrzafte des im Laufe des Abbrandes schwellenden Brennstoffes,

~ Axiale Dehnkrzfte bei einer axialen Ausdehnung des Brennstoffes, soweit

diese lber die Reibung zwischen Brennstoff und Hiille effektiv wird,

- Thermische Spannungen in der Hiulllwand infolge des radialen Temperatur-

gradienten,
- AuBendruck des Kihlmediums,

- Dynamische Beanspruchung durch das Klhlmedium sowie die Krdfte aus der

Halterung im Stabblindel.



Dies filhrt zu einem komplizierten mehrachsigen Spannungszustand, der sich
auch im stationdren Reaktorbetrieb zeitlich dndert. Denn einerseits kann

z.B. ein Teil der Wadrmespannungen durch Materialkriechen abgebaut werden,
wahrend auf der anderen Seite die Innendruckkrafte vom Spaltgas und dem Brenn-
stoffschwellen sich mit zunehmendem Abbrand des Brennstabes aufbauen und am
Ende der Lebensdauer ihre Maximalwerte erreichen. Diese letztgenannten
mechanischen Beanspruchungen sind es auch, die beim Natrium-gekiihlten Brenn-
stab die Auslegung hauptsdchlich bestimmen. Bel einer Gas- oder Heifdampfkiih-

lung ist weiterhin noch der AuBendruck auf die Hiille ein kritisches Moment.

Mengenmdflig etwa 15 o/o der Spaltprodukte sind gasformig. In erster Linie
handelt es sich um die Edelgase Xenon und Krypton, doch auch das bel Betriebs-

temperaturen dampfformige Caesium trigt etwas dazu bei. Bei einem Spaligas-.
raum Vs im Brennstab und einer Freisetzungsrate f steigt der Spaligasdruck ps
linear mit dem Abbrand A nach der Beziehung
f. TS . A
p =C-__...___—____

s v
s

wobel Ts die mittlere Temperatur im Gasraum bedeutet und in C konstante GroBen
und Umrechnungsfaktoren zusammengefaBt sind. Ein praktisches Beispiel ist in
Abb.2 dargestellt. Hierin ist flir einen Brennstab - wie er fiir Natriumkih-
lung typisch ist - der lineare Druckaufbau bel der konstanten Freisetzungs-
rate £ = 50 0/o (= 0,5) in Abhingigkeit vom Abbrand angegeben. In praktischen
Fdllen ist nun die Freisetzungsrate meist nicht konstant, da die Spaltgase

in der érsten Betriebsphase vielfach noch in den geschlossenen Poren des
Brennstoffes oder sogar im Kristallgitter Platz finden. Nach einer anfinglich
sehr niedrigen Freisetzungsrate kann z.B. bei einem bestimmten Abbrand die
Sdttigung erreicht sein und der "Durchbruch" zu einer weit htheren Rate ein-
treten. In Abb.2 ist ein derartiger Fall mit eingezeichnet, wobel als Satti-
gungsabbrand 20 000 MWd/t genommen wurde.

{ber die radialen Druckkrifte durch den Bremnstoff ist quantitativ bis jetzt
recht wenigrbekannt. Eine erste Abschiatzung mit Hilfe der Kriechgesetze er-
gibt, daB diese Krdfte wesentlich unterhalb der Spaltgasdruckkrafie bleiben.
Voraussetzung hierfiir ist allerdings, daB8 der Brennstoff eine hinreichende
Porositdt aufweist, die den Platzanspruch des schwellenden Brennstoffes decken

kann.



Die maximalen thermischen Spannungen dmax in der Hiillwand sind der Temperatur-
differenz zwischen innen und auflen proportional. Die Maximalwerte treten in
der ZuBeren Hiillwandgrenzschicht auf. Derartige lokale Spitzenlasten werden
durch Materialkriechen abgebaut, so daf8 langfristig nur mit einem Bruchteil

zu rechnen ist.

In einem praktischen Auslegungsfall ergibt sich fiir einen Na-gekiihlten Brenn-
stab eine Dauerbeanspruchung des Hiillwerkstoffes von z.B. 12 kp/mmg. Eine
Aufgliederung dieses Beispiels nach Beanspruchungsarien ist in Tabelle III
gegeben.

Bei Gas- oder Dampfkiihlung begleitet den instationdren Innendruckaufbau
der erhebliche AuBendruck des Kihlmittels in der GrdSenordnung von 100-200 Atm.
Damit wird dann die Problematik des Kriechbeulens aktuell. Hierbei handelt

es sich um das Einbeulen eines Hiillrohres iiber einen Kriechvorgang. Ein
wichtiger Parameter fir diese Beanspruchungsart ist die Ovalitdi des Rohrquer-
schnittes, die durch die Herstellungsgenauigkeit bestimmt ist. Abhilfe
schaffen hier innere Gegenkridfte durch kiinstlich vorgegebenen Gasdruck oder
mechanische Stlitzkrdfte des Brennstoffes. Bis Jjetzt kann als zuverldssige
StiitzmaBnahme allerdings nur das Aufblasen mit Helium bis z.B. 60 Atm ange-
sehen werden. Dabei ist der innere und duBlere Druckverlauf auch fiir Betriebs-
storungen im Kilhlkreis so abzustimmen, da8 in allen Abbrandphasen des Brenn-

stabes die sich dndernden Beanspruchungen nicht unzulé@ssig werden.

Zur dynamischen Schwingungsbeanspruchung durch das Kilhlmittel kommen nieder-
freguente ILastzyklen, die ebenfalls zum Bereich der Ermiidungserscheinungen
beitragen. Hauptcharakteristikum zur vergleichenden Beurtellung der Hillwerk-
stoffe ist aber in jedem Falle die Zeitstandfestigkeit und die Bruchdehnung.
Dabei erwartet man fiir die jeweils in Rede stehenden Kihlmitteltemperaturen
Mindestwerte von etwa 15 kg/mm2 bei einer Standzeit von 15 000 bis 20 000

Stunden und eine Bruchdehnung von wenigstens 1 °/.

6. Die chemische Beanspruchung der Hiille

Die Hiillrohrwand wird chemisch attackiert sowohl von innen her durch den

Brennstoff als auch von auBen durch das Kiihlmittel.

Die Erscheinungen der "inneren" Korrosion sind unter dem Begriff Kompatibilitdt

oder Vertrdglichkeit zwischen Brennstoff und Hiille zusammengefaf3t. Die Frage-
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stellung zielt hierbeili in erster Linie auf chemische Reaktionen zwischen Brenn-
stoff oder Bremnstoffkomponenten und dem Hiillmetall. Eine unglinstige Mittler-
rolle kann dabei das Flillmedium im Spalt zwischen Bremnnstoff und Hiillwand ein-
nehmen. Helium als Flllgas ist diesbegzliglich harmlos, wdhrend z.B. eine
Natrium-Bindung den Transport von Reaktionskomponenten sowie ihre "Konditionie-
rung" durch chemische Zwischenstufen sehr begiinstigt. Ein wesentlicher Para-
meter scheint hierbei die Brennstoffstdchiometrie zu sein, da z.B. iber-
schiissiges Uran oder Plutonium in Oxiden oder andererseits iliberschiissiger

Kohlenstoff in Karbiden sehr reaktionsberelt sind.

Der duBere chemische Angriff ist in seinen Auswirkungen natilirlich sehr kiihl-
mittelspezifisch. Wahrend bei der Natrium-Korrosion neben der gleichmidBigen
Abtragung der Oberfliche der Massetransport im Vordergrund steht, sind es

bel der HeiBdampfkorrosion mehr Fragen der selektiven Korrosion. Auch Helium-
Kreisldufe mit den Restverunreinigungen an O2 und N2 sind bei den hohen

Betriebstemperaturen der Zukunft diesbezliglich nicht ganz harmlos.

Die rein chemische Korrosion an der Auflenwand wird durch mechanische Effekte
unterstiitzt. Die hohen Kilhlmittelgeschwindigkeiten knnen lokal zu Erosions-
erscheinungen fiihren, die Kontaktstellen der Brennstdbe mit den Abstandshaltern
sind durch Reibkorrosion gefdhrdet. Alles in allem kann man fiir das Hillrohr
eine PFestigkelisminderung von sicher nicht mehr als 10 o/o hinnehmen. Da dieser
Spielraum nicht voll einer gleichmiBigen Oberfliachenabtragung zugeordnet
werden kann, sind bei Hillwandstdrken um O,4 mm Abtragungstiefen von etwa

20 bis 30 p fir die ganze Betriebszeit eine zulidssige obere (Grenze.

7. Zusammenfassung

Die grundsdtzlichen Betriebs- und Sicherheitsforderungen filr eine Brennstab-
hiille verlangen, daf die Umhiillung zuverlissig dicht bleibt und daB die ZufBere
Geometrie des Brennstabes liber die ganze Betriebszeit sich mBglichst nicht
andert - weder langfristig, noch etwa kurzfristig im Laufe betrieblicher
Lastzyklen. AbschlieBend sind die wichtigsten Angaben fir die Beanspruchung
des Hillmaterials noch einmal zusammengefaBt, Tabelle IV. Die Aufgabe der
Hillmaterialforschung und -entwicklung ist es, die bis jetzt stark vorherr-
schende Empirie durch Grundlagenkenntnisse zu unterbauen und mdglichst gut
entsprechende Hiillmetalle bzw. Metall-Legierungen in technisch brauchbarer

Form bereitzustellen.
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Fliissigmetallkiihlung

Gaskiihlung

Kdhlmedium Natrium Heildampf Helium
Brennstofftyp Oxid Karbid Oxid Karbid
Stabdurchmesser (mm) 6 8 7 9
Stableistung (Watt/em) | 500 1200 400 1000
Hilltemperatur (°C) 600 600 700 800
Brennstoffzentraltemperatur (°C ) 2500 1500 2200 1600

j .
Abbrand (MWd/t) | 100 000 | 100000 50000 80000
Standzeit ( Vollast-Tage) 500 450 400 600
Schneller FluB (n/ecm?.sec) | 8-10'° 1.10'8 L1015 110
Neutronendosis (n/cm?) [28-10%2 | 3,5 10% 14102 4,2 102
Fiillgasdruck ( Atm ) 1 1 100 50
Spaltgasdruck (Atm ) 0-100 0-100 0-100 0-100
Druck des Kiihlmittels (Atm) | 5 5 150 120
Kihlmittelgeschwindigkeit ( m/sec ) 6 8 50 80

Tabellel Leistungsdaten fur Brennstdbe in schnellen Brutreaktoren

-€1-



_14__

Absorptionsquerschnitte fiir

: thermische 100 keV-

Metall Neutronen Neutronen Gruppe

(barn) (millibarn)

Ti 5.8 6

Fe 2,53 6.1

Cr 3,1 6,8 1

V 151 9,5

Si 0,16 10,0

Co 37,0 11,5

Ni - 4,8 1 12,6

Zr 0,18 15,1 2

Cu 3,77 24,9

Mn 13,2 25,6

Mo 2,7 71

Nb 1,15 100 3

w 19,2 178

Ta 21,0 325

Tabelle II Absorptionsquerschnitte der wichtigsten
Metalle




Beanspruchungsart

Zugspannungen

Spaltgasdruck

maximal 7 kp /mm?

Brennstoffschwellen

maximal 2 kp/mm2

Nicht abgebaute Wdarmespannungen ca. 3 kp/ mm

2

Gesamte Materialanstrengung

in der Hullwand

maximal 12 kp/mm?

Tabelle III

Zugspannungen in der Hiille

-G1-
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Brennstab bei

Natriumkuhlung (Heihdamt He
Temperatur 600°C | 700°C,800°C
Schnelle Neutronen ,, >10% nvt
Zugspannung ’ | 10 - 15 kp/mm?
Standzeit 10000 - 20000 Stunden
Auflendruck - 100 - 200 Atm
Korrosionsangriff gleichmdBig selektiv

Tabelle IV Beanspruchung einer Brennstabhiille
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Hochtemperaturversprddung durch Neutronenbestrahlung

von

Hans jiirgen Hauck

Institut fiir Material- und Festk8rperforschung

Kernforschungszentrum Karlsruhe
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Bestrahlt man einen metallischen Werkstoff mit Neutronen, so werden
seine mechanischen Eigenschaften durch diese Bestrahlung stark ver-
dndert., Die Ursachen und die Art der Verdnderung hidngen in erster
Linie von der Temperatur ab, bei der der Werkstoff bestrahlt und be-
ansprucht wird. In Bild 1 ist versucht worden, die unterschiedlichen
moglichen Einflisse der Neutronenbestrahlung auf den Werkstoff sche-
matisch wiederzugeben. Da als Hillwerkstoff austenitische Stdhle und
Nickellegierungen verwendet werden und die Hiillwandtemperaturen zwi-
schen 600 und 700°C liegen, mull unser Interesse den Erscheinungen
gelten, die um 0,5 der absoluten Schmelztemperatur auftreten. Wie
man aus dem Bild entnehmen kann, sind es zwel Phénomene, die zu ei-
ner wesentlichen Beeinflussung der Werkstoffeigenschaften fiihren,
ndmliich die sogen. Hochtemperaturversprddung und die Porenbildung.
Sinn dieses Berichtes soll es sein, die wichtigsten Tatsachen des
Problems der durch Kernumwandlungen hervorgerufenen Hochtemperatur-
versprodung und ihrer Wirkung auf die Hillwerkstoffe zu erléutern,
wahrend in einem weiteren Beitrag die Ursachen und Wirkungen der Po-

renbildung dargestellt werden.

Vor etwa 7 Jahren beobachtete man zum ersten Mal eine starke Abnah-
me der Bruchdehnung von bestrahlten Stdhlen und Nickellegierungen
bei Zugversuchen oberhalb 5OOOC éf1—%;7e Diese Hochtemperaturver-
sprodung nach Neutronenbestrahlung filhrte auch zu einer starken Be-
einflussung der Zeitstandfestigkeit, wie weitere Versuche sehr schnell
erkennen liefBen. In Bild 2 soll dieser EinfluBl der Neutronenbestrah-
lung anhand eines Beispiels demonstriert werden. Die Ursache dieser
Versprodung erschien zunichst vollig unklar, denn die bis dahin be-
kannte Beeinflussung des Werkstoffes durch Gitterst Srungen, die
durch Stolprozesse hervorgerufen werden, konnte nicht zur Erklirung
des Phénomens herangezogen werden, da bei diesen Versuchstemperatu-
ren mit einer vdlligen Ausheilung dieser GitterstSrungen gerechnet
werden konnte. Auch die Annahme, daB die Versprddung eine Folge
strahleninduzierter Ausscheidungen ist, stellte sich sehr rasch als
unrichtig heraus, da weder eine Streckgrenzenerhdhung beobachtet
wurde noch Glihversuche bei hohen Temperaturen zu einer Reduktion

der Versprddung fihrten.

-2~
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In einem umfangreichen Programm gezielter Versuche, die vor allen

in England durchgefithrt wurden, konnte der Verdacht, daB die Ver-
sprodung die Folge einer Kernumwandlung ist, bestdtigt werden. So
bewiesen z.B. Bestrahlungsversuche in verschiedenen Neutronenspek-
tren, #al die beobachtete Hochtemperaturversprddung durch thermi-
sche Neutronen hervorgerufen wird ZTB, 627. Als kritische Kernreak-
tion mit thermischen Neutronen wurde die Reaktion Bor 1o(n,a)Li7
identifiziert, die einen Wirkungsquerschnitt von etwa 4000 barn fiir
thermische Neutronen besitzt. Bestrahlungsversuche an austenitischen
Stahl mit unterschiedlichem Verh#ltnis Bor/lO zu Borqq, wie sie von
Harries und Pfeil in England durchgefilhrt wurden, zeigten eine deut-
liche Abh&ngigkeit der VersprSdung von der bei der genannten Reak-
tion entstehenden Konzentration an Folgeprodukten éf7;7. Eine deut-
liche Tdentifizierung des Heliums als verantwortliches Element fiir
die Versprddung erbrachten Zyklotron-Bestrahlungen 178;7. Die Ergeb-
nisse dieser Versuche, bei denen getrennt unterschiedliche Mengen von
Helium und Lithiumkernen in Stahlfolien eingeschossen wurden, lieflen
eiﬁe deutliche Versprddung nur bei den mit Helium beschossenen Pro-

ben erkennen.

Damit wurde die bis dahin beobachtete Tatsache auch verstdndlich,
dafBl alle bestrahlten austenitischen Stdhle und Nickellegierungen
diese Verspr@dung zeigten, da, wie die Analysen ergaben, alle Werk-
stoffe Bor im ppm-Bereich enthalten. Uberraschend war jedoch der Be-

7

fund, daB diese Versprddung bereits bei 10 ¢ bis 10—8 Atom-% einsetz-

te. Durch diese Tatsache erst wurde das PhZnomen der Hochtemperatur-
versprodung zu einem zentralen Problem bei der Entwiddung von Reak-
toren mit hohem FluB und hoher Temperatur. Bs ist nd&mlich sehr leicht
zu zelgen, dal unabhingig vom Bor in jedem Hiillwerkstoff eines Brenn-
elementes eines Schnellen Briiters auf Grund des hohen schnellen Flus-
ses durch zahlreiche (n,x)-Reaktionen soviel Helium erzeugt wird, dafB
es zu einer starken Versprddung kommen muB. Diese Versprddung fihrt
z.B. bei burst-Versuchen unter thermischer Bestrahlung an RBhrchen
mit einer Abmessung wie sie fiir die Hiillrohre von Schnellbriitern vor-

gesehen sind, dazu, daB die radiale Dehnung bis zum Aufreifen des

Rohrchens Werte um 1% erreicht Zf9;7. Ein so extrem versprddeter Hiill-

-3=
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werkstoff kann aber in keiner Weise den Anforderungen geniigen, die

aus Griinden der Sicherheit und der Wirtschaftlichkeit fiir ein Hiill-
rohr gefordert werden. Unter diesem Gesichtspunkt wird verstindlich,
warum die Frage der Hochtemperaturversprddung in den letzten Jahren
als wichtigstes Problem der Hiillwerkstoffentwicklung filir Hochtempe-
raturreaktoren angesehen wurde und diese Bemilhungen spiegeln sich

wieder in der auflerordentlich groflen Zahl von Bestrahlungsversuchen,

tiber die in der Literatur berichtet wid.

Wie ist nun der BinflufB derartig geringer Heliummengen auf die me-
chanischen Eigenschaften zu erklaren? Es ist bekannt, daR die Los-
lichkeit von Helium im Gitter von austenitischen StZhlen und Nickel-
legierungen auBerordentlich gering ist, und so konnte es nicht er-
staunen, daBl elektronenmikroskopische Durchstrahlungsaufnahmen von
bestrahlten Proben erkennen lieBen, daBl das Helium sich in Blasen

im Werkstoff ausscheidet. In Bild 3 sind solche Durchstrahlungsauf-
nahmen wiedergegeben. Deutlich ist zu erkennen, daB die Blasen bevor-

zugt an den Korngrenzen auftreten.

Die Tatsache nun, daB diese Heliumblasen die mechanischen Eigenschaf-
ten nur bei hohen Temperaturen beeinflussen, wie die Versuche eindeu-

tig ergeben haben, 1dRt sich folgendermaBen erkldren:

Bei hohen Temperaturen zeigen die austenitischen Stdhle und Nickel-
legierungen einen interkristallinen Bruch, widhrend sie bei tiefen
Temperaturen transkristallin brechen, was darauf hindeutet, daf die
Neigung zur Bildung von Rissen mit steigender Temperatur bei den
Korngrenzen stirker wird, als im Korninneren., Diese Aussage gibt zwar
noch keine Hinweise auf die im einzelnen ablaufenden Vorgénge, sie
zeigt aber, daB sich die Hochtemperaturversprddung ausschlieBlich auf
die Vorginge beim interkristallinen Bruch auswirkt. Ein interkristal-
liner Bruch entsteht dadurch, dal sich an den Korngrenzen kleinste
Hohlrdume bilden, die Ausgangspunkt fiir einen RiB sind. Die Verspro-
dung, d.h. die Herabsetzung der Bruchdehnung und der Zeitstandfestig-
keit infolge Heliumausscheidungen ist darauf zurilickzufilhren, daB die

Hohlrzume zu deren Bildung im unbestrahlten Material Jje nach Werk-

Sy
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stoff eine mehr oder weniger grofie plastische Verformung notwendig
ist, im bestrahlten Werkstoff in Form der Heliumblasen sehr viel
frither vorliegen und so das Einsetzen des Bruches zu geringerer Ver-
formung verschoben wird. Aus den gleichen Griinden fiihrt das Vorhan-
densein der Heliumblasen, wie Versuche gezeigt haben ZT1Q;7, zu ei-
ner Verschiebung des Uberganges transkristalliner~interkristalliner

Bruch zu tieferen Temperaturen hin.

Wie stark die Heliumblasen die Korngrenzen beeinflussen, zeigt Bild 3.
In diesem Bild sind ungedtzte Schliffe von Proben aus Inconel X im
bestrahlten und im unbestrahlten Zustand nach einer Priifung bei 55000
wiedergegeben. Deutlich demonstrieren die vielen Anrisse bei den be-
strahlten Proben die starke Wirkung der Bestrahlung auf die Korngren~
zen. In extremen Fdllen kommt es dabei zu einer regelrechten Auflok-

kerung des Gefliges schon nach geringster Verformung,

Uber die Bildung der Heliumblasen existiert noch nicht die letzte
Klarheit, Zweifellos aber wird die Keimbildung von Blasen in erster
Linie von der Borverteilung im Werkstoff abhingen und damit auchvom
Zustand bzw. von der Wiarmebehandlung der Probe. Im Normalfall sollte
man vermuten, dall die Korngrenzen besonders starke Boranreicherungen
zeigen. Einmal weil das Bor, wenn es in geldstem Zustand vorliegt,
auf Grund seines groBen Atomradius die Korngrenzen bevorzugt, und zum
anderen sind Korngrenzen besonders glinstige Stellen fiir Ausscheidun-
gen wie z.B. Karbide oder Karbonitride, die meist sehr stark borhal-

tig sind. Da die Korngrenzen f nk

aus die giinstigsten Stellen fiir Blasen sind, werden die Blasen bevor-
zugt an den Korngrenzen gebildet werden. Tatsichlich bestadtigen auto-
radiographische und elektronenmikroskopische Aufnahmen diese Vorstel-

lung.

Damit solche Blasen aber zu einer Versprddung des Werkstoffes fiihren,
konnen, miissen sie eine kritische GrdBe erreicht haben, die sich
leicht abschatzen 1l8aBt, wenn man annimmt, daB der Innendruck der Bla-
se durch die Grenzflichenenergie Y im Gleichgewicht gehalten wird.
Man kann dann schreiben

P=2 Y/ro

aullerdem vom energetischen Standpunkt—— "~
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Wird nun an den Werkstoff bei hohen Temperaturen eine &uBere Span-
nung angelegt, so wirkt auf die Blase ein hydrostatischer Druck von
etwa O/3 und die Blase beginnt durch Leerstellenkondensation auf den
Radius r anzuwachsen. Der Radius r ist dann gegeben durch die Glei-

chung

Da ferner gilt

wird
r

o=0 Y (122 )

o
r
O hat beziliglich r ein Maximum, das mit einem bestimmten O-Wert er-
reicht werden kann, wenn T, oberhalb eines kritischen Wertes Ty

liegt, der sich zu

2,3Y
x T 7o

ergibt, d.h., die Blasen miissen, um wirksam zu werden, diesen von der

angelegten Spannung abhingigen kritischen Radius iberschreiten.

Wenn diese Vorstellungen richtig sind, dann mufl man eine deutliche
Abhingigkeit der Versprddung von der durch die Bestrahlung erzeugten
Heliummenge erwarten und ferner sollte man vermuten, daB die zum Ein-
setzen der Versprodung kritischen Heliummenge bel hochwarmfesten lLe-
gierungen auf Grund des geringeren kritischen Blasenradius geringer
ist, als bei weniger festen Werkstoffen. In Bild 4 ist die Bruchdeh-
nung fiir verschiedene Legierungen in Abh8ngigkeit von der Dosis ther-

mischer Neutronen aufgetragen.

Diesen Untersuchungen lag die Annahme zugrunde, daf die Heliumbil-
dung auf die bevorzugt mit thermischen Neutronen ablaufenden Borqo-

Reaktionen zuriickzufihren ist. Die schnellen Neutronendosen lagen bei
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diesen Bestréhlungsversuchen etwa um den Faktor 10 niedriger.

Eine Abschitzung zeigt, daB die iiber andere (n,x)-Reaktionen gebil-
dete Heliummenge gegeniiber der ams der Bor1O-Reaktion zuriicktritt,
wenn man die zwischen ein und mehreren ppm liegenden Borkonzentra-
tionen der untersuchten Legierung beriicksichtigt. Das Bild zeigt
nicht nur die erwartete Dosisabhidngigkeit und das frilhere Einset-
zen der Versprodung mit zunehmender Festigkeit der Legierung, son-
dern erlaubt auch aus den Dosiswerten beginnender bzw. gesdttigter
Versprodung weitere Aussagen zu machen. Deutlich 148t das Bild er-
kennen, daB das Versprodungsverhalten von Nickellegierungen sich
nicht entscheidend von dem der austenitischen Std@hle unterscheidet.
Damit wird automatisch der Beweis geliefert, daB die (n,p)-Reaktio~-
nen, die iuber Nickel ablaufen und die zu betréchtlichen Mengen von
Wasserstoff filhren, die Versprodung nicht beeinflussen. Urspriing-
lich war vor allem von russischer Seite diese Reaktion ebenfalls
als verantwortliche fiir die Versprddung angesehen worden £f11;7.
Errechnet man nun die erzeugte Heliummenge fiir die Schwelldosiswer-
te, d.h. fiir die Dosis beginnender Versprddung, so kommt man zu et-
wa 6 x 10;7 Atom-% Helium fiir 16/13 bzw. 20/25-CrNi-Stahl und Inco-
nel 600 sowie auf einen Wert von etwa 10 -~ Atom-% bei Inconel X.
Wenn man das Bild akzeptiert, nach dem Heliumblasen mit einem kri-
tischen oder iiberkritischen Radius unter der angelegten Huleren Span-
nung wachsen und schlieBlich zu einem Rif filhren, so mull die erzeug-
te Heliummenge bei Versprddungsbeginn mindestens so hoch sein, daB
an den Korngrenzen einige Blasen kritischer GroBe sich bilden konn-

ten.Man kann ohne Schwierigkeiten den mittleren Blasenabstand bei

ber wiirfelformige Korner hier angenommen werden und vorausgesetzt
wird, dal das gesamte erzeugte Helium an den Korngrenzen in Blasen
kritischer Grdhe vorliegt. Flir den mittleren Blasenradius erhdlt man

dann folgenden Ausdruck

A =410 (P T x-a-p )2
wobel Y die Grenzflichenenergie, t die Priftemperatur, x die abge-

-7-
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brannte Bormenge, d die Korngrﬁﬁegiyo die Dichte der Legierung und

O die Zugfestigkeit des Werkstoffes bedeuten. Rechnd man den Bla-
senabstand bei Versprddungsbeginn fir die bisher untersuchten Legie-
rungen aus, so kommt man zu Werten zwischen 2 und 5 p, d.h. die He-
liummenge reicht aus, um bei einer KorngroRe von 30 p etwa 100 Bla=-
sen kritischer GroRe auf jeder Korngrenze zu erzeugen. Auffallend
ist, daBl der berechnete Blasenabstand bei Versprddungsbeginn fiir al-
le Legierungen praktisch gleich ist und damit eine von der Legierungs-
zusammensetzung weitgehend unabhidngige Grole fiir die Hochtemperatur-
versprodung zu sein scheint. Die bisherigen Ausfilhrungen bezogen sich
alle auf den Beginn und die Kinetik der Versprddung, nicht jedoch auf
den absoluten Betrag der Schadigung,d.h. die Hdhe der Erniedrigung
der Bruchdehnung bzw. Zeitstandfestigkeit. Der Versuch einer systema-
tischen Einordnung der vorliegenden Dehnungserniedrigungswerte, wie
man sie im Zugversuch erhilt, in das Bild der Versprodung nach dem
hier geschilderten Blasenmodell ist im 5. Bild zu sehen. Hier wurde
das AusmaB der Versprddung, wobel die maximale Dehnungserniedrigung
mittelt wurde, azufgetragen. Wie man erkennen kann, lassen sich in er-
ster N&herung die Punkte trotz der groflen Streuungen durch eine Kur-
ve beschreiben, was bedeutet, daB auch hier der Blasenabstand die kri-
tische GroBe zu sein scheint. Dafll diese Vorstellung allerdings eine
sehr starke Vereinfachung der bei der Versprddung ablaufenden Vorgin-
ge bedeutet, soll in aller Deutlichkeit gesagt sein. Vor allem werden
bei der gquantitativen Interpretation, wie sie hier eben im letzten
Bild gegeben wurde, legierungsspezifische Eigenschaften unberiicksich-
tigt gelassen, wie z.B. die Neigung einer Legierung zum interkristal-
linen Bruch. Der dargestellte Zusammenhang zwischen Ausmal der Ver-
sprodung und Blasenabstand setzt lediglich voraus, daB die Neigung
zum interkristallinen Bruch bei all diesen Legierungen gleich ist.
Sicher héngt die Neigung zum interkristallinen Bruch, die die Voraus-
setzung fiir das Auftreten der Hochtemperaturversprddung darstellt,

in starkem Mafe von der Legierungszusammensetzung ab. Nach vorldufi-~
gen Ergebnissen scheint die HOhe der Schddigung mit dem Anteil von
Molybddn, Wolfram, Tantal, Niob bei den Nickellegierungen vor allem

zuzunehmen. Die Ursachen der Neigung eines Werkstoffes zum interkri-

-8~
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staliinen Bruch sind aber bis heute letztlich nicht vollig geklédrt.
Man weil zwar, daB die Herabsetzung der effektiven Oberfldchenener-

gie, wie sie gegeben ist durch
Y= 1= 1) +ad

wobel Yé die Oberfliéchenenergie ist, YB die Korngrenzenenergie und

a 02 die plastische Verformung darstellt, zu einer Reduktion der zum
Bruch fiihrenden Spannung fﬁhrt./éiese Beeinflussung ist direkt aus
den Bruchkriterien abzulesen,/dérﬁberhinaus gibt es aber Einflulgro-
RBen, die von den heute existiérenden Bruchtheorien nicht erfaflt wer-
den und von entscheidendem Einfluf auf die Hochtemperaturversprddung
 sein kdnnen. Zweifellos zeigen die austenitischen Stdhle und die Nik-
kellegierungen eine besonders ausgeprigte Tendenz zum interkristal-
linen Bruch, die nicht nur durch die chemische Zusammensetzung son-
dern offensichtlich auch noch eine Folge der Gitterstruktur ist.

_ Dleser Schluf bietet sich an, wenn man die Bestrahlungsversuche an
einem ferritischen Stahl wertet, der bei etwa 8500 eine O~Y-Umwand-
lung zeigt éﬁé, 13;7. Dieser 12%ige Chromstahl wurde im FR2 bis zu

3 x 1020 n/cm2 bestrahlt und im Zugversuch unterhalb und oberhalb
der Umwandlungstemperatur gepriift. Die chemische Analyse zeigt, daB
der Stahl etwa 70 ppm Bor enthilt und somit in Jedem Falle geniigend
Helium fiir eine Versprddung zur Verfligung steht. In Bild 6 ist der
Verlauf der Bruchdehnung dieses Stahls mit der Temperatur wiederge-~
geben, Das Auftreten der Hochtemperaturversprodung oberhalb der GPY;
Umwandlung dokumentiert sich auch in einem deutlichen Ubergang vom
transkristallinen zum interkristallinen Bruch, wie Bild 7 zeigt. DaB
die Neigung zum interkristallinen Bruch mit der Struktur des kubisch-
fléachenzentrierten Gitters zusammenhingt, ist eindeutig. Die Ursache
fiir die Neigung mag in Faktoren zu suchen sein, die fiir den Aufbau
von Spannungskonzentrationen verantwortlich sind. Diese Spannungs-
konzentrationen sind letztlich dann fiir die Bildung von Rissen ver-
antwortlich, die bei den kubisch-fldchenzentiierten Werkstoffen beil

hoheren Temperaturen bevorzugt an den Korngrenzen auftreten.

Sicherlich erfafBten die hier bisher geschilderten Vorstellungen iiber

den Mechanismus der Hochtemperaturversprddung nicht vdllig die ab-

-0-
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laufenden komplizierten Vorginge dieser Erscheinung. Diese Modellvor-
stellungen wurden aus diesem Grunde auch schon verschiedentlich modi-
fiziert, so.z.B. versucht Reiff den Binflul der Heliumbildung auf das
Wachstum von Rissen an Trippelpunkten von Korngrenzen, wie sie bei
der Verformung von hochwarmfesten Werkstoffen beobachtet werden, ma-
thematisch zu erfassen [f1%:7. Trotz allem aber ist es mit Hilfe
dieser Vorstellung doch mdglich, Schliisse zu ziehen mit dem Ziel, die

Hochtemperaturversprodung zu vermeiden oder ihr Ausmall zu verringern.

Die zundchst naheliegende Idee, den Borgehalt der Legierungen zu ver-
ringern, zeigt sich bei genauerer Betrachtung als ein sehr problema-
tischer und letztlich auch nicht sinnvoller Weg, Die Rolle des Bors
bei den hochwarmfesten Legierungen ist bis heute nicht vollstédndig
verstanden. Man weifly dall das Bor einen sehr starken EBinflull auf die
Diffusionsvorgidnge in den Korngrenzen hat und daf h8here Borzusdtze
die Warmfestigkeit der Legierung verbessern. Aus diesem Grunde wird

Bor in einem weiten Konzentrationsbereich diesen Legierungen bewult

zulegiert. Eine Verringerung des Bors wiirde bei den meisten Legierun-
gen zu einer vorzugswelse negativen Beeinflussung mechanischer Eigen-
schaften filhren. Neben diesem unerwiinschten Effekt wiirde die Hochtem-
peraturversprodung durch eine Herabsetzung des Borgehaltes unter 1 ppm,
- was nur unter sehr groflem und teurem Aufwand iliberhaupt moglich widre -
mit Sicherheit nicht beseitigt, da bei der Bestrahlung im schnellen
Flufll das Helium in geniligender Menge iiber andere n,0~Prozesse erzeugt
wird. Martin und Weir haben zwar gezeigt, daf} eine Herabsetzung des
Borgehaltes unter 0,1 ppm die Duktilit&dt nach Bestrahlung des Werk-
stoffes verbessern wird 1715;7, aber bei diesen Bestrahlungen, die in
einem thermischen Reaktor erfolgten, wird bereits mehr Helium iiber
andere (n,x)-Reaktionen erzeugt als iiber das B1O. Man kann daher fest-
stellen, daB eine extreme Reduktion des Borgehaltes von keinem ent-
scheidenden Vorteil filir das Bestrahlungsverhalten in einem schnellen

Reaktor ist.
Da es, wie zu sehen ist, nicht moglich sein wird, die Erzeugung von

Helium zu verhindern, miissen sich die Bemiihungen darauf konzentrie-

ren, die Konzentration von Heliumblasen in den Korngrenzen zu ver-

-10-
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meiden oder zu verringern. Der erste Weg in dieser Richtung fiihrt

zu der Uberlegung, dal durch eine Kornverfeinerung eine Verbesserung
des Bestrahlungsverhaltens erreicht werden sollte. Versuche an Pro-
ben mit feinkSrnigem Gefiige bestdtigen die Uberlegung und zeigten,
daB die Nachbestrahlungsduktilitdt tats#chlich leicht verbessert wer-
den kann [—16,17:7. Um aber einen deutlichen Effekt mu erhalten,
miilte die KorngrdBe erheblich unter 10 p gesenkt werden. Neben der
Tatsache, daBl diese Forderung bei den in Frage kommenden Legierun-
gen nur sehr schwer zu erfiillen sein diirfte, ergibt sich auch dabeil
die Schwierigkeit, daB die Warmfestigkeit und die Kriecheigenschaf-
ten durch ein feines Korn negativ beeinfluBt werden. Die auf diese
Weise erreichte geringe Vermimkrung der Hochtemperaturversprddung
wirde also mit einem starken Verlust an Festigkeit erkauft werden
und diirfte daher nicht als technisch brauchbarer Weg angesehen wer-

den.

Eine weitere Moglichkeit, die Hochtemperaturversprddung ?g,V§?{%9‘

gern, ergibt sich, wenn man die Heliumblasen gleichmidfRig im Korn
festhdlt und so eine starke Ansammlung an den Korngrenzen vermeidet.
Dieser Weg scheint besonders dann sinnvoll, wennidie Heliumatome
iiber (n,0)-Reaktionen erzeugt werden, die durch Elemente entstehen,
die gleichm&fig iiber das Korn verteilt vorliegen. Diesen Weg hat man
bel den Versuchen zur Zuriickhaltung von Spaltgas in Uran mit Erfolg
schon demonstrieren konnen Z~1&;7. Man weif, daB bestimmte Ausschei-
dungen die Gasblasen festhalten und so eine Ansammlung groBerer Gas-
mengen verhindern. Die Voraussetzung, daBl Ausscheidungen als Fallen
fir Heliumblasen wirken, ist eine hohe Grenzflichenenergie. In wie-
weit in austenitischen Stdhlen und Nickellegierungen vorliegenden
Ausscheidungen im Korn als Heliumfallen wirken, ist bisher nicht ein-

deutig klar.

Trotzdem erscheint die MOglichkeit durch diesen Mechanismus die Hoch-
temperaturversprddung zu verringern, aussichtsreich. Versuche, die
Versprodung durch Zulegierung von Titan zu reduzieren, wurden in

Oak Ridge mit Erfolg durchgefithrt / 19,20 /. Der Grund fiir diese

Verbesserung der Duktilit#@t ist noch nicht eindeutig klar. Durch-

-14=



28

strahlungsaufnahmen lassen erkennen, dal die durch Titanzulegierung
sich ergebenden Titankarbid-Teilchen in der Lage sind, Heliumblasen
festzuhalten., Da aber andererseits Titan auch einen EBinflufl auf das
Bruchverhalten hat, ist die Beurteilung der Rolle des zulegierten
Titans schwierig. Im Rahmen des Bestrahlungsverhaltens von austeni-
tischen Stdhlen wird auf diese Frage noch n#her eingegangen werden
und aus diesem Grund seil hier nur darauf hingewiesen, daB der Weg
iber Zulegieren von Titan und einer Zuriickhaltung von Heliumblasen
an Titanausscheidungen ein realisierbarer Weg zur Verbesserung des

Bestrahlungsverhaltens zu sein scheint.

Line andere Moglichkeit, eine Verbesserung der Duktilitdt zu errei-
chen, ergibt sich aus der Gleichung fiir die fiir einen RiB notwendi-
ge Spannungskonzentration, wie sie von Stroh aufgestellt wurde
1721,22_7. Nach Stroh wird die zum RiB notwendige Spannung reduziert,

wenn die freie Gleitldnge der Korngrenzen verringert wird. Eine Mog-

an den Korngrenzen gegeben. Die idealen Voraussetzungen, die solche
Ausscheidungen besitzen miissen, sind eine hohe Kohdsion zwischen
Teilchen und Matrix und eine hohe Festigkeit LT23_7. Den bisher
besten Erfolg bei der Suche nach einer Verbesserung des Bestrahlungs-
verhaltens brachten Versuche, bei denen die Proben vor der Bestrah-
lung einer speziellen Vorbehandlung unterworfen wurden. Diese Vorbe-
handlung bestand in einer Kaltverformung nach erfolgter Homogenisie-
rung und einer anschlieBenden Auslagerung [Té4,25,26;7. Durch diese
Behandlung kam es zur Bildung von feinverteilten Ausscheidungen so-
wohl im Korn als auch in den Korngrenzen. Die Ursache der Verbesse-
rung der Nachbestrahlungsduktilitdt diirfte in einer Kombination von
hffekten zu suchen sein. Durch diese Vorbehandlung wird das Bor, das
in den Ausscheidungen enthalten ist, an den Korngrenzen abgereichert.
Auf diese Weise wird die Bildung von Ansammlungen von Heliumblasen
erschwert. Ferner konnen die Ausscheidungen als Fallen im Korn wir-
ken und schlieBlich wird die freie Korngrenzengleitlinge mdglicher-
weise reduziert. Welcher Effekt der dominierende ist, ist bisher

" nicht eindeutig feststellbar.

.12
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Zusammenfassung

Zusammenfassend 1dBt sich feststellen, daB die bisherigen Vorstel-
lungen iiber den Mechanismus der Hochtemperaturversprddung in der
Lage sind, die experimentell gefundenen Zusammenhinge zwischen Neu-

tronendosis und Versprddung zu erkliren.

Die sich ausrtdiesen Vorstellungen ergebenden Moglichkeiten der Ver-
besserung des Bestrahlungsverhaltens konnten experimentell besta-

tigt werden und fihrten teilweise zu sehr guten Ergebnissen.
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Der EinfluB der durch (n,a)-Reaktionen entstehenden He-~Kerne auf die Hoch-
temperatureigenschaften von Hiillmaterialien ist im vorhergehenden Beitrag
eingehend behandelt worden. Geht man von den angestellten Uberlegungen aus,
so mifte der Effekt der Hochtemperaturversprddung auch durch direkt in das
Material eingebrachte g-Teilchen simuliert werden kdénnen. Roberts und
Higgins (l) konnten bei der Bestrahlung sehr diinner Stahlfolien (25u) mit
im Van de Graaff Beschleuniger gewonnener g-Teilchen eine Reduktion der
Duktilitdt nachweisen. Diese Methode lieferte nur qualitative Ergebnisse,
da die Verteilung der in den Folien stegkengebliebenen a-Teilchen gemdB
des monoenergetischen Strahls aufgrund der Reichweitenbeziehung geladener
a-Teilchen inhomogen ist. Zwei neuere Arbeiten von Weir und King (2) sowie
Kramer, Grabb et al. (3) an einem rostfrelen Stahl vom Typ 304 zeigen
ebenfalls den ElnfluB von elngeschossenen u-Tellchen auf das Hochtemperatur-
verhalten dieser Legierung. Die Anordnung, mit der im Gegensatz zu Roberts
und Higgins eine homogene Verteilung der a-Teilchen iiber die Gesamtdicke
der Proben erreicht wird, entspricht im Prinzip unserem Versuchsaufbau. Sie

wird noch nZher erliutert. Voraussetzung dafiir sind Beschleunigungsanlagen,

welche die q-Teilchen auf sehr hohe Endenergien (50-100 MeV) brimgen konnen.
Grundsdtzlich erhebt sich nun die Frage, inwieweit die Bestrahlungseffekte,
hervorgerufen durch Neutronenbestrahlung und Korpuskularbestrahlung mit
a-Teilchen in ihrer Wirkung vergleichbar sind. Sie sind es (pauschal ge-
sprochen) mit Sicherheit nicht, wenn man die durch die Bestrahlung erzeugten
Gitterfehler beriicksichtigt, da die mittlere und mSgliche Energieiiber—
tragung beim Sto8 von Neutronen mit Gitterbausteinen um GréBenordnungen
hoher ist, als beim Einschu8 von o~Teilchen. Damit ist auch die Gr3BSe und
Verteilung der daraus resultierenden Defektcluster durch sekunddre Stofi—
folgen bei beiden Bestrahlungsarten sehr verschieden. Man kann allerdings
davon ausgehen, daB diese Art von Bestrahlungsdefekten,wie bereits erwdhnt,
bei Temperaturen T =~ TS/Z ausgeheilt sind und damit das eigentliche Hoch-

temperaturverhalten nicht mehr beeinflussen werden.

Die Verteilung der durch Kernreaktionen erzeugten He-Kerne ist bei {jber-
wiegend thermischem Neutronenfluf wegen der vorherrschenden Blo(n,a)Li7-
Reaktion durch die Anreicherung von Bor in Ausscheidungen und nahe von
Korngrenzen inhomogen. Die Verifizierung dieser Annzhme gelang mehrfach

(4,5) durch die Beobachtung von Versetzungsringen um borhaltige Aus-



scheidungen, deren Radien den mittleren Reichweiten der Kermbruchstiicke
Li7 und He4 entsprechen (2u und 4u).

Bei schnellen Neutronenfliissen sind demgegeniiber die Wirkungsquerschnitte
von (n,a)-Reaktionen mit metallischen Komponenten wie Ni, V, Ti, Cr etc.

so hoch, daB die Blo+ Li7

-Reaktion bei normalen Borgehalten nicht mehr
entscheidend ist. Damit ist aber im wesentlichen die Verteilung der
a-Teilchen homogen und entspricht der Homogenitit, die bei Zyklotron-

bestrahlung mittels Energievariator erreicht werden kann.

Es gibt dariiberhinaus zwei weitere Vorteile der hier angewandten Methode

zum Studium der Hochtemperaturversprddung an Hiillmaterialien:

Um z.B. in einem Reaktor mit einem bisher nicht erreichten schnellen FluB
von | x 1016 nvt in Vanadinlegierungen eine He-Konzentration von 1 x !0-5
iiber die (n,a)-Reaktion zu erzeugen, ist eine ein- bis zweijdhrige Be-

strahlungszeit notwendig. Mit der von uns jetzt erprobten Methode kann am

Synchro-Zyklotron des Kernforschungszentrums bei den augenblicklich
herrschenden Bestrahlungsbedingungen dieselbe He-Konzentration in 3-4
Wochen eingebracht werden. Dariiberhinaus ist die Aktivierung der Proben
durch die a-Bestrahlung wesentlich (2-3 Zehnerpotenzen) niedriger als bei
Reaktorbestrahlung, was fiir die Handhabung und Nachuntersuchung der Proben

von sehr grofler Bedeutung ist.
Andeutungsweise sei hier noch erwdhnt, daB aus den obengenannten Griinden
diese Methode fiir die Erforschung der Bildung von voids (Hohlriume ) sicher

von groBem Vorteil wird.

A. Bestrahlungstechnik

Bei Bestrahlungsexperimenten in Reaktoren sind die HuBeren Abmessungen der
Proben wegen der hohen Durchdringungsfihigkeit der Neutronen unkritisch.

Im Gegensatz dazu ist bei Zyklotronbestrahlungen die Geometrie der Bestrah-
lungseinrichtung von grofer Bedeutung, da die mittlere Reichweite geladener
Teilchen in Festkdrpern relativ gering ist. Gefordert wird eine mbglichst
homogene Verteilung der o-Teilchen iiber die Probendicke, die bei unseren

Versuchen mit folgender Anordnung erreicht wird (Bild 1). Die mit gleicher
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Energie von etwa 104 MeV aus dem Strahlrohr des Zyklotrons austretenden
a-Teilchen werden vermittels eines keilfSrmigen Moderators durch inelastische
und elastische Streuung auf unterschiedliche Energien abgebremst und treffen
anschlieBend auf die zu bestrahlenden Proben. Dort bleiben sie in ver-
schiedenen Tiefen stecken. Der Moderator ist als Scheibe ausgebildet, deren
Dicke d entlang des Umfangs linear ansteigt. Die Umlauffrequenz betridgt

5 U/sec. Es ist leicht einsehbar, da8 die Probendicke D die Auslegung dieses
Energievariators festlegt. Zugrunde liegen dabei die experimentell er-

mittelten Reichweiten von a~Teilchen in Metallen [6,7).

Der o-Strahl 148t sich nicht beliebig weit auffichern. Normalerweise wird

mit einem mittleren Strahldurchmesser von etwa 0,5 cm bei einer Strom—

" stirke von 2-4 pA gearbeitet. Um die von uns verwendeten Zugversuchsproben
(MeBlinge 2! mm, Breite 4,2 mm und Dicke 0,3-0,5 mm je nach Material) {iber
ihre gesamte Fliche zu bestrahlen, pendelt der Probenhalter mit maximal
20 Proben im o-Strahl in horizontaler Richtung zwischen zwei variablen

Endwerten bei gleichzeitiger Verschiebung in vertikaler Richtung an den

Endpunkten.

Die Strommessung erfolgt im allgemeinen mittels eines in den o-Strahl

kurzzeitig eingesch ossenen "beam stop'". Hierbei werden die o-Teilchen vollstindig
abgebremst und der vom MeBtarget abflieBende Strom registriert. Da diese
MeBanordnung im internen Strahlengang des Zyklotrons angebracht ist, die
Bestrahlung jedoch extern ausgefiihrt wird, sind direkt am Ort Strommessungen

mit einem Faradaykifig notwendig, um den "beam stop" zu eichen. Diese Zu-

ordnung ist von der jeweiligen Einjustierung des Zyklotrons abhingig, kann

aber aus Zeitgriinden nicht bei jedem Versuch wiederholt werden. Daraus re—

sultiert eine Unsicherheit von etwa *+ 20 7 der angegebenen Dosis.

Aus der Strommessung wird die Atomkonzentration der a-Teilchen in den
bestrahlten Proben errechnet. Auch hier gehen gewisse Unsicherheiten ein,

wie die chemische Zusammensetzung der Proben, welche entsprechende Reich-
weitendnderungen bewirken kdnnen. Es ist deshalb ein noch etwas hoherer
Schwankungsbereich bei der Atomkonzentration der abgebremsten a~Teilchen zu er-

warten (+ 30 %).

Die Proben werden im Luftstrahl gekiihlt. Ihre Temperatur liegt bei 200 -
o
300°C.
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B. Versuchsergebnisse

Zwei Gruppen von Legierungen wurden fiir unsere ersten Versuche herangezogen.
Einmal sollte an einem einfachen rostfreien VzArStahl X5CrNi189 die Effek-
tivitdt dieser Methode getestet werden, zumal bei der amerikanischen
Version 304 bereits eingehende Untersuchungen einschlieB8lich der bereits
oben erwdhnten Arbeiten von Weir und King sowie Kramer et al. vorliegen.

Zum anderen sollten einige Vanadinbasislegierungen mit den Zusatzkomponenten
Titan und Niob, welche auch von technologischer Bedeutung sind, auf ihr
Hochtemperaturverhalten unter Bestrahlungsbedingungen getestet werden.

Damit eng verkniipft ist auch die grundsdtzliche Frage, inwieweit kubisch-

raumzentrierte Legierungen der Hochtemperaturversprddung unterliegen.

Als quantitative MeBgrdfe diente die Bruchdehnung bei mechanischen Zer=-
reifversuchen. Aus diesen Tests konnten weiterhin Streckgrenze und
Zugfestigkeit ermittelt werden. Metallographische Aufnahmen vervollstdndigen
die Aussagen iliber die qualitativ vorherrschenden Bruchmechanismen.

Elektronenmikroskopische Durchstrahlungsaufnahmen sollten AufschluB geben

iiber die Verteilung von Ausscheidungen und das Auftreten von He-Blischen.
Letztere Untersuchungen sind bisher fiir ein System vollstdndig durch-

gefilhrt worden.,

GroBe Sorgfalt wurde darauf verwendet, die ZerreiBversuche unter duBerst
sauerstoffarmer Atmosphidre durchzufiihren, was fiir die Vanadinlegierungen
von besonderer Bedeutung ist. Dies wurde dadurch bewerkstelligt, das
die Proben in einer "Reaktionskapsel” getestet wurden, die mit Argon
gespiilt und mit Titanspdnen gegettert wurde. Die Messung der Hirte iber

das Profil der Proben gab AufschluB {iber mdgliche Oxydation.

1) V,A-Stahl

Ein Teil der aus 0,4 mm starkem Blech ausgestanzten und bei 1150° 3 h
18sungsgegliihten Proben wurde im Zyklotron bis zu einer Heliumkonzentration
von 10_6 Atombruchteilen bestrahlt. Die mit einer Verformungsgeschwindig-
keit von 2,4 % m:i.xn-l durchgefiihrten ZerreiBSversuche ergaben bei ver-
schiedenen Testtemperaturen an unbestrahlten und bestrahlten Vergleichs-

proben die in Bild 2 zusammengefaBten Resultate. Ianach wird der
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EinfluB der Bestrahlung auf die Duktilitdt bei 750°C deutlich sichtbar.
Streckgrenze und Zugfestigkeit, die mit zunehmender Temperatur stark
abnehmen, werden durch die Bestrahlung jedoch nicht beeinflult. Metal-
lographische Untersuchungen zeigen, da8 bei 750°C der interkristalline
Bruchmechanismus vorherrschend ist. Gleichzeitig tritt eine starke
Dekoration der Korngrenzen mit karbidischen Ausscheidungen auf. Trotz sehr
sorgfidltiger Uberpriifung konnten in keiner der bestrahlten und an-
schlieBend bei den verschiedenen Temperaturen zerrissenen Proben Helium~
blidschen gefunden werden, weder an Korngrenzen, noch in der Matrix. Es
wurde dariliberhinaus versucht, bei verschiedenen ZerreiBproben durch
Wdrmebehandlung bei 1000°C bis zu 110 h die mittleren Diffusionswege

fiir die He—-Atome zu erhbhen, um so zu einer Blidschenbildung im Material

'zu kommen. Hiet konnten in einem Fall an einer Korngrenze mehrere Blis-

chen mit einem Durchmesser von ca. 1000 £E beobachtet werden. Repridsentativ

war dieser Befund jedoch nicht.

2) Vanadinbasislegierungen

Das Interesse an Vanadinlegierungen als Hiillmaterialien fiir schnelle

 natriumgekiihlte Brutreaktoren beruht auf der sehr guten Neutronendkonomie

und den ausgezeichneten Festigkéitseigenschaften bei hheren Temperaturen.
An einer Reihe von Vanadinbasislegierungen stellten BShm et al. (8) fest,
daB bis zu Temperaturen von 750°C bei einem durch Neutronenbestrahlung
erzeugten Heliumgehalt von etwa 10_6 Atomen/Atom kein EinfluB auf die
Duktilitdt zu verzeichnen ist. Diese Ergebnisse wurden spiter von Car-
lander (9) am Argonne National Laboratory bestdtigt. Bei unseren Versuchen
solite in einem weitergehenden Temperaturbereich der EinfluB8 der Bestrah-
lung auf die Hochtemperatureigenschaften dieser Legierungsgruppen er-—

mittelt werden.

Ausgewdhlt wurden die Legierungen V-10Ti-10Nb und V-20Ti-10Nb. Kurz

einige Worte zur Probenvorbereitung und Versuchsdurchfiihrung:

Die Proben wurden jeweils aus 0,5 mm starkem Blech quer zur Walzrichtung
ausgestanzt, anschlieBend bei 960°C 1 h im Vakuum gegliiht und abge-
schreckt. Die berechnete He-Konzentration der bestrahlten Proben liegt

bei 1,5 x 10-'6 He-Atomen/Atom. Die Zerreifversuche wurden in einem
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Temperaturbereich von 650~950°C mit einer Verformungsgeschwindigkeit
von 0,3 mm/min in Argonatmosphidre durchgefiihrt. Die daraus resultie-
renden Ergebnisse lassen sich fiir die beiden Systeme wie folgt zusammen-
fassen (Bild 3).

a) V-10Ti-i0Nb

Unbestrahlte und bestrahlte Proben zeigen bei 650°C einen deutlichen
Le-Chatelier-Effekt. Aus elektronenmikroskopischen Aufnahmen geht hervor,
daB massive plattenférmige Ausscheidungen (GréBe =1lu ) auftreten. Bei
Vergleichsproben, welche dieselbe Temperaturbehandlung aufweisen, jedoch
nicht mechanisch beansprucht waren, konnten diese Ausscheidungen nicht
gefunden werden. In Ubereinstimmung mit den oben erwihnten Arbeiten
weichen bis zu deobwdié"ﬁegﬁéaigéhéﬂ7i{g;hééhéfféh'Bééf%aﬁiééf und un-
bestrahlter Proben nicht voneinander ab. Erst ab 850°C wird eine deut-
liche Reduktion der Bruchdehnung durch die Bestrahlung herbeigefiihrt.
Wiederum werden jedoch Streckgrenze und Zugfestigkeit des Materials

durch die Bestrahlung nicht beeinfluBt. Vergleichende metallographische

Aufnahmen zeigen fiir das unbestrahlte Material bis zu 950°C einen vor-
herrschend transkristallinen Bruchmechanismus, wihrend das Bruchgefiige
der bei 950°C getesteten und bestrahlten Proben vorwiegend interkristallin
ist. Insofern sind diese Aufnahmen nicht ganz eindeutig, als bei den hohen

Temperaturen die KorngrdBe relativ klein ist.
b) V-20Ti~10Nb
Dieselben Beobachtungen, die wir in der vorher beschriebenen Legierung

machten, kdnnen fiir das System V-20Ti-iONb getroffen werden (Bild 4 }.

C. Zusammenfassung

FaBt man diese Ergebnisse zusammen, so ld8t sich aus ihnen folgender
SchluB ziehen. Obwohl die elektronenmikroskopischen Untersuchungen an
den beiden Vanadin-Systemen noch nicht abgeschlossen sind und die Bruch-
flichenuntersuchungen wegen des sehr kleinen Korneés nicht unbedingt
eindeutig zugunsten des einen oder anderen Bruchmechanismus zu inter-
pretieren sind, kann aus den mechanischen Daten auf eine Hochtemperatur-

versprddung der beiden kubisch-raumzentrierten Legierungen geschlossen
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werden. Ein solches Ergebnis ist unseres Wissens nach bisher nicht
bekannt geworden. Es deutet daraufhin, daf mdglicherweise auch in anderen
kubisch-raumzentrierten Legierungen mit einer Hochtemperaturversprddung
zu rechnen ist, ein Hinweis, der auch fiir die technologische Ver-

wendung dieser Materialien in Betracht zu ziehen ist.
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1. Einleitung

Neben den durch Stof8prozesse mit schnellen Teilchen erzeugten Git-
terdefekten, die Ursache der "Tieftemperaturversprddung” von Werk-
stoffen sind, und der durch Kernumwandlungen, insbesondere durch
{n,c)-Reaktionen hervorgerufenen "Hochtemperaturversprddung"” beob-
achtet man in letzter Zeit eine weitere Art der Strahlenschidigung,
die Porenmbildung (void-formation). Ohne auf die Vorgidnge, die zur
Bildung der Poren fiihren, zunidchst ndher einzugehen, sei einleitend
jedoch erwdhnt, daB die StoBprozesse der schnellen Neutronen mit
den Atomen der ausldsende Vorgang sind. Wihrend es sich aber bei
den die Tieftemperaturversprédung verursachenden Gitterdefekten um
primdr erzeugte Stirungen handeit, entstehen die Poren durch Folge-

reaktionen aus den primir erzeugten Gitterfehlern.

Im folgenden Bericht werden im 1. Teil die bisher vorliegenden Er-

gebnisse iiber die Bildung von Poren und ihren Einfluf auf die ver-

schiedenen Werkstoffeigenschaften zusammengestellt. Der 2. mehr
theoretische Teil behandelt die Grundlagen der Porenbildung unter

Beriicksichtiguwg der verschiedenen Parameter.

2. Ubersicht iiber die vorliegenden Ergebnisse

2.1. Nachweis durch Dichtemessungen und elektronenmikroskopische
Untersuchungen

Die ersten direkten Hinweise auf das Vorliegen von zahlreichen sehr
kleinen Poren in metallischen Werkstoffen nach Bestrahlung erhielt
man bei der elektronenmikroskopischen Untersuchung hochbestrahlter
Brennelementhiillrohre aus austenitischen Cr-Ni-St#hlen 1)2)3). So
beobachteten erstmals Cawthorne und Fultonl)

AISI 3i6, die im DFR zwischen 400 und 610°C bis etwa 5-1022n/cm2 be-

an Proben aus dem Stahl

strahlt worden waren, eine groBe Zahl kugelitrmiger und polyedrischer
Poren von im Mittel etwa 100 bis 400 A Durchmesser. Ihr Gesamtvolumen
war um mehrere Zehnerpotenzen grdBer als das des durch (n,a)-Reaktio-
nen gebildeten Heliums, so daB es sich nicht um die schon friiher in

bestrahlten Proben beobachteten He-~Blasen handeln kann. Gliihversuche
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an porenhaltigen Proben haben in Ubereinstimmung damit gezeigt, da8
bei 900°C der gréBte Teil der Poren aufgeldst wird, was bei He-Bla-
sen nicht der Fall ist, so da8 man mit Sicherheit annehmen kann, da8
es sich bei den beobachteten Poren um echte "Leerstellen—Blasen",
d.h. um Hohlrdume handelt, die mdglicherweise ganz geringe Mengen He-
lium enthalten. Untersuchungen an Stihlen vom Typ AISI 304, die im

EBR-2 bestrahlt wurden2)3), bestdtigen diese Ergebnisse.

Genaue Untersuchungen der Porenform haben gezeigt, daB es sich in
den meisten Fillen um Polyeder handelt, deren Begrenzungsflichen
(i111)~Ebenen sind3). Die Poren liegen im allgemeinen homogen in den
KSrnern verteilt, doch treten auch porenfreie Korngrenzensiume aufz).

Wihrend die durch He-Blasen erzeugten Volumeninderungen sehr gering
sind, treten als Folge der Porenbildung wesentlich gr88ere Volumen-
zunahmen auf, die nach den vorliegenden Messungen mehrere Prozent be-

tragen kdnnen und damit zu erheblichen Problemen im Reaktorbau fiihren.

Dieses Schwellen der Werkstoffe unter Neutronenbestrahlung ist es, was
die Porenbildung fijr die Konstruktion schneller Reaktorenm so kritisch

macht.

2.2. EinfluB der Neutronendosis

Die Neutronendosis ist zweifellos eine der entscheidenden GroSen, die
das AusmaB der Porenbildung bestimmt. Die bisherigen Ergebnisse zeigen
ganz deutlich;, daB eine Porenbildung mit einer merklichen Volumenzu-
nahme bei austenitischen Stdhlen erst bei sehr hohen Neutronendosen
>1022n/cm2 auftritt. Eine genaue Erfassung der Dosisabhingigkeit ist
nur dann mdglich, wenn die anderen Bestrahlungsparameter, wie Flus8 und
Temperatur konstant gehalten werden. Bei den vorliegenden Ergebnissen
unterscheiden sich zwar NeutronenfluB und Bestrahlungstemperatur fiir
die einzelnen Experimente, doch liegen sie in einem solchen Streuband,
daB man die gemessenen Werte fiir eine erste Aussage {iber die Dosisab-

hdngigkeit der Porenbildung ohne weiteres verwenden kann.

In Bild | ist die vom Battelle-Northwest-Laboratory stammende Zusam-~

menfassung aller bisher vorliegenden Werte der Volumenzunahme auste-
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nitscher Stdhle (AISI 304 und 316) in Abhidngigkeit von der Neutronen-—

dosis (E > 0,1 MeV) wiedergegeben4).+)

Die bei den MeBpunkten aufgefiihrten Zahlen geben die ungefdhre Be-
strahlungstemperatur wieder. Die Werte zeigen deutlich, daB das
Schwellen erst oberhalb etwa 1022n/cm2 nennenswert wird, dann aber
mit der Dosis sehr stark ansteigt, so daB bei 1023n/cm2 mit Volumen-—

zunahmen bis etwa 107 theoretisch gerechnet werden kann.

2.3. EinfluB der Bestrahlungstemperatur

Einen groBen EinfluB auf die Porenbildung hat zweifellos die Bestrah-

~ lungstemperatur. Leider erlauben die vorliegenden Ergebnisse keine
ganz eindeutigen Aussagen iiber die Temperaturabhdngigkeit. Wie man
aus Bild 1 ersieht, liegt die Bestrahlungstemperatur, bei der eine
Porenbildung beobachtet wurde, in allen Fillen zwischen etwa 350 und

600°C. Cawthorne und Fultonl) konnten bei Bestrahlungstemperaturen

unterhalb  380°C keine Porenbildung mehr feststellen. Holmes und Mit-

5)

arbeiter”’ haben dagegen in Proben aus ss 304, die bei 290°C bis

6 x 1021n/cm2 bestrahlt wurden und anschliefend bei 750°C im Zugver-
such gepriift wurden, Poren beobachtet. Ob die Porenbildung erst wih-
rend der nachfolgenden Wirmebehandlung erfolgte oder aber nur ein be-

schleunigtes Wachstum, 148t sich z.Zt. nicht sagen.

Bei hBheren Bestrahlungstemperaturen (>600-650°C) zeigt sich dann ei-

ne mit steigender Temperatur wieder abnehmende Schwellrate, doch lie-

4}

gen zu wenig Ergebnisse vor, um eindeutige Abhingigkeiten angeben zu

kiinnen.

+) Seit Fertigstellung dieses Manuskriptes sind weitere Werte verdf-—
fentlicht worden, die mit den in Bild 1 wiedergegebenen Werten weit-
gehend iibereinstimmen. Siehe hierzu "IAEA-Symposium on Radiation
Damage in Reaetor Materials", Wien 1969
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2.4, EinfluB des Neutronenflusses

Die in Bild 1 dargestellten Ergebnisse sind an Proben gewonnen worden,
die im DFR bzw. EBR-2 bestrahlt wurden. Da die Neutronenfliisse in bei-
den Reaktoren ziemlich gleich sind (ﬂ:lOlS), 138t sich aus diesen Wer-—

ten keine FluBabhingigkeit entnehmen.

Wie im folgenden noch gezeigt wirdd, ist jedoch mit einer deutlichen
Abhdngigkeit der Porenbildung von dem NeutronenfluB zu rechnen, wenn
man davon ausgeht, daB die Poren durch Ausscheidung iiberschiissiger

Leerstellen entstehen. Dies wird zweifellos auch vom Werkstoff abhin-
gen. So zeigt sich, daB in Nickel Poren bereits unter einem Flu8 von

B slolégnlcmg”s,undﬁDosen,<JO?O~nlcmg auftretenQe

2.5. EinfluB8 der Werkstoffzusammensetzung und des Gefiicezustandes

Experimentelle Ergebnisse zu dieser sehr wichtigen, insbesondere fiir

die Reaktortechnik bedeutsamen Frage liegen z.Zt. nur in sehr begrenz-

ter Zahl vor. Eine Porenbildung durch Bestrahlung konnte bisher nicht
nur in austenitischen Stihlen sondern auch in NickelG) N

7

s Aluminium
und Vanadin’'’ beobachtet werden, wobei die Porenbildung in Nickel und

Aluminium frither auftritt als in Stdhlen.

Die liberwiegende Zahl der Versuche erfolgte an Stihlen vom Typ 304

und 316. Neuere Untersuchungens’s) lassen erkennen, daf stabilisierte

n geringerem Maf zum Schwellen neigen als unstabilisierte, die
ihrerseits sich aber giinstiger verhalten als Incoloy 800. Die Ursache
hierfiir kann, wie noch gezeigt wird, einmal in der grdferen He-Erzeu-
gung im Incoloy 800 auf Grund des hdheren Ni-Gehaltes und zum anderen
in der grdBeren Zahl feiner Karbidausscheidungen in den stabilisierten
Stidhlen zu suchen sein. Keine quantitativen Angaben lassen sich der-
zeit iiber den EinfluR von Verunreinigungen, insbesondere gasférmigen,
auf das Auftreten von Poren machen, obwohl man hier mit einem nennens-

werten EinfluB rechnet.

Neben der Legierungszusammensetzung ist der Gefiigezustand ein weiterer
wichtiger Parameter. Aber auch hier sind vorliegende Ergebnisse zu we-

nig aufschluBreich, um systematische Abhingigkeiten angeben zu k&nnen.
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Immerhin zeigt sich aber, da8 in Ubereinstimmung mit den theoretischen
Vorstellungen kaltverformte Stdhle in geringerem MaBe zur Porenbildung
neigen als weichgegliihte. Da der kaltverformte Zustand im Verlauf ei-
ner langzeitigen Wirmebehandlung bei hdheren Temperaturen (> =~z 600°C)
durch Erholungsvorginge abgebaut wird, ist es zumindest fraglich, ob
dieser bei Bestrahlungstemperaturen <600°C beobachtete EinfluB auch bei

hSheren Bestrahlungstemperaturen noch voll in Erscheinung tritt.

Hinsichtlich des Einflusses des Gefiligezustandes auf die Porenbildung
kann man als ziemlich sicher annehmen, da8 jede Gefligednderung, die

zu einer Erhdhung der Senkenkonzentration filir Leerstellen fiihrt, ei-

ne Erniedrigung der Porenbildung zur Folge hat. Die Erhdhung der Ver-

setzungsdichte durch Kaltverformung ist zweifellos die nﬁchstliegéﬁde

Moglichkeit hierzu.

2.6. EinfluB der Porembildung auf die mechanischen Eigenschaften

Neben der Volumenzunahme sind die durch die Porenbildung bewirkten
Anderungen der mechanischen Eigenschaften von grofer Bedeutung fiir

die Reaktortechnik.

Wiahrend die Volumenzunahme der Porenbildung direkt zugeordnet werden
kann, ist dies bei der Anderung der mechanischen Eigenschaften zumin-
dest nicht ganz so einfach mdglich. Um die durch Porenbildung hervor-
gerufene Eigenschaftsinderung eindeutig erfassen zu kdnnen, muB man

den EinfluB anderer durch die Bestrahlung erzeugter Gitter~ und Gefii-

gednderungen genau kennen bzw. sie eliminieren.

Als konkurrierende, durch die Bestrahlung erzeugte Gitter— bzw. Gefii-

gednderungen sind anzusehen

1) die durch StoRprozesse direkt erzeugten Fehler,

die zur sog. Tieftemperaturversprddung fihren;
2) die Bildung eines Versetzungsnetzwerkes;
3) die Bildung von He-Blasen (Hochtemperaturversprddung) und

4) Bildung bestrahlungsinduzierter Ausscheidungen.
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Eine Trennung der verschiedenen die mechanischen Eigenschaften beein-
flussenden Grdf8en ist nur zum Teil mdglich. Von den unter 1) genann—
ten Fehlern, wie Versetzungsringen, verdiinnten Zonen, Leerstellen— u.
Zwischengitteratomcluster weif man, daB sie bei austenitischen Stih-
len im Bereich von 400~600°C ausheilen. (Unterhalb dieser Temperatur
148t sich der EinfluB8 der Poren daher nur indirekt bestimmen oder
theoretisch abschitzen). Da die He-Blasen keine Anderung der Streck-
grenze (bzw. Zugfestigkeit) bewirken sondern bevorzugt die Duktili-
tit beeinflussen, kann man Streckgrenzeninderungen bei Temperaturen
> 650°C vorwiegend auf Poren bzw. das gebildete Versetzungsnetzwerk
zuriickzufiihren, sofern man Entmischungsvorginge ausschlieBen kann.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen geben hier zusidtzlich wich-

‘tige Informationmen. Der EinfluB der Poren auf die Duktilitdt, dem

sich der der He—Blasen i{iberlagert, kann in gewissem Umfang durch Mes-
sungen an Proben bestimmt werden, bei denen durch Gliihungen bei Tem—
peraturen >~ 750°C eine vollstindige oder teilweise Aufl&sung der Po-

ren erfolgt ist.

3.

Aus den bisher vorliegenden Ergebnissen an austenitischen Stihlen
148t sich entnehmen, da8 die Porenbildung eine Streckgrenzenerhdhung
im Temperaturbereich von 650- 850°¢C bewirktS), was auch theoretisch
zu erwarten ist. Die in diesem Temperaturbereich beobachtete Verspro-
dung, die bereits bei wesentlich niedrigeren Neutronendosen auftritt,
scheint dagegen wenig durch die Porenbildung beeinfluBt zu werden,
sondern ist vorwiegend auf das gebildete Helium zuriickzufiihren. Hier-

Porenaus=

~

fiir spricht, daB die Versprbdung im Temperaturbereich de
heilung praktisch genau so groB ist, wie bei niedrigeren Temperatu-=
rens). Experimentelle Ergebnisse iiber den EinfluB der Porenausbildung

auf das Kriechverhalten liegen bisher nicht vor.

Bedeutung der Porenbildung fiir die Brennelementhiillrohre

Die Brennelemente unterliegen den stdrksten Strahlenbelastungen, und

zwar betrdgt die maximale Fluence in der Core-Mitte etwa 1,65-1023n/cm

bei Fliissen von 5-1015n/cm2. Extrapoliert man die in Bild 1 angege-
benen Werte zundchst ohne Beriicksichtigung der Bestrahlungstemperatur

auf den genannten Wert, so miifte man mit Volumenzunahmen der Brennele-
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menthiillen, der Abstandshalter sowie der Mantelrohre von 10~20Z rech-
nen, ein Wert, der nicht tragbar ist. Wie die bisherigen Ergebnisse
jedoch zeigen, streuen die Werte besonders stark im Bereich hoher Do-
sis, so daB eine Extrapolation mit sehr grofer Unsicherheit behaftet
ist. Fir die Brennelementhiillrohre kommt als weiterer Unsicherheits-
faktor fiir eine Vorhersage der Volumenzunahme der relativ hohe Be-
triebstemperatur von > 650°C hinzu. Die bisher gemessenen Werte stam-
men von Bestrahlungen bei tieferen Temperaturen (max. 600°C). Es gibt

1

zungen, daB die Schwellrate bei hdheren Temperaturen wieder geringer

Hinweise 7, die in Ubereinstimmung stehen mit theoretischen Absch#t-

wird, so daB man eine geringere Volumenzunahme als die extrapolierten

Werte erwarten darf. Andererseits hat eine hohe Betriebstemperatur zur

Folge, daB eine die Porenbildung reduzierende Kaltverformung im Laufe

der Zeit abgebaut wird und damit nicht mehr wirksam ist. Man wird hier
in starkem MaBe noch auf experimentelle Ergebnisse angewiesen sein, um
genaue Aussagen iiber die Wechselwirkungen zwischen héheren Bestrahlungs-

temperaturen und Kaltverformung und dem EinfluB dieser Grdfen auf die

Porenbildung machen zu kdnnen. Die Porenbildung wird sich insbesondere
bei den Brennstabhiillen dann negativ bemerkbar machen, wenn sie eine

weitere Duktilitidtsverminderung bewirkt, was jedoch noch nicht eindeu~
tig gekldrt ist. Die Festigkeitserhdhung durch Porenbildung ist dage—-

gen als ein positiver EinfluB der Bestrahlung anzusehen.

Die starke Dosise~und wahrscheinlich auch Temperaturabhingigkeit der

Schwellrate wird zu unterschiedlichen Volumenzunahmen in den verschie-
denen Bereichen eines Brenmnelemenies filhren, was unerwlinschte Verspan-
nungen des Brennelementeverbandes zur Folge haben kann. Hier muf durch

konstruktive MaBnahmen versucht werden, dieser Gefahr zu begegnen.

4. Theoretische Grundlagen der Porenbildung

4.1. Mechanismus_der Porenbildung

Im folgenden Abschnitt soll versucht werden, die theoretischen Grund-
lagen der Porenbildung sowie ihres Einflusses auf die mechanischen
Eigenschaften zu erdrtern. Die Tatsache, daf die Porenbildung unter

Bestrahlung erst kiirzlich zum ersten Mal beobachtet wurde, 1l&dB8t es
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verstindlich erscheinen, daB8 die theoretische Behandlung dieses Phino-

+)

mens erst in den Anfingen ist.

Wenn auch die Porenbildung als Folge einer Neutronenbestrahlung noch
nicht lange bekannt ist, so sind doch seit lingerer Zeit verschiedene
andere Prozesse bekannt, die zu einer Bildung von Poren in Metallen
filhren. So beobachtet man das Auftreten von Poren nach dem Abschrecken
9)’ AllO)ll)lZ), Ag, Cu und Au13)14)

raturen, wobei hohe Abschreckgeschwindigkeiten mit einer nachfolgenden

von Pt aus dem Bereich hoher Tempe-

Auslagerung der Proben bei mittleren Temperaturen ( 0,35 Ts) besonders

wirksam sind. Dabei zeigt sich, daB die Zahl und Form der Poren von der

_ Abschreckatmosphdre und dem Gehalt an geldsten Gasen (wie H, oder 02)

abhingt, wobei ein hdherer Gasgehalt eine Porenbildung verstdrkt. Die
GréBe der hierbei beobachteten Poren liegt mit 80-200 X in der glei-
chen GrdBenordnung wie im Falle einer Bestrahlung. Die bei Abschreck-
experimenten gefundenen Porenkonzentrationen betragen je nach Gasgehalt

. der Proben und den Abschreckbedingungen maximal etwa 1015/cm3, was eben~

falls mit den unter Bestrahlung auftretenden Porendichten iibereinstimmt.

Da die Porenbildung in abgeschreckten Proben ohne Zweifel durch die
starke Leerstelleniibersittigung hervorgerufen wird und damit gleiche
Ursachen haben wird wie im Falle einer Bestrahlung, werden eine Reihe

von Parallelen zwischen den beiden Arten der Porenbildung bestehen.

Ein weiterer Vorgang, bei dem Poren im Werkstoff auftreten, ist der
Kirkendall-Effekt}S)}e), bei dem es in einem Diffusionspaar infolge
Unterschiede in den partiellen Diffusionskoeffizienten zu einem ge-
richteten Leerstellenfluf und damit zu einer starken Leerstelleniiber-

sidttigung mit einer Porenbildung an bestimmten Stellen kommt.

Schlieflich beobachtet man eine Porenbildung auch bei der Kriechver-—

16)

den Poren liegen jedoch bevorzugt an den Korngrenzen und diirften die

formung von Werkstoffen bei hohen Temperaturen. Die hier auftreten-

+) Auch hier sind in neuester Zeit einige Arbeiten erschienen, auf
die an dieser Stelle nur hingewiesen werden kann. (IAEA-Symposium
on radiation damage in reactor materials, Wien 1969)
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Ursache ihres Entstehens weniger in einer Leerstelleniibersittigung als

in einem spannungsinduzierten Wachstum haben.

Die vorliegenden Ergebnisse iiber die Poren in bestrahlten Proben zei-
gen deutlich, daB es sich bei ihnen nicht um Gasblasen handeln kann,

wie man sie in Werkstoffen findet, die in thermischen Reaktoren bestrahlt
wurden und als deren Ursache (n,a)-Reaktionen angesehen werden. Die Tat-
sache, daB sie sich wdhrend einer Glilhung bei hdheren Temperaturen auf-

1)3)

16sen » spricht dafiir, daB es sich in der Tat um "Leerstellenblasen",
d.h. Poren handelt, die mdglicherweise ganz geringe Mengen von He (ge-
bildet durch (n,a)-Reaktionen oder H, (iiber (n,p)-Reaktionen) enthalten

konnen.

Bei der theoretischen Behandlung der Porenbildung muB8 man die Bildung
wachstumsfihiger Porenkeime einerseits und deren Wachstum andererseits

betrachten.

Bekanntlich entstehen beim BeschuB eines Metalls mit schnellen Neutro-
nen durch primire StdBe der Neutronen mit den Atomen und durch sekun-
ddre Stdfle der herausgeschlagenen Atome eine groBe Zahl von Frenkel-
Defekten, die widhrend der Bestrahlung je nach HShe der Bestrahlungstem-
peratur mehr oder weniger stark ausheilen, so daB sich ein dynamisches

Gleichgewicht zwischen Erzeugung und Ausheilung einstellt, daB die Hhe

" et . 17
der Fehlstelleniibersittigung bestimmt ).
Am Ende der Bahn eines stofenden Teilchens nimmt infolge Abnahme sei~

ner freien Wegldnge mit der Energie die Defektkonzentration stark zu,
was zur Bildung sog. verdiinnter Zonen fiihrt, die man in gewisser Wei-
se bereits als Leerstellencluster ansprechen kann. Bei hohen schnellen
Fliissen kdnnen Uberlagerungen dieser Zonen auftreten, was zur Bildung
gréBerer Leerstellencluster fiihren kann. Dariiberhinaus kdnnen Leerstel—
lencluster aber auch durch Kondensation von Einzelleerstellen innerhalb

des iibersittigten Mischkristalls entstehen.

Derartige Leerstellencluster sind bei sehr geringer GrdBe stabil, sie
werden jedoch mit wachsender GroBe zunehmend instabil und kdnnen unter

Bildung eines nicht beweglichen Versetzungsringes mit dem Burgers-Vek-
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tor-%.[—lltg7 18) kollabrieren. (Dies gilt analog auch fiir Ansammlungen
von Zwischengitteratomen). Fiir die Porenbildung entscheidend ist nun
die Frage, unter welchen Bedingungen die Leerstellencluster nicht zu-
sammenbrechen, sondern stabil bleiben und so wachstumsfihige Porenkei-

me bilden.

Liegt eine Pore vor, so erhdht sich die freie Energie um die Energie

der Oberfliche dieser Pore, kollab -iert sie, so erhtht sich die freie
Energie um die Energie des gebildeten Stapelfehlers, d.h. das Verhilt-
nis von Oberflidchenenergie zu Stapelfehlerenergie sollte mitentschei-
dend sein fiir die Bildung von Poren, und zwar wird ein groBer Wert fiir

dieses Verhdltnis die Biidung von Versetzungsringen beglinstigen, ein

kleiner Wert dagegen die Bil&&ng von Poren. Da die Stébélfehlerenefgié
der verschiedenen Metalle im allgemeinen griRere Unterschiede aufweist
als die Oberflichenenergie, kann man danach in erster Niherung sagen,
daB mit steigender Stapelfehlerenergie des Werkstoffs die Neigung zur

Porenbildung zunehmen sollte. Hiermit in Ubereinstimmung steht, daB in

Aluminium und Nickel, die wesentlich hdhere Stapelfehlerenergien auf-
weisen als austenitische Stidhle, die Porenbildung sehr viel leichter

erfolgt.

Es ist fermer naheliegend anzunehmen, daB das Vorhandensein von Gas—
atomen, insbesondere von He aus (n,a)-Prozessen, die Cluster stabili-

13)

siert s d.h. ein Zusammenbrechen mit Bildung eines Versetzungsrin-

ges verhindert. Auch die Ergebnisse iiber die Porenbildung durch Ab-

14)

schrecken weisen daraufhin, daB vorhandene Gase die Bildung der Po-

ren begiinstigen.

Liegen derartig stabilisierte Porenkeime vor, so kdnnen sie bei einer
ausreichend hohen Leerstelleniibersdttigung oder auch bei Vorliegen von

6)

hydrostatischen Zugspannungen, wie z.B. beim Kriechen‘ , wachsen. Fiir
das Porenwachstum unter Bestrahlung erscheint es naheliegend, die Leer-

stelleniibersdttigung als Ursache zugrundezulegen.

In grober Niherung 14Bt sich die zum Wachstum einer Pore vom Radius r
(Annahme von kugelfdrmigen Poren) erforderliche Leerstelleniibersdtti-

gung c:]cL (c: = durch Bestrahlung erzeugte Leerstellenkonzentration,
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mit Hilfe der Thomson-Gibbs—Gleichung ermitteln. Danach ist

(':"r 2
¢ kT

wenn y die Grenzflichenenergie, 2 das Atomvolumen, k die Boltzmann~—

Konstante und T die Temperatur sind.

Bei einer Grenzflichenenergie von 1500 erg/cm2 ergibt sich fiir eine
Temperatur von ~500°C unter der Annahme, daB stabile Porenkeime von
10 K Radius vorliegen, eine Leerstelleniibersittigung von etwa 125, die
zum weiteren Wachstum erforderlich ist. (Bei einem Porenradius r  von

o
5 A miiBte die Ubersittigung sogar fast 16000 betragen).

Die ndchste Frage ist, wie groB die unter Bestrahlung vorliegenden
Leerstelleniibersittigungen sind. Auf diese Berechnungen soll an die-

ser Stelle nicht n#her eingegangen werden.

Fiir das Spektrum eines schnellen natriumgekiihlten Briiters wurde die
dynamische Leerstellenkonzentration in einem austenitischen Stahl und
einer Nickel-Legierung von K. Ehrlichig) fiir Senkenkonzentrationen von
105 und lOlo/cm2 berechnet. Unter Zugrundelegung dieser Werte sind in
Bild 2 die Leerstelleniibersdttigungen infolge Bestrahlung gegeniiber
der reziproken Temperatur aufgetragen. Da diese Berechnungen wie er-—

wihnt filir einen FluB von 1016n/cm2

s gelten, die bisherigen Bestrahlungs-
experimente jedoch in Reaktoren mit niedrigeren Fliissen erfolgten, wur-
de eine weitere Kurve fiir die Leerstelleniibersdttigung eingezeichnet,
die einem schnellen FluBR von 1014n/cmzs und einer Senkenkonzentration

5 /a2 . G

von 107 /em™ entspricht.

In das Bild eingetragen sind ferner die aus der Thomson-Gibbs-Glei-
chung berechneten zum Wachstum notwendigen Ubersittigungen fiir einen
Porenradius von 5 bzw. 10 X. Die Schnittpunkte dieser Kurven mit de-
nen fiir die Leerstelleniibersittigung durch Bestrahlung geben die Tem-
peratur an, oberhalb der ein Wachstum der Poren unter den angegebenen

Bedingungen nicht mehr mdglich ist.

Man kann bei den vereinfachenden Annahmen, die gemacht wurden, nicht
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erwarten, daf man aus Bild 2 die maximalen Temperaturen der Porenbil-
dung genau entnehmen kann, zumal man iiber die Art und Grdfe der Poren-—
keime noch zu wenig weiB. (Die obere Temperaturgrenze fiir eine Poren-
bildung sollte erreicht sein, wenn die Leerstelleniibersidttigung prak-
tisch Null wird). Immerhin zeigen die Abschitzungen, da8 z.B. Hohlrdu-
me von 5 K Radius nur unterhalb etwa 400°C bei ¢ = 1016n/cm2 als Po-
renkeime wirken kdnnten. Das Auftreten von Poren bei hdheren Tempera-
turen 138t somit den SchluB zu, daB die Porenkeime entweder grdBer sind
oder aber Gasblasen als Keime wirken. Auf diesen letzten Punkt wird

noch ausfiihrlicher eingegangen.

Zweifellos gibt die Thompson-Gibb'sche Gleichung die Bedingungen, die

~ zum Porenwachstum fiihren, nur sehr vereinfacht wieder. —

4,2. EinfluB von Gasen auf die Porenbildung

Die bisherigen Ansiitze gelten nur unter der Annahme, daB der Gasdruck

in der Pore bzw. im Porenkeim gleich Null ist, d.h., daB es sich bei
den Porenkeimen um Leerstellencluster handelt. Geht man jedoch davon
aus, daB die Keime gasgefiillte Blasen sind, so wird die zum Wachstum
einer Pore erforderliche Leerstelleniibersittigung durch den Gasdruck
stark erniedrigt. Bei einem Keimradius von z.B. 10 2 £511t die erfor-
derliche Ubersidttigung bei 600°K von etwa 290 im Falle von Leerstel-
lencluster auf etwa 9 bei gasgefiillten Keimen. Bei einem Keimradius
von 5 X betragen die entsprechenden Werte ca. 100 000 gegeniiber 80,
d.h. im Falle gasgefiillter Porenkeime wird das Porenwachstum extrem
erleichtert. Die in diesen Fillen zum Wachstum erforderlichen gerin-
gen Leerstelleniibersittigungen sollten auch bei niedrigeren Fliissen
als etwa 5x1014n/cm2s im mittleren Temperaturbereich auftreten, so
daB auch hier theoretisch mit einer Porenbildung zu rechnen ist. Zur
Veranschaulichung ist in Bild 2 die zum Wachstum von Gasblasen mit
einem Radius von 5 ® erforderliche Leerstelleniibersittigung einge-

zeichnet.
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EinfluB der Bestrahlungstemperatur

Wie die Abschitzungen im letzten Absatz gezeigt haben, sollte eine
Porenbildung nur unterhalb einer bestimmten Temperatur auftreten, die
durch die Hbhe der zum Porenwachstum erforderlichen Leerstellentiber-

sdttigungen bestimmt wird und damit vom NeutronenfluB abhingt.

Die treibende Kraft des Porenwachstums, die proportional

* oK
In(-c—l-'-)- 1n(—I=)
‘L ¢y / krit.

. * . . s . . _
f?;(éL/?Lﬂ,krirlwlst dlg fu€7e1ne_qugrvom Radius r zum Wachstqm not=

wendige Leerstelleniibersdttigung), wird mit fallender Temperatur zu-
nehmen. Andererseits nimmt die Diffusionsgeschwindigkeit mit fallen-—
der Temperatur stark ab, so daB sich die in Bild 3 dargestellte Abhin~
gigkeit der Porembildung von der Bestrahlungstemperatur ergibt, was

gualitativ mit den experimentellen Werten iibereinstimmt.

4.4.

EinfluB des Neutronenflusses

Der EinfluBR des Neutronenflusses liegt in der mit steigendem Flu8
zunehmenden Leerstelleniibersdttigung. Das Bild 2 veranschaulicht
dies. Mit steigendem FluB wird auf Grund der zunehmenden Leerstel-
leniibersdttigung die treibende Kraft fiir das Porenwachstum und da-
mit auch die obere Temperatur des Auftretens der Poren heraufge-
setzt.

.
Y
den Porenkeimen um

e

oW

Nimmt man zunichst einmal an, daB es sich be
Leerstellencluster handelt, die durch homogene Kondensation aus dem
iibersittigten Mischkristall bzw. durch Uberlagerung verdiinnter Zonen
entstehen, so kann man davon ausgehen, daf die Keimbildungswahr-
scheinlichkeit mit dem FluB sehr stark zunimmt, da einmal die M&g-
lichkeit zur Bildung von Leerstellencluster grdfer wird und zum an-
deren die kritische KeimgrdBe auf Grund der ansteigenden Leerstel-
leniibersittigung abnimmt. Es ist in diesem Fall zu vermuten, daB
eine Porenbildung unterhalb eines gewissen Flusses praktisch nicht

mehr auftritt.
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Anders liegen die Verhdltnisse bei einem Porenwachstum iiber gasgefiill-
te Porenkeime. Hier ist filir die Bildung von Keimen nicht mehr ein be-
stimmter FluBR erforderlich, somdern eine Mindestdosis, die so hoch sein
muB, -da8 geniigend Gasblasen iiber schnelle (n,aJ-Reaktionen homogen im
Korn gebildet werden kdnnen. Da mit abnehmendem Flu8, d.h. abnehmender
Leerstelleniibersidttigung die kritische Keimgré8e zunimmt, bedeutet dies,
daB die zum Einsetzen einer Porenbildung erforderliche Dosis mit fal-
lendem FluB ansteigt (gleicher Werkstoff vorausgesetzt). Bekanntlich
haben Gasblasen im Korn das Bestreben, an Korngrenzen oder andere ener-
getisch giinstige Stellen zu wandern, so daB keine homogene Verteilung
mehr vorliegt. Tritt eine derartige Blasenwanderung in starkem MaBe auf,
so ist es denkbar, da8 eine Porenbildung auch im Falle einer Keimbil-
‘dung iiber Gasblasen mit abnehmendem Flug so gering wird, daB sie nicht

mehr in Erscheinung tritt.

4.,5. Einflu8 der Neutronendosis

Sehr viel schwerer als die Abhingigkeit vom NeutronenfluB ist die Ab-
hingigkeit der Porenbildung von der Neutronendosis theoretisch zu er-

+)

fassen.

Errechnet man die Zahl der Leerstellen, die in den Poren bei einer
GroBe von etwa 250 X und einer Porendichte von lOlslcm3 vorhanden
sind, so erhilt man einen Wert von etwa 4x1021, was einer Konzentra-
tion von =~ 1Z entspricht. Bei einer Erzeugungsrate von etwa 6x!0_7
Leerstellen pro Sekunde, entsprechend einem schnellen FluB von etwa
lOlSn/cmzs, sollte die den Poren zuzuordnende Leerstellenkonzentration
nach ungefdhr 1,5x104 sec erreicht sein, d.h. nach einer Dosis von
1019 bis lOzon/cmz. Nun wird ein GroBteil der gebildeten Leerstellen
durch Rekombination, durch Ausheiluﬁg an Versetzungen und Korngrenzen
sowie durch Bildung von Versetzungsringen abgebaut, d.h. nur ein klei-
ner Teil wird fiir die Porenbildung wirksam werden. Geht man davon aus,

daf die genannten Porengrdfen und Porenkonzentrationen nach Dosen iiber

+) Hier existieren inzwischen eine ganze Reihe theoretischer Ansitze,
auf die hier nicht eingegangen werden kann, da sie nach Fertigstel-
lung des Manuskripts erschienen. (IAEA-Symposium on Radiation Damage
in Reactor Materials, Wien 1969).
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2

10 znjcmz auftreten, so werden danach nur etwa 0,17 der gesamten er-

zeugten Leerstellen in die Poren gehen.

Bei der sehr groBen Porenkonzentration, die man beobachtet, ist es
eigentlich nicht sehr wahrscheinlich, daB beim Vorhandensein wvon Po-

ren nur ein so geringer Teil der Leerstellen in die Poren wandert.

Betrachtet man das Wachstum der Poren, so kann man annehmen, daB die
radiale Wachstumsgeachwindigkeit weitgehend zeitunabhidngig ist, da
die Leerstelleniibersdttigung an der Wachstumsfront auf Grund der dau-
ernden Neubildung konstant bleibt. Genaugenommen sollte die radiale

Wachstumsgeschwindigkeit sogar zunehmen, da bei

*

—— = konst.
‘L

die treibende Kraft mit zunehmendem Porenradius ansteigt. Nimmt man
aber der Einfachheit halber eine konstante Porenwachstumsgeschwindig-
keit an, so bedeutet dies, daB bei konstanter Porenzahl N das Volu-

men der Blasen mit t3 ansteigt.

Die vorliegenden Ergebnisse streuen so stark, daB es schwer ist, zu
iiberpriifen, ob ein gegebener Ansatz zutrifft oder nicht. Immerhin
zeigt Bild 4, daB eine Abhidngigkeit der Volumenzunahme von t3 bei ho-
hen Dosen nicht ganz unwahrscheinlich ist+). Dagegen trifft sie mit
Sicherheit nicht zu fiir Dosen kleiner etwa 2x1022n/cm2. Zur Erkli-
rung der sehr viel geringeren Abhingigkeit der Volumenzunahme voﬁ@er
Dosis bei Dosen kleiner etwa 2x1022 muf man annehmen, daB in diesem

Bereich noch die Keimbildung vorherrschend ist.

Geht man davon aus, daB als Porenkeime durch Gase stabilisierte Leer-

stellencluster bzw. Blasen wirken und nimmt man weiter an, daB als

+ . . .
) Holmes und Mitarbeiter finden auf Grund neuerer Untersuchungen,da8
sich die Ergebnisse am besten durch den Ansatz

X"
Vv
beschreiben lassen.

~( ¢t)l'6



Gas bevorzugt das iiber (n,a)-Reaktionen gebildete Helium in Betracht
kommt, so wird die Zahl der Keime von der Menge des gebildeten Heli~-
ums abhingen. Das i{iber die Borlo(n,a)Li7-Reaktion bei geringen Dosen
erzeugte Helium wird auf Grund der inhomogenen Borverteilung im Werk-
stoff an einzelnen Stellen im Gefiige wie den Korngrenzen, stark ange-
reichert sein und damit wegen der geringen Zahl an Keimen fiir eine
nennenswerte Volumenzunahme nicht in Betracht kommen. Es ist dagegen
wesentlich wahrscheinlicher, da8 das iiber schnelle (n,a)-Reaktionen
der Matrix-Elemente Eisen, Chrom und Nickel homogen im Gitter gebil-
dete Helium keimbildend wirkt. Da nennenswerte Heliummengen auf Grund

dieser Reaktion aber erst nach etwa lO20 21n/cm.z auftreten, sollte

_ die Keimbildung der Poren auch erst hier einsetzen, und zwar zunichst

4.6.

mit sehr geringer Keimzahl, die auch nur eine sehr geringe Volumenzu-
nahme zur Folge hat. Man kann annehmen, daf nach Einsetzen der Keim—
bildung die Keimzahl eine zeitlang der erzeugten Heliummenge und da-
mit der Dosis proportional ist und die Volumenzunahme wihrend dieser

Zeit vorwiegend durch die Zunahme der Porenzahl bestimmt wird, bis

schlieBlich bei h8heren Dosen und hoher Keimzahl die Volumenzunahme
durch das mdglicherweise proportional t3 verlaufende Wachstum der Po-

ren gekennzeichnet ist.

Ob diese Vorstellungen iiber die Dosisabhingigkeit der Porenbildung

tatsichlich zutreffan, miissen weitere Untersuchungen zeigen.

EinfluR der Porenbildung auf die mechanischen Eigenschaften

Wie bereits erwidhnt wurde, liegen bisher nur wenig Ergebnisse iiber
die Anderung

In diesem Bericht soll unter Hinweis auf entsprechende Verdffentli-
chungen 3)20) auf eine theoretische Behandlung dieser Fragen verzich-

tet werden.
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5. Zusammenfassung

Im vorliegenden Bericht wurde versucht, neben der Darstellung der
bisher bekannten Ergebnisse zur Porenbildung in Metallen infolge
Bestrahlung auch einen ersten kurzen Abrif der Vorstellungen iiber
die Ursachen der Porembildung, des Einflusses verschiedener Para-
meter auf die Porenbildung sowie der durch die Poren bewirkten

Eigenschaftsidnderungen zu geben.

Es ist damit zu rechnen, daB in der ndchsten Zeit zahlreiche neue
Ergebnisse iiber dieses zur Zeit in den Vordergrund getretene Phi-
nomen bekannt werden, die unter Umstinden manche der hier gemach-
,w,,w,;mrerLJhuuﬂumanﬁa1sﬁnichtAzutreffeng_exiuamnen_lassenf_Derﬂvorliegen:J~_7ﬁ~W7Wﬁf
de Bericht ist daher nicht als ;ine zusammenfassende Darstellung
der Theorie und experimentellen Ergebnisse einer gut bekannten Er-
scheinung anzusehen, sondern als die Zusammenstellung erster Ergeb-

nisse und Uberlegungen, die weitere experimentelle und theoretische

Aufklirung erleichtern solls
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Bild 1 : Volumenzunahme von austenitischen Stdhlen infolge Porenbildung
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Die Korrosion von Hiillwerkstoffen fiir Schnelle Brutreakioren in

fliissigem Natrium

Hans Ulrich Borgstedt, Institut fiir Material- und Festkorper-

forschung des Kernforschungszentrums Karlsruhe

i. Grundlagen der Korrosion durch fliissiges Natrium
Die Korrosion von Metallen in Natriumschmelzen hoher Temperaturen

wird durch die chemischen Eigenschaften des Werkstoffs und des Alkali-

~~metalls bestimmt, Bedeutsam ist die Tatsache, daf die meisten Ubergangs-—
metalle in fliissigem Natrium selbst bei hohen Temperaturen nur sehr
wenig 16slich sind (1). Andererseits ist Natrium ein sehr reaktives

Metall, das sich leicht mit seinen Nichtmetallverbindungen verunreinigt.

Ein derartig kontaminiertes Natrium hat gegeniiber dem reinen fliissigen
Metall stark verdndert korrosive Eigenschaften,

Unter den nichimetallischen Verunreinigungen spielen fiir die Vertrig-
lichkeit des Kiihlmittels Natriﬁm mit den Werkstoffen des Reaktorbaus
besonders Sauerstoff, Kohlenstoff und Wasserstoff eine Rolle, Diese
Elemente kénnen aus der Gasatmosphiére iiber dem Spiegel der Metall-
schmelze und aus den Behilterwerkstoffen stammen,

Sauerstoff ist im Natrium in Abwesenheit von metallischen Verunreini-
en mit noch griBerer Sauerstoffaffinitit stets als Na20 enthalten,
wenn die Temperatur hoch genug ist. Wasserstoff tritt in Form des
Natriumhydrids oder des Hydroxids gebunden auf, widhrend iiber die che~

mische Natur des Kohlenstoffs im Natrium keine Klarheit besteht,

1.1, Thermochemische Grundlagen

Der Angriff des flissigen Natriums realistischer Reinheit auf verschie-
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dene Metalle wird bestimmt durch thermochemische Gegebenheiten,

In Bezug auf die bedeutsamste Verunreinigung des Natriums, den Gehalt
an Na20, bedeutet dies, daB sich aus thermochemischen Uberlegungen
drei Reaktionsméglichkeiten ableiten lassen (2):

1) Das feste Metall und Na20 sind nebeneinander unter den Versuchs-
bedingungen stabil, In diesem Fall kann als einzige Reaktion die
physikalische Losung des festen Metalls in der Schmelze eintreten,

2) Das feste Metall ist neben NaQO thermodynamisch instabil. Danm

reagiert das feste Metall mit dem Na20 unter Bildung von bindren

Metalloxiden.”
3) Das Na20 vermag mit dem Oxid des Metalls terndre Oxide unter
Enthalpiegewinn zu bilden, Dann oxidiert das Na20 das feste Metall,

wobei ein komplexes 0xid resultiert, dessen Bildungsenthalpie die

Reaktion erméglicht,

C.TYZACK (2) hat die Ubergangsmetalle des Periodensystems diesen
Reaktionsmechanismen zugeordnet. Das Ergebnis seiner Uberlegungen

ist im Bild 1 dargestellt,

Ahnliche thermochemische Uberlegungen sind fiir das Problem der Korro-
sion durch Kohlenstoffwanderung angestellt wordem (3). Danach werden
Kohlenstofftransportreaktionen wesentlich durch die Thermochemie der

Bindung im Werkstoff bestimmt,

1.2, Mechanismen des Angriffs von fliissigem Natrium

Die Natriumkorrosion unter physikalischer Lésung des Metalls in der
Schmelze ist wegen der geringen Sittigungskonzentrationen nur dann
von nennenswertem Umfang, wenn das System Bereiche niedrigerer Tempe-
raturen enthdlt, in denen sich geloste Bestandteile abscheiden kénnen,
Die Abscheidung stort das Losungsgleichgewicht und bewirkt, daB die

Metallschmelze in den heiBen Teilen des Systems stdndig eine gewisse
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Losungskapazitdt behdlt, Materialabtrag auf der heiflen Seite und
Verstopfungsgefahr in den kalten Strecken sind die Korrosionserschei=-
nungen dieses thermischen Massetransports (4).

In stagnierenden, isothermen Anlageteilen treten danm Lésungser-
scheinungen auf, wenn Werkstoffe unterschiedlicher Zusammensetzung
iiber fliissiges Natrium in Verbindung stehen (5). Dabei wird jedoch
keine reine Abtragung, sondern ein Wechselspiel von Materialaufliosung
und -abscheidung beobachtet (6).

Die stark sauverstoffaffinen Metalle der Gruppe IVa des Periodensystems

reduzieren selbst Spuren von Né;éﬂimrﬁéifiﬁm und bilden dabei teils
duBere Oxidschichten, teils Sauerstoffdiffusionszonen im Metall (7,8).
Der Mechanismus der Korresion wird von den chemischen Eigemschaftien

des Metalls und der Korrosionsprodukie bestimmt., Umfang und Geschwin-

digkeit der Korrosion hingen davon ab, ob schiitzende Schichten oder
l6sliche oder nicht haftende Oxide gebildet werden.

Bilden sich im Natrium die zuerst von HORSLEY (9) nachgewiesenen kom-
plexen Oxide, so verlduft die Korrosionsreaktion &hnlieh wie bei rein
physikalischer Auflésung., Neben der Temperaturabhingigkeit der Sdatti-
gungskonzentration bestimmt dann aber noch die Oxidkonzentration im

Natrium die Korrosionsgeschwindigkeit.,

1,3. Einflufl der Systemparameter auf die Natriumkorrosion

1,3.1, Natriumoxidgehalt

Die Konzentration an geldstem Na20 im Natrium ist fiir die thermoche-~
mischen Daten, die die Gleichgewichislage bestimmen, mit bestimmend,

da die freie Energie des Sauerstoffs nach ( dargestellt in Bild 3 )

6.9 - AG® . _
AGy AG” + RT-1n aNa20 AHsol (1)

konzentrationsabhingig ist. Damit wird in einigen Systemen die Reaktion
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des Metalls mit Na20 eindeutig von dér Oxidkonzentration bestimmt,

Auch Korrosionsreaktionen, die unter Bjldung terndrer Oxide verlau-
fen, werden von der Oxidkonzentration im Natrium bestimmt. So haben
THORLEY und TYZACK (10) zeigen kionnen, daB die Geschwimdigkeit der
Korrosion von austenitischen Stihlen sehr deutlich von dem Oxidniveau
im Natrium abhdngt, wie das im Bild 2 dargestellt ist,

1.3.2, Stromungsgeschwindigkeit im Natrium

Eine Abhiingigkeit der Korrosionsgeschwindigkeit von den Transporteigen-

schaften des stromenden Natriums ist zu erwarten, umd grundsdtzlich

i

‘ist auch ein Gang der Xorrosion mit der Stromungsgeschwindigkeii beob-
achtet worden (10,11,12,13), doch sind die quantitativen Aussagen zum
Teil widerspriichlich, So wird einerseits nur eine Abhingigkeit im Bereich

kleiner Strémungsgeschwindigkeiten bis etwa 3 m/sec beobachtet (10),

andere Arbeiten berichten vom linearer Abhdngigkeit bis zu hohen Werten
von 12 m/see (12). Wir neigen dazu, die unterschiedlichen Ergebnisse
apparativen Unterschieden zuzuschreiben und rechnen mit dem ungiinsti~-
geren Befund der linearen Zunahme der Korrosionsgeschwindigkeit im ge-
samten Bereich der laminaren Stromung,

Von WEEKS (11) stammt der Versuch, den Ubergang von stromungsbestimmter
zu stromungsunabhéingiger Reaktion den unterschiedlichen Temperatur-
koeffizienten der beiden Teilreaktionen zuzuschreiben., Diese Reaktionen
sind &ié von der Stiromung beeinfluBte Diffusion des Oxids zur Metall-
oberfléche und die eigentliche Oxidationsreaktion

Fe(fest) + 2 NaQO(gel.) = Na20°Fe0(gewst) + 2 Na (2)

Die Abhéngigkeit der Korrosion von der Kiihlmittelstromung ist fiir ver-

schiedene Metalle offensichtlich unterschiedlich, was zu dem Schluf ge-
fithrt hat, daB die Mechanismen verschieden sein diirften (10),

1.3.3. Sattigung des Natriums

Da sich das stromende Natrium im heiflen Teil der Anlagen zunehmend
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mit Korrosionsprodukten sdttigt, wird der korrosive Angriff mit dem
Abstand vom Eintritt des Natriums in die heifile Strecke gerimger, Dieser
in der Literatur als "downstream effect" bekannte Sidttigungsvorgang

ist stark von der Geometrie des Systems abhingig, Er ist weitgehend

als Ursache fiir die schlechte Ubereinstimmung von Versuchsergebnissen
verschiedener Stellen anzusehen und erschwert die Ubertragung von
Versuchsergebnissen auf Reaktorkreisldufe., Eine von ZEBROSKI und Mit-
arbeitern entwickelte Extrapolationsformel (12) versucht diesem Effekt

Rechnung zu tragen, mit welchem Erfolg, muBl noch nachgepriift werden,

i3 4, Multimetalleffekte
Zwischen Werkstoffen verschiedener Zusammensetzung vermittelt das flis-
sige Natrium einen Massetransport auch unter isothermen Bedingungen,

Ein solcher chemischer Massetransport kann eintreten, wenn Stihle Koh-

lenstoff in Bindung verschiedener Festigkeit enthalten (3,5), wird aber
auch zwischen Werkstoffen unterschiedlichen Nickelgehalts (5,12) oder
zwischen Eisen- und Molybddnlegierungen beobachtet (5)., Im Reaktor tre-
ten diese Erscheinungen den normalen Korrosionseffekten iiberlagert auf.
1.3.5. Temperatur

Wegen der Temperaturabhingigkeit der Loslichkeit von Metallen und kom-
plexen oder bindren Oxiden im Natrium ist auch die Korrosionsgeschwindig-
keit der Metalle temperaturbestimmt, Fiir die Reaktionen, die unter Ab-
rag verlaufen, gel ze (10,12), Die fiir die verschie~
denen Metalle bestimmten Aktivierungsenergien dieser Reaktionen sind
unterschiedlich und deuten die Verschiedenheit der Mechanismen an (15).
Fir eine Anzahl von Werkstoffen sind die Temperaturgesetze nicht so

einfach, da sich verschiedene Vorginge iiberlagern (16),

2. Kinetik der Natriumkorrosion und Korrosionserscheinungen bei Stihlen
und Nickellegierungen

Die Gruppe der austenitischen Stahle und Nickellegierungen, die als
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Hillwerkstoffe fiir Brutreaktoren aufgrund ihrer Zeitstandfestigkeit
bei hohen Temperaturen in Frage kommem, ist auf ihr Korrosionsverhalten
in flissigem Natrium unter systematisch variierten Bedingungen am
besten untersucht worden (10,12,13,14,17,18).
2,1. Lineare Korrosionsgesetze und Aktivierungsenergie
Fiir die Korrosion von austenitischen Edelstdhlen vom Typ des AISI 316 N
werden Korrosionsgesetze wie

AW [mg/em’] = K -k -t [h] (3)
angegeben, wobei die Geschwindigkeitskonstanten k nach Gl, (%)
temperaturabhingig sind, Im interessierenden Temperaturbereich von
450 bis 715°C ist EA mit 17,5 kcal/Mol angegeben worden (10). Aus den

Ergebnissen unserer Versuche bei 500 bis 600°C berechnen wir fiir stabi-

lisierte austenitische Stihle der Zusammensetzung 16% Cr und 13-16% Ni
eine Aktivierungsenergie von 14,1 kcal/Mol. Bei Nickelbasislegierungen
ist der Temperaturgradient der Korrosionsgeschwindigkeit starker (18),
und wir errechnen Aktivierungsenergien von 40 - 50 kcal/Mol. Diese Un-
terschiede deuten an, daB beide Gruppen von Werkstoffen verschiedenartig
reagieren, Nach THORLEY und TYZACK (10) verldauft der Angriff bei den
Stdhlen ﬁber die Bjldung von terndren Uxidem, bei den Nickellegierungen
jedoch iiber die physikalische Auflosung von Nickel im Natrium,

[9 s 3 b 7 PN
&o&o NDOD

[, N Yo -

rosionsus
Die unter Abtragung verlaufende Natriumkorrosion der Stdhle ist wvon

der Bildung und dem allmdhlichen Wachsen einer matten Korrosionsschicht
begleitets Nach Untersuchungen in England (18) ist diese nichtmetalli-
sche Deckschicht wahrscheinlich Natriumchromit.

Die unterschiedliche Geschwindigkeit des Ubertritts der Elemente der

Legierungen in die Natriumschmelze fiihrt dazu, daB bestimmte Elemente

in der Legierung angereichert werden, andere in die Schmelze abwandern,
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Wie Mikrosondenuntersuchungen (10,20) gezeigt haben, werden aus den
oberflichennahen Zonen vorwiegend Nickel und Chrom geldst, so dal
Randschichten mit ferritischer Struktur entstehemn, Es wurde darauf
hingewiesen, daB nach dem Entstehen dieser Randschichten sich eine fiir
alle Stahle gleiche Korrosionsgeschwindigkeit einstellt (12). Diese
Folgeruﬂé*gilt jedoch nicht fiir Legierungen mit hohem Nickelgehalt.

Die chemischen Verdnderungen infelge des Massetransports umfagsen wesent-
liche Teile der diinnen Hiillrohre, so daB auf eine mogliche Beeinflus-

sung der mechanischen Festigkeit geachtet werden mufl..

In Anlagen mit sehr schnell stromendem Natrium ist ein interkristalliner
Angriff des Natriums auf austenitische Stihle bheobachtet worden (21,22),

der jedoch nur dann zu befiirchten ist, wenn sich die oxidische Deck~

schicht nicht aushilden kann, was an hydrodynamisch ungiinstigen Stellen
des Systems gelegentlich der Fall ist, Insbesondere sollem Nickellegie-
rungen anfillig gegen interkristalline Korrosion durch Natrium sein (23),
2,4, Massetransport im Reaktorkreislauf

Da eine selektive Losung von Stahlbestandteilen einen bedeutenden Ein-—
fluB auf die Struktur und die mechanischen Eigenschaften haben kann,

ist die Frage des Massetransports von ebensogrofier Bedeutung wie die

des Wandstdrkeverslusts durch Abtragung, Massetransport wird gefordert
durch Differenzen der chemischen Aktivitdt bestimmter Bestandteile in den
Kreislaufteilen, Solche Differenzen konnen durch chemische und Tempera-
turunterschiede bedingt sein, Fiir den Kohlenstofftransport zeigt das
Bild 4 die Tendenzen der Stihle an heifen und kdlteren Systemteilen
dieses Element aufzunehmen oder abzugeben, Nach dem Modell von CAMPBELL
und TYZACK (3) ist bei geniigend groBen Aktivititsumterschieden des Koh-
lenstoffs in stabilisierten und nicht stabilisierten austenitischen

Stiahlen durchaus ein Transport gegen den Temperaturgradienten denkbhar,
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doch ist dann die verhiltnismiBig geringe Geschwindigkeit der Auf-
l6sung von Kohlenstoff bei der niedrigeren Temperatur fiir die Ge-
schwindigkeit der Reaktion bestimmend., Sind nur gleichartige Stdhle
im Kreislauf, so bestimmt die GroSe des Temperaturgradienten den
Massetransport, sicher ist aber die Geschwindigkeit der Wanderung
von Kohlenstoff im Systemen aus stabilisierten Stiahlen geringer als

unter gleichen Bedingungen in solchen mit nicht stabilisierten,

3. Kimetik der Korrosion und Natiriumkorrosionserscheinungen an

sauerstoffempfindiichen Ubergangsmetallen
Die Entwicklungsarbeiten an Vanadinlegierungen (24), in denen mit
dem Basismetall Vanadim nebenanderen Ubergangsmetallen vor allem die

Metalle Titan und Zirkon legiert simd, erfordern die mbglichst eim-

gehende Kenntinis der Reaktiomen aller Metalle mit dem Natrium und

dem gelosten Natriumoxid,

3.1, Bildung duBerer Korrosionsschichten

Entsprechend den thermochemischen Daten des Sauerstoffaustauschs
bilden einige Metalle in Natrium mit Oxidgehalten duflere Oxidschich-
ten, Derartige Schichten entstehen zum Beispiel auf reinem Titan und
Zirkon, bei entsprechend hohen (xidkonzentrationen im Natrium auch
auf reinmem Vanadin und seinen Legierungen,

Auf Vanadinlegierungen verschiedener Zusammensetzung haben wir HuBere
Oxidschichten schlechier Haftung gefunden in Versuchen, in denen das
Natrium mit etwa 40 ppm Calcium verunreinigt war (25). Die Bildung der
Schichten war mit starken Gewichtsverlusten der Proben verbunden, In
den Sghichten konnte analytisch eine Calciumanreicherung auf bis zu

10 % nachgewiesen werden, Diese wasserunloslichen Schichten enthalten
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das Calcium wahrscheinlich in Form ven terndren Calcium-Vanadin-
Oxiden,

Da die duBeren Korrosionsschichtien auch nach lédngerer Versuchsdauer
duBerst dinn bleiben, ist anzumehmen, daBl sie von dem sirémenden

Natrium gelést oder mechanisch abgetragen werden,

3.2, Bildung innerer Korrosionsschichten
Im Bild 3 sind die thermochemischen Voraussetzungen fiir die Oxida-

tion von Vanadin und Titan, in deren Legierungen metallographische

und analytische Untersuchungen auf innere Korrosionserscheinungen
hindeuten, durch im Natrium gelostes Na20 in Abhdngigkeit von der
Konzentration und der Temperatur aufgezeichnet. Danach tritt in Na-

trium mit 5 ppm Na20 wohl ein Sauerstoffaustausch mit Titan ein, nicht

jedoch mit Vanadin, Die Enthalpie der Austauschreaktion

V + Na,0 = VO + 2 Na (5)

ist bei 600°C ndmlich schwach positiv, Dieser Unterschied 1aBt sich
tatsdchlich in einer vergleichenden Korrosionsuntersuchung von unle-
giertem Vanadin und einer Vanadin-Titan-Legierung zeigen,

Nach den in den Bjldern 5 und 6 (16) dargestellten Schliffbildern
dringt in das unlegierte Vanadin unter den Versuchsbedingungen kein
Sauerstoff in nennenswertem Umfang ein, wohl aber in die Ti-haltigen
Legierungen.Eindringtiefe, Versprodung und Priazipitation von Oxid

in der Metallphase sind dabei vom Gehalt an Titan abhidngig., Die thermo-
chemischen Voraussetzungen und das Erscheinungsbild der inneren Oxida-
tion sind damit gegeben.

Rechnungen zeigen, dal das Wachstum der inneren Oxidationszonen der
GesetzmidBigkeit der inneren Oxidation, die von C.WAGNER (26) formuliert

worden ist, folgt, Danach wichst die Schicht nach einem Wurzelgesetz
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x ~ D(o). t )1/2 (6)

Diffusionskonstanten des Sauerstoffs unter Bedingungen der inneren
Oxidation konnen in Abhingigkeit von der Temperatur und dem Titange-
halt berechnet werden, In den biniaren V-Ti-Legierungen ist die Diffu-
sionsgeschwindigkeit des Sauerstoffs um 1 -~ 2 GrioBenordnungen kleinmer
als in reinem Vanadin, Die Aktivierumgsenergie der Sauerstoffdiffusion
in der Legierung V-20% Ti errechnet sich zu 22 kcal/M01(27), ein Wert,
der mit Berechnungen von BOHM und MIR (28) aus der Untersuchung der

Streckgrenze von Vanadin-Titan-Legierungen gut iibereimstimmt,

3¢3. Kinetik der Natriumkorrosien
Die Geschwindigkeitsgesetze der Korrosion an den reinem Metallen und

den Legierumgen dieser Gruppe sind umeinheitlich, man mufl zumindestens

drei Reaktionsabldufe unterscheiden,

An reinem Titan finden wir ein lineares Zeitgesetz des korrosiven Ab-
trags trotz der Bjldung einer dichten, allerdingsvsehr diinnen Korro-
sionsschicht (29).

Zircaloy-2 bildet duBere Oxidschichten und innere Versprodungszonen.,
Die Gewichtszunahme folgt recht gut einem parabolischen Zeitgesetz bis
zu Versuchsdauern von 1500 Stunden (7,8,29).

Vanadin-Titan-Legierungen bilden #uBlere Oxidschichten und innere
Oxidationszonen, wobei ein exaktes Zeitgesetz der Gewichtsinderung nicht
befolgt wird, Die Reaktionen stellen sich als Uberlagerungen von Sauer-
stoffaufnahme, Materialabtrag und "Break-away"-Vorgingen von verspro-
detem Metall dar (16). Unter milden Versuchsbedingungen sind im Argonne
National Laboratory jedoch auch an V-20% Ti parabolische Gewichtszu-
nahmen registriert worden (30),

Akzeptierbar ist ein Korrosionsverlauf nach einem parabolischen Zeit-
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gesetz mit sehr langsamem Wachsen der Versprédungszonen oder duBlerst

geringer Verspridung der Legierungen.

3.k, Einfluf der Natriumqualitiat,

Die Abhidngigkeit des Oxidationspotentials des mit Na20 verunreinigten
Natriums von der Oxidkonzentration deutet an, daBl an die Reinigung des
Natriums von Oxiden sehr hohe Anforderungen zu stellen sind. Allerdings
ist nach den Erfahrungen am Dounray- und EBR II-Reaktor (31,32) der

Betrieb mit Gehalten von weniger als 10 ppm Na20 bei Kaltfallenreini-

gung moglich, Dieger Wert von 10 ppm OXid 1m Natrium 1st Iur lempera-
turen bis etwa 65000 auch als eine obere Grenze anzusehen, da bei hdhe-
rer Konzentration auch die Oxidation von Vanadin zu VO erfolgen miilite,

Weiterhin ist dem Gehalt an Kohlenstoff, Stickstoff und Wasserstoff

Beachtung zu widmen., Nach unseren Erfahrungen darf auch der Gehalt an

Calcium nicht zu hoch sein.(25)

3.5, Folgerungen fiir die Legierungsentwicklung

Aus den Kenntnissen iiber die Wechselwirkung des Natriums mit den Uber-
gangsmetallen 148t sich folgern, daB die Zusammensetzung der Legierungen
von groBer Bedeutung fiir die Vertridglichkeit mit einem hochreinen Natrium
ist. Da die Legierungselemente Titan und Zirkon auch unter diesen giin—
stigen Bedingungen AnlaB zur Sauersioffaufnahme sein konnen, mull man
Legierungen anstreben, in denen die Sauerstoffaffinitit so vermindert
ist, daB die Verspriddungserscheinungen gemildert oder unterdriickt wer-—
den, Gewisse Fortschritte lassen sich nach neueren Versuchsergebnissen
durch Zulegierung von Chrom erreichen (33). Insbesondere tritt in hi-

naren Vanadin-Chrom-Legierungen unter diesen Bedingungen keine Verspri-

dung durch Reaktion mit Na,0 ein (34).
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4, SchluBifolgerungen

{ber das Korrosionsverhalten der Stdhle und Nickellegierungen weif

man dank zahlreicher gut angelegter Untersuchungen sehr viel, besonders
iiber diequalitativen Erscheinungen des Massetransports und deren Ursar
chen, aber auch iiber die Zeitgesetze der Natriumkorrosion und ihre Ab-
hdngigkeit von den Parametern Temperatur, Stromungsgeschwindigkeit und
Sauerstoffgehalt, Eine noch zu schlieBende Liicke stellt der nicht be-’.
friedigend quantitativ gedeutete "Downstream-Effekt" dar und die dara&s

folgende Schwierigkeit, die Kenntnisse iiber die Materialabtragung auf

————einen Reaktorkreisltauf zu iibertragen,
Der Stand des Wissens iiber das Verhalten von Vanadinlegierungen in
fliissigem Natrium erlaubt, eime Natriumreinheit zu definieren, die einen

Einsatz dieser Werkstoffe zuldBt, Die hohe Empfindlichkeit der Vanadinle=

gierungen gegen die Verunreinigungen im Natrium legt nahe, im Kihlkreis-
lauf nur Werkstoffe zu verwenden, die moglichst keine Stoffe an das Na-
trium abgeben, die mit den Vanadimlegierungen reagieren konnen, Die Ein-
sichten in die Gefahren, die von der inneren Oxidation einiger Vanadin-
legierungen herrithren, lenken die Legierungsentwicklung in die Richtung
von Elementkombinationen mit erheblich geringerer Sauerstoffaffinitdat
als die Legierungen mit Titen oder Zirkon aufweisen,

Beide Werkstoffgruppen sind in eingeschréankten Bedingumgsbereichen in
flissigem Natri
Temperaturgrenze von 65000, die Vanadinlegierungen in Bereichen sehr

niedriger Oxidgehalte des Natriums,

Frau Dr. H. Schneider sei fiir die chemisch-analytischen Beitrige, den
Herren G, Frees und G, Drechsler fiir die Versuche in den Priifsténden,
Herrn A, Hiinlich fiir die metallographischen Arbeiten und Herrn G, Wittig

fiir die Mithilfe bei den Versuchen zur Korrosionsuntersuchung gedankt.
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Verhalten der metallischen Lilemente in/%lu331gem Natrium

107° vis 1074
I Metallverlust durch Losung in der Schmelze
II Metallverlust nach Bildung bindrer Oxide

IIT Metallverlust nach Bildung komplexer Oxide mit Natz
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Kohlenstofftransport durch fliissiges Natriumzwischen nicht stabilisierten uﬁ\d stabilisierten Austeniten
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Nachweis von inneren Korrosionsschiden in Vanadin-Titan-Legierungen

2

nach 533 Stunden in stromendem Natrium von 600°C durch metallogra-

phische Techniken und Kleinlasthirtemessungen (| gedtzt, 250-fach )

Bild 5

o6



Vv - 104 Ti
Nachweis von inneren Korrosionsschiéden in Vanad
nach 533 Stunden in stromendem Natrium von 600°C
phische Techniken und Kleinlasthirtemessungen (

Bild 6

X7 fa B <A

V - 20% Ti

in-Titan-Legierungen

durch metallogra-~
gedtzt, 250-fach )

16






93

Kohlenstofftransport in Natrium—Systemen

von

Gerhard Hofer

Siemens AG, Zentrale Entwicklung und Forschung, Erlangen



94

Kohlenstofftransport in Natrium-Systemen

von Gerhard Hofer

(Siemens AG, Zentrale Entwicklung und Forschung, Erlangen)

Bei Kohlenstofftransport in Natrium muB man zwischen drei
Phasen des Transports unterscheiden:

1. Kohlenstofftransport im Stahl,
2. Kohlenstofftransport von Natrium zum Behidlter, der
meistens aus Stahl ist,

3. Kohlenstofftransport im Natrium selbst.

Es ist bekannt, daB der Transport von Kohlenstoff vom Natrium
zum Stahl oder umgekehrt sehr rasch vor sich geht, so daB die
Transportvorgénge durch die Zwischenschicht vernachlédssigt
werden kdnnen.

Die Kohlenstoff- und Sauerstoffaktivitédten des Natriums werden
von den mit Natrium im Gleichgewicht stehenden Phasen bestimmt.
Aus diesem Grunde wurde eine thermodynamische Analyse des
Systems Natrium-Kohlenstoff-Sauerstoff durchgefithrt, dem sehr
viele der bei Analysen gefundenen Phasen angehOren.

Kohlenstofftransport in St&hlen
Voraussetzung fiir den Kohlenstofftransport zwischen zwei St&h-

len ist ein Aktivit&dtsgradient und eine geniigend hohe Diffusions-
konstante. Bild 1 zeigt die Diffusionskonstanten von Kohlenstoff
einiger filir den SNR infrage kommender Stdhle (1-7) als Funktion
der reziproken absoluten Temperatur zusammen mit den Diffusions-
konstanten von & - und X-—Eisen und von Nickel in einer Eisen-
Nickel-Legierung. Es ist interessant, daB8 die Diffusionskonstan-
ten des ferritischen Stahles 2,25 Cr und des austenitischen
Stahles 1.4988 sehr nahe beeinander liegen. AuBerdem f&dllt eine
Extrapolation der Diffusionskonstanten des reinen S —-Eisens in
den selben Bereich. Bei 700° C liegen die Diffusionskonstanten

-11

zwischen 5.10 cme/sec fiir den amerikanischen Stahl 304ss
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und 4.10_9 cmz/sec fiir den stabilisierten deutschen Stahl
1.4988. Vereinfachte Schiétzungen ergeben, daB sich ein 0,35 mm
starkes Material aus 1.4988 bei 700° C in 70 Stunden fast voll-
kommen entkohlen kdnnte und Material derselben Wandst&rke aus
304 ss in ungefihr einem dreiviertel Jahr. Dabei wird nur ein-
seitige Entkohlung angenommen. Es geht daraus hervor, daBl die
Diffusionskonstanten von Kohlenstoff fiir die fiir den SNR in Be-
tracht kommenden Stdhle geniigend hoch sind, um Kohlenstoff rasch
aufzunehmen und abzugeben.

Die zweite Bedingung flir Kohlenstofftransport von einem Stahl
zum anderen ist ein Kohlenstoffaktivitétsgradient. Der groft-
. mbgliche Aktivitidtsunterschied bei konstanter Temperatur tritt

zwischen einem unstabilisierten ferritischen Stahl und einem
stabilisierten austenitischen Stahl auf. Bild 2 zeigt das Kohlen-
stoffprofil einer Materialpaarung solcher Stdhle, das von Baer-
lecken u.a. (8) gemessen wurde. Bei urspriinglich gleichem Kohlen-

stoffeehalt kommt es nach 1000 h ("ln'hn-ng bei 7000 c -in?olgn des

o uUA..LsUJ.J. I S dicsaUlr LIAVAAY A VAR = 3 A SR S

Aktivitdtsunterschiedes an der Berilhrungsflédche der beiden
Stdhle zu starken Konzentrationsunterschieden. Um eine quanti-
tative Aussage iliber die Hohe dieses Aktivitdtsunterschiedes zu
erhalten, wurde er unter den folgenden Annahmen geschitzt:

1. Der Aktivitédtskoeffizient von Kohlenstoff im Ferrit
ist eins, (d2;=1.
2. An der Zwischenschicht herrscht Aktivit&tsausgleich,
ac = afd .
3. Die Kohlenstoffaktivitédten folgen sowohl im Ferrit als
auch 1m Austenit dem Henry'schen Gesetz, Jiﬁ’ konstant
und J’ = konstant.

Der errechnete Aktivitdtsunterschied betr&igt mehr als 1:100.
Durch Zusatz von Niob als Stabilisierungselement filir Kohlen-
stoff kann der Unterschied vollkommen ausgeglichen werden (8).

Bei Paarung von gleichen StZhlen bei verschiedenen Temperaturen
kommt es infolge der hSheren Kohlenstoffaktivit&t bei htheren
Temperaturen zur Wanderung von Kohlenstoff von dér;heiBen zur
kalten Stelle. Das Wandern von Kohlenstoff .von ferritischen zu
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austenitischen Stdhlen, von der heiBen zur kalten Stelle und
die Reduktion des Kohlenstofftransportes durch Stabilisierungs-
elemente wurde in einer Reihe von Versuchen an Natrium-Loops
beobachtet (9, 10).

Kohlenstofftransport in Natrium
Es ist seit langem bekannt, daB Kohlenstoff von Natrium trans-~

portiert wird. Kiirzlich wurde das quantitativ mit einer Kohlen-
stoffsonde, dem sogenannten Carbon-Meter nachgewiesen (12-15).
In Gegenwart von CO zeigt die Sonde bei 760° C eine FluBrate
von Kohlenstoff wvon O,'7/ug/cm2 min. Bei Zwischenschalten von
Natrium zwischen Gas und Sonde erhdhte sich der FluB auf

s}
2,5/ug/cm‘ min.
Die Sonde besteht im Prinzip aus einer unten geschlossenen
dinnen Hiilse aus Reineisen oder Nickel, die in ein Medium ge-

taucht wird, dessen Kohlenstoffaktivitidt zu messen ist. An die ‘
Innenwand der Sonde wird ein entkohlendes Gas geleitet. Der mit-

gefihrte Kohlenstoff wird in Methan umgewandelt und mittels
eines Flammenionisationsdetektors gemessen. Aus der Entkohlungs-
reaktion kann man die Kohlenstoffaktivitédt an der Innenseite
der Sonde errechnen. Die Diffusionskonstante ist bekannt. Da-
mit erh&lt man die Kohlenstoffaktivitdt an der AuBenseite der
Sonde nach dem 1.Fick'schen Gesetz:

. { ac

i=2 L~
worin der Konzentrationsgradient aber noch als Aktivit&tsgra-
‘dient ausgedriickt werden muB.
Hier ist j der KohlenstoffluB in g/cm2 sec, C die Kohlenstoff-
konzentration in g/emB, X die Diffusionslénge in cm und D die
Diffusionskonstante in cmz/sec. Die Kohlenstoffaktivitédt a
hidngt mit der Kohlenstoffkonzentration liber die folgende Formel

zusammen:

a:d‘(..

8 ist der Aktivit&tskoeffizient. Im Bereich der Kohlenstoff-
16slichkeit folgt die Kohlenstoffaktivitdt dem Henry'schen Ge-
setz, d.h. d“z konstant.
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Ist sowohl die Kohlenstoffaktivit&t an der LOslichkeitsgrenze ag,
als auch in Konzentration der Loslichkeitsgrenze Cg bekannt,

dann kann 4> errechnet werden,

= 2

&= T

Damit kann im 1.Fick'schen Gesetz der Konzentrationsgradient

als Aktivitatsgradient ausgedriickt werden:

" Nls ([ da

§=2 a.q ax /¢

Piir sehr geringe Wandstidrken,AX, der Sonde wird aus der obigen
Differenzialgleichung eine Differenzengleichung

o N é&k).
q- b 4s ( ax j o

Darin ist Aa= Qg -Q ] - Qg ist die Kohlenstoff-
aktivitét an der AuBen-und Q;die an der Innenwand der Sonde.
Die eigentliche Loslichkelt von Kohlenstoff in Natrium ist
gering und bewegt sich zwischen 20 und 200 ppm im Temperatur-

— —bereich von 150=7002 €. Sie steigt mit steigender Temperatur
und steigendem Sauerstoffgehalt an (16).

SchluBfolgerung
1. Die Diffusionskonstanten der St&dhle sind unter SNR-Bedin-
gungen so hoch, daB es bei Aktivitdtsunterschieden zu Kohlen-

stofftransport kommen wird.

2. Zwischen ferritischen und austenitischen St&hlen bestehen
hohe Aktivitédtsunterschiede, die durch Stabilisierungselemen-
te praktisch vollkommen abgebaut werden konnen.

3. Kohlenstoff wird in einem Stahl, der sich unter einem Tempe-

raturgradienten befindet, von der heiflen zur kalten Stelle
transportiert.

4. Kohlenstofftransport in Natrium geht so rasch vor sich, daB
er nicht reaktionsbestimmend ist.
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Die Thermodynamik der Kohlenstoff-und Sauerstoffverbindungen

des fliissigen Natriums

Die folgenden Phasen, die die Kohlenstoff- und Sauerstoff-
aktivitdt des fliissigen Natriums beeinflussen kOnnen, wurden
beobachtet: Na,0, Na,005, Na,C,, Nag (CO)g, Na, (CO0), und
Graphit (17, 18, 19, 20, 21). Zur Aufklirung der Stabilitit
dieser Phasen und ihrer Gleichgewichte im Temperaturbereich
zwischen 25 und 800° wurde eine thermodynamische Analyse durch-

gefihrt.

Die Stabilitdt der Verbindungen von Natrium mit Kohlenstoff

und sauverstolf

Ein MaB filir die Stabilit&t einer Verbindung ist die Hohe der
negativen relativen freien Bildungsenthalpie, AG. Abb. 3 zeigt
diese fiir die im System Natrium-Kohlenstoff-Sauerstoff unter-

suchten Phasen als Funktion der Temperatur. Die Werte fiir NaZO,
Nazoz, NaOz, Nazcz, CO und 002 sind der Datensammlung von
C.E.Wicks und F.E.Block (2]) entnommen, die Werte fiir Na,C0
stammen aus Landolt-Bdrnstein (22) und der Wert fiir das Natrium-
oxalat aus dem Handbook of Chemistry and Physics (23). Fir das
Natriumkarbid werden die freie Enthalpie, die Enthalpie und die
Entropie nur fir 25° ¢ angegeben und fiir das Natriumoxalat ist
nur die Bildungsenthalpie bel Raumtemperatur bekannt.

Die freien Enthalpiewerte sind praktisch eine lineare PFunktion
der Temperatur und folgen der Gleichung

Gp = n - mT,

<~

worin T die absolute Temperatur ist. Die freie Bildungs-
enthalpie wird durch die Gleichung

AGp = AHp - TASG

definiert. AHT ist die Bildungsenthalpie und AST die Bil-
dungsentropie bei der Temperatur T. Durch Vergleich der beiden
Gleichungen erh&8lt man fiir den Ordinatenabschnitt bei 0° K,

n =AHT und die Neigung der Geraden, m =‘ﬁST’
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AHT und.AST sind also innerhalb des betrachteten Temperatur-
bereiches konstant. Uber einen grdBeren Temperaturbereich zeigen
die AG(T)-Kurven eine leichte Kriimmung und Knicke bei den
Phasenumwandlungen. Der Grund fiir diese Tendenz zur Linearitit
der HG(T)-Kurven ist, daB die spezifischen Widrmen der Reak-
tanten und Produkte die Bildungsenthalpien und -Entropien so
beeinflussen, daB die temperaturabhingigen Anderungen der re-~
sultierenden freien Enthalpien praktisch verschwinden (24).

Diese einfachen Zusammenhénge kann man zur Bestimmung der Tem-
peraturabhéngigkeit der freien Enthalpie von Na202 anwenden,
fiir das nur Enthalpie- und Entrogiewerte bei 25° C vorliegen.
Die so bestimmte AG(T)-Kurve fiir Na,C, ist ebenfalls in Bild 3

dargestellt. Die Werte der freien Enthalpien in diesem Bild
beziehen sich auf die den angegebenen Formeln entsprechenden
Mengen der Reaktanten und Produkte in deren Standardzustand,
d.h. in der jeweils stabilsten Zustandsform beli einer bestimmten
Temperatur und einer Atmosphére Druck. Bild 1 sagt nichts liber

die Stabilitét der Phasen aus, wenn diese miteinander in Be-
rithrung gebracht werden. Flir eine solche Aussage werden die
freien Enthalpien als Funktion des Molenbruchs bei verschieden-
en Temperaturen aufgetragen (Abb. 4 u. 5). Da sich die freien
Enthalpien in Bild 3 nicht fiir jede Verbindung auf die gleiche
Menge des einen oder anderen Reaktanten beziehen, sind hier

die relativen Unterschiede nicht mit den relativen Stabilit&ten
identisch. Es ist daraus aber trotzdem zu entnehmen, daB das
Natriumkarbid verh8ltnism&Big instabil und das Karbonat auBer-
ordentlich stabil ist. |

Die bindren Randsvstieme

L) oY ~

Die freien Enthalpien der Randsysteme Na - 1/2 02, Na - C und

c -1/2 O2 sind in Abb. 4 als Funktion des Molenbruchs bei ver-
schiedenen T _eraturen eingetragen. Standardzustand fiir Na-
trium ist ein Grammatom Natrium, fiir Kohlenstoff ein Grammatom
Graphit und fir Sauerstoff ein halbes Mol Sauerstoff bei einer
Atmosphidre Druck. Im System Na - 1/2 O2 ist die Phase Na02 bei
Raumtemperatur gerade noch stabil, wdhrend bei htheren Tempe-
raturen Gemenge von Na202 und Sauerstoff stabiler werden. Im

System Na - C ist wieder die geringe Stapnilitédt von Na202 zZu
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sehen und im Diagramm fiir Kohlenstoff und Sauerstoff sieht man
die Boudouardschen Gleichgewichte.

Durch Anlegen von Tangenten an die AG(T)-Kurven erh&dlt man
Ordinatenabschnitte béi N=0und N =1, die die relativen
partiellen freien Enthalpien der Elemente fiir Zusammensetzungen
reprédsentieren, bei denen die Tangenten angelegt werden.

Aus der relativen partiellen freien Enthalpie, zum Beispiel
von Sauerstoff (Abb. 4) 1iB8%t sich die Aktivitdt von Sauerstoff
nach der Formel

AG -
1/2 0, = RT 1In 24 /2 0,

--errechnen{(25)., Zwei im Gleichgewicht stehende Phasen haben

eine gemeinsame Tangente und daher auch gleiche Aktivit&dten
ihrer Komponenten.

Bestimmung der Dreiphasengleichgewichte bei verschiedenen

Temperaturen

Zur Bestimmung der Dreiphasengebiete im System Natrium-Sauer-
stoff-Kohlenstoff werden die relativen freien Enthalpien als
Funktion des Molenbruchs aufgetragen (Abb. 5). Drei Phasen sind
im Gleichgewicht, wenn sie eine gemeinsame Tangentialfl&che an
die freien Enthalpien der drei Phasen haben, die bei hoheren
negativen freien Enthalpien liegt als andere mdgliche Tangen-
tialflédchen. Soll jetzt, zum Beispiel entschieden werden, welche

Dreiphasengebiete durch die vier Phasen Na, Nazo, I\TaQCOz und
Na202 gebildet werden, d.h. ob das quasibindre Gleichgewicht
Na-Na CO3 oder das Gleichgewicht NaZO-—NaZC2 vorherrscht, dann

. . X . - A .
n im Schnittpunkt dieser beiden Gleichgewichtslinien die

DurchstoBpunkte der Enthalpieachse mit den Tangentialfl&chen

an die jeweiligen freien Enthalpien bestimmt. Die Tangenten-
flédche, deren DurchstoBpunkt einen groBeren negativen Wertder
freien Enthalpie ergibt, bestimmt das Gleichgewicht. Fiir diesen
Fall resultieren nach Abb. 5 die beiden Dreiphasengebiete
Na-Na,C, - Na,0 und Na,C,-Na,00;-Na,0 bei 25°C. Mit den gleichen
Uverlegungen kann man die Gleichgewichte im ganzen Dreistoff-

system bestimmen.
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Da fir das Natriumoxalat und das Karbonyl keine Werte vorlie-
gen, werden diese Phasen in die Gleichgewichtsbetrachtung nicht
eingeschlossen. Das Natriumoxalat ist schon bei Raumtemperatur
gasfoérmig und es gibt keine Hinweise in der Literatur, daB es
bei hoheren Temperaturen bestdndig ist. Das Natriumkarbonyl
188t sich nach H.C.Miller (19) und V.M.Sinclair et al. (17)
durch direkte Reaktion von Na und CO synthetisieren. In Tab. 1
wird die Karbonylausbeute dieser Reaktion als Funktion der
Darstellungstemperatur gezeigt.

Tabelle 1: Karbonylausbeute als Funktion der Temperatur
(nach V.M.Sinclair et al (1966))

Darstellungs- % Kohlenstoff als:

temperatur
°¢ Karvonyl Karbid Karbonat Graphit
200 90 0,7 0
300 70 9 21 1
370 55 17 21 6
400 52 17 23 8
510 10 24 56 9

Extrapolation dieser Werte zu hoheren Temperaturen ergibt, daB
sich tiber 570° C unter den beschriebenen Bedingungen kein Kar-
bonyl bildet. Wenn das Karbonyl und das Oxalat bei Raumtemperatur
stabil wdren, miiBten sie freie Enthalpien von mindestens

-28 Kcal/g Atom, bzw. -40 Kcal/g Atom haben.

Die thermodynamische Analyse der Dreiphasengleic W

System Natrium-Sauerstoff-Kohlenstoff wurde fiir den Temperatur-
bereich von 25-800° C in Schritten von 50° ¢ durchgefiihrt.

Abb 6 gibt die wichtigsten isothermen Schnitte wieder. Bei

25° ¢ ist es mdglich, daB Oxalat und Karbonyl dazukommen. Beil
677° C wird CO stabil und bei 687° C kommt es zur Vierphasen-
reaktion

Na,0 + Na.C

5 oUs = Na + NaZCO

3 -
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Bei 760° C zersetzt sich Na202 in seine Elemente. Die Tatsache,
daB sich im rasch flieBenden Natrium in Natriumkreisl&ufen
thermodynamische Gleichgewichte hdchstens in den Hochtemperatur-
zonen (700O C) einstellen, die Viephasenreaktion bei 687o C

und die Dissoziation des Natriumkarbids bei 760° C erkléren

das Nebeneinander der vielen Phasen, das bei Natriumanalysen
gefunden worden ist.

Wie in einem bin8ren Diagramm die Verschneidung der Tangenten

an die AG(N)-Kurven mit den Ordinaten bei N, =1und N, =1

die partiellen relativen Enthalpien der Elemente 1 und 2 geben,

so erh&lt man in einem terndren System aus der Verschneidung

——einer Tangentialfléche- ﬁi:tﬂ&efrk*@rdiﬁa%en**b'eﬂ':*NT}' = ,17,,%,,,,:, S :

und N3 = 3 die partiellen freien Enthalpien der Elemente 1, 2

wmd 3 und damit auch deren Aktivit&ten. Als Beispiel ist in

Bild 5 die partielle relative freie Enthalpie fiir Natrium im

Dreiphasengebiet NaZO-NaZCZ—NaZCO3 eingezeichnet. Tabelle 2 |
—  givt die Aktivit&ten von Sauerstoff und Kohlenstoff flir die

an das Natrium angrenzenden Dreiphasengebiete bei 25, 687 und

827° ¢. Es ist dabei zu bemerken, daB filir diese Werte keine

Loslichkeit der beiden Elemente in Natrium bérﬁcksichtigt ist.

Der dadurch entstehende Fehler in den Aktivitéten ist wegen

der geringen Loslichkeit dieser Elemente in Natrium gering.

Bei Berilicksichtigung dieser Loslichkeit wiirden sich die Akti-

vitdten in Tabelle?2 leicht erhdhen.

Zusammenfassung

Im Dreistoffsystem Natrium-Kohlenstoff-Sauerstoff wurden die

ei 25, 677, 687 und 760° ¢ mit Hilfe einer
thermodynamischen Analyse bestimmt. Die Aktivitdten von Kohlen-
stoff und Sauerstoff der an das Natrium angrenzenden Dreiphasen-

gebiete werden angegeben.
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Tabelle 2: Kohlenstoff- und Sauerstoffaktivitdten

in verschiedenen Dreiphasengebieten

1.

Tempeggtur Dreiphasengebiet a, a1/2 02
25 Na-Na,0-Na,C,, 1,2.107° 3,2.107°0
677 Na-Na,0-Na,C, 4,6.107" 6,5.10"1°
827 Na-Na,0-Na,C05 5,5.,107 5,6.10" 19
Na-Na.,,C0-C 1 1,0.1012
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1. Einfiihrung

Als gasformige Kithlmittel fiir Schnelle Brutreaktoren sollen an
dieser Stelle HeiBRdampf, Kohlendioxid und Helium angesprochen wer-
den. Nach guter technischer Reinigung liegen die Verunreinigungs-
gehalte dieser Gase in der Grdfenordnung von ppm. Bei der Erzeu~
gung von HeiBdampf gelang es langzeitig, die Benson-Qualitdt des

Kesselspeisewassers mit Gehalten an

Chlorid < 0,05 ppm
Silikaten < 0,03 ppm
Sauerstoff <0,03 ppm

zu verbessern. Das Kohlendioxid ist nach Trocknung und Sauerstoff-
entzug fiir Untersuchungen im halbtechnischen MaBlstab noch mit Ge-

halten an

Sauerstof?f 2-5 vpm

Wasserdampf 20 vpm

nicht kondensierbaren Gasen {300 vpm

verunreinigt. Helium aus Druckflaschen als Schutzgas fiir reinste

Inertgasatmosphire enthdlt Spurenverunreinigungen von

Sauerstoff < 10 vpm
Wasserdamp?f < 10 vpm
Stickstoff etwa 25 vpm.

Bei Einsatz dieser Gase als Reaktorkiihlmittel muB jedoch mit fol-
genden Vorgédngen, die notwendigerweise Zusammensetzungsverinderun-
e haben erechnet werden:

en zur

gen ol

g s &

- Adsorptions- und Desorptionsprozesse auf den sehr groBen

Oberfléchen des Reaktorcores und -Kreislaufsystems,

- Oxydationsreaktionen mit dem Brennelementhiill-, Struktur-

und Rohrleitungsmaterial,
- Leckagen und erginzende Einspeisungen,

- thermische Dissoziation und Radiolyse.
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Eine kontinuierliche Reinigung des Kihlmittels im Reaktorbetrieb
wird im Fall des HeiBRdampfes mit der Gesamtmenge iiber die Konden-
satphase durch Ionentauscher und thermische Entgasung vorgenommen.
Beim Kohlendioxid und Helium kann eine Vollstromfilterung der hei-
Ren Gase nur mechanisch, im BypaB bei tiefen Temperaturen jedoch
auch chemisch und adsorptiv durchgefiihrt werden. Besonders bei
Brennelementschiden wird es weitgehend von der Wirksamkeit solcher
Anlagen abhéngen, ob nicht noch andere, folgenreichere Vorgidnge

die Zusammensetzung des Kihlmediums beeintrédchtigen.

Die besprochenen Gase hdben also in Wechselwirkung mit den Brenn-

element-Hiillwerkstoffen bei Einsatztemperatur aufgrund ihrer che-

nischen Zusammensetzung resp. ihrer Gehalte an gasformigen Verun-

reinigungen einen leicht oxydativen Charakter.

gekiilhlte Brutreaktoren liegen dieser Betrachtung die bereits in
den vorangehenden Referaten behandelten austenitischen Chrom-Nik-
kel-StZhle und Nickelbasislegierungen kommerzieller Herstellung
zugrunde., Auf die allein mit hochreinem Helium vertridglichen Va-
nadinbasislegierungen soll zum SchluB gesondert eingegangen wer-
den. Zu Versuchszwecken wurden Roﬂf; und Blechmaterialien im An-
lieferungszustand oder nach definierter Oberfldchenbehandlung ver-

wendet.

Es bedarf in einer statischen Gasatmosphdre nur sehr geringer
Sauerstoffgehalte, resp. Mengen an Wasserdampf oder Kohlendioxid
im thermischen Gleichgewicht mit ihren Dissoziationsprodukten, um
bei Temperaturen von 600-900°C die Sauerstoff-Zersetzungsdriicke

=35 _ 15=15

von 10 atm der chrom~ und eisenreichen Oxide der Chrom-
Nickel-StZhle und Nickelbasislegierungen zu iiberschreiten und da-

mit ihre thermodynamische Bestédndigkeit sicherzustellen. Unter
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den dynamischen Betriebsbedingungen der Reaktorkreisl&ufe ist beim
Helium durch oxydative Wechselwirkung mit dem Hiillmaterial theore-
tisch mit der Bildung einer Gaszusammensetzung von langsam sich
vermindernden Oxydationspotentials zu rechnen. Bel den anderen
Kihlmitteln hingegen wird die Metalloxydation stidndig durch die
Zufuhr eines in seiner Zusammensetzung nur geringfiigig verdnder-
lichen Oxydationsmittels hoher Verdichtung und Strdmungsgeschwin-
digkeit und durch die Abfuhr der gasfdormigen Reaktionsprodukte be-
ginstigt. In diesen Fdllen wird es weitgehend von der Oxidschicht-
bildung auf den korrodierenden Materialien abhingen, ob ein Schutz

der Metalloberflidche eintritt.

1o4 Kinetik der Oxydationsreaktionen

Systematische Versuche unter isothermen Bedingungen zeigen, dafB
sich der Ablauf der Gaskorrosionsreaktion von Chrom-Nickel-St&h-

len und Nickelbasislegierungen im Temperaturbereich 500-70000 in

zwel Phasen trennen 13Bt: in eine Anlauf- oder Ubergangsperiode,
die weitgehend durch Phasengrenzreaktionen bestimmt ist, und in
eine Langzeitperiode langsamen, diffusionsbestimmten Oxidschicht-
wachstums. Dabei vollzieht sich die Korrosion der Legierungsober-~

fldche

- unter Bildung einer haftfesten Oxidschicht etwa gleichmiRiger
Dicke, die ganz oder zum Teil durch mechanische und thermische
Spannungen abgelost und vom Kilhlmittel hinwegtransportiert wer-

den kann,

- unter bevorzugt interkristalliner Oxydation oder kornspezifi-

lich bei der Kohlendioxid-Korrosion auftritt,

- unter Bildung von Diffusionsrandschichten, die durch Oxyda-
tionsvorginge partiell selektiven Charakters eine verdnder-

te Legierungszusammensetzung aufweisen.

Der kurzzeitige Verlauf der Korrosionsreaktion 188t sich im all-
gemeinen durch ein parabolisches, der langzeitige Verlauf besser

durch ein lineares Zeitgesetz anndhern.
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Wie zuerst bei der General Electric (1) bei HeiBdampf-Kreislauf-
versuchen gezeigt wurde, fiihrt die Korrosion unter Wiérmeiibergang
zum Abplatzen betrichtlicher Anteile der Oxidschicht und dadurch
zu einem linearen Zeitgesetz mit einem Tangens (gegeniiber den iso-
thermen Bedingungen) zunehmender Steilheit. Ein Erklirungsversuch
(2) macht fiir diesen Effekt sich iiberlagernde thermische und me-

chanische S8pannungen verantwortlich:

- durch Bildung von Oxidschichten in vom Metall unterschiedli-
chen Gitterabmessungen,

- durch den Stromungsdruck des Dampfes,

= durch Temperaturgradienten in der laminaren Grenzschicht.

Unter Bestrahlung wird - da der geschwindigkeitsbeétimmende Teil-
schritt der Oxydationsreaktion der Chrom-Nickel-StZhle die Ionen-

diffusion durch die chromreiche, schiitzende Oxidschicht ist -

3 cine Verind 3 K . hwindickeit Lot
den kOnnen, wenn die Fehlordnung oder die mechanischen Eigenschaf-

ten der Oxide durch Kernumwandlungen und/oder strahleninduzierte

Gitterschidden gestdrt werden.

Korrosionsversuche wurden in statischen und dynamischen Versuchs-
anlagen auBlerhalb und innerhalb von Reaktoren durchgefiihrt. Die
Ergebnisse wurden durch gravimetrische, chemische und optische
Methoden ermittelt. Dabei waren die drei wichtigsten Bestimmungs-
groBen (Abb. 1)

- Gewichtsdnderung der Probe,
- Metallverlust der Probe nach dem Entzundern,

- Oxid- resp. Metallverlust der Probe an das Kilhlsystem.

Andere Werte wie die der
~ Zusammensetzung des haftfesten und nicht-haftfesten Oxides,

- Tiefe und chemische Zusammensetzung der Diffusionsrandschicht,
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- Verdnderung der Oberflichenrauvhigkeit

sind leider nur in AusnahmefZllen Gegenstand systematischer Unter-

suchungen gewesen.

2. Korrosionsverhalten

2.1 Korrosion auBerhalb des Reaktors

Bei einer vergleichenden Betrachtung (3) (Abb. 2) der Einwirkung
von Sauerstoff, Wasserdampf und Kohlendioxid auf austenitische
Stdhle bei 90000 unter isothermen Bedingungen erkennt man eine

hohere Aggressivitdt der beiden erstgenannten Medien. Die fol-

gende Betrachtung ist jedoch an Brennelement-Oberfléchentempe-
raturen einer gleichwertigen, optimalen Nutzung der Kithlmedien
in den entsprechenden Kreisprozessen orientiert, die fiir HeifB-
dampf bei maximal 700°C, fiir Kohlendioxid bei etwa 800°C und

fiir Helium bei maximal 900°C liegen sollten.

2.1.1 HeiBdampf

Unter isothermen Bedingungen bilden die austenitischen Chrom-Nik-
kel-Stdhle bei Reaktion mit Heifdampf dicke, mehrphasige und schiit-
zende Oxidschichten von relativ guter Haftfestigkeit. Die Nickel;
legierungen bilden diinne, einphasige Oxidschichtén, verlieren An-
teile der Oxidschicht an das HeifRdampfsystem und hinterlassen ei-
ne zerkliiftete Oberfldchenstruktur. Die Abb. 3 zeigt eine Zusam-
menstellung der von der General Electric an verschiedenen Materi-
alien in HeiBdampf bei 621°C, 70 atm, 6 m/sec unter Zusatz von

ppm Sauerstoff und 2,5 ppm Wasserstoff erarbeiteten Ergebnis-
se (L), ‘
Die Legierung Incoloy 800 steht in ihrer Zusammensetzung und ihrer
Korrosionsbesténdigkeit zwischen den zwei erstgenannten Typen: sie
bildet eine mehrphasige, schiitzende Oxidschicht mittlerer Dicke
und guter Haftfestigkeit, deren Zusammensetzung durch RSntgenbeu-
gungs- und Mikrosondenuntersuchungen als aus (dampfseitig begin-
nend) o~Fe_ O Fe304 und anderen Verbindungen vom Spinelltyp, als

273
aus metallischem Nickel sowie Chrom-~ und Manganoxiden in der dem
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Metall zugewandten Phase erkannt wurde (5). Siehe dazu Abb. L.

Durch Kaltverformung der metallischen Oberflidche 1EBt sich die
Korrosion der Chrom-Nickel-St3Zhle auf ein sonst nur an hoch nik-
kelhaltigen Materialien festgestelltes AusmaB herabdriicken (6).
Restliche Kaltverformung der Hiillrohre, gezielte Kaltverformung
zur Verbesserung des Zeitstand- und Bestrahlungsverhaltens haben
also grundsédtzlich einen giinstigen EinfluB auf die Korrosionsbe-
stédndigkeit der Stzhle. Die Ursache dafiir ist iA einem selekti-
ven Oxydationsvorgang unter Bildung diinner, schiitzender, stark
chrom- und manganhaltiger Oxidschichten und entsprechender Ab-

reicherung der Metalle in der Diffusionsrandschicht zu suchen.

Die Parameter Sauerstoffgehalt, Druck und Stromungsgeschwindig-
keit des Dampfes sind hinsichtlich ihres Einflusses auf die iso-
therme HeiBRdampf-Korrosion noch nicht systematisch untersucht

worden. Die bisherigen Brgebnisse lassen Effekte immer dann er-

warten, wenn durch neue Oxidphasen oder Schichtdefekte andere
Mechanismen ins Spiel kommen, und die Ionendiffusion durch ein
fehlgeordnetes Oxidgitter nicht mehr den geschwindigkeitsbestim-
nebdeb Teilschritt darstellt.

Die verstdrkte Korrosion unter Wirmeiibergang wird fiir verschie-
dene HeifRdampf-Materialien durch Resultate nach 1000 Versuchs-

stunden, fiir Incoloy 800 und Inconel 625 bis zu 4000 Stunden in
Abb. 5 und 6 dokumentiert. Die Oxidveriuste an das HeiBdampfsy-
stem beliefen sich auf etwa 30-60% (7). Fir Oberfldchentempera-
turen von 704°C und dreijdhrige Betriebszeiten lassen sich fol-~

gende Wandstédrkeverluste extrapolieren:

Incoloy 800
Inconel 625

Lo p
19 .

Als offene Probleme harren die folgenden ihrer qualitativen Klia-

rung und quantitativen Beschreibung:

-~ bei der isothermen Korrosion sind es die saubere Trennung
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dgr Effekte von mechanischer, physikalischer und chemischer
Oberflichenbehandlung sowie der EinfluB verschiedener Legie-
rungszusitze auf Fehlordnung und Haftfestigkeit der Zunder-
schicht,

- bei HeiRdampfkorrosion unter Wirmeibergang sind es EinfluB
des Temperaturgradienten bei Oberflidchenbelastung bis zu
200 W/cm2 am glatten Hiillrohr (Abb. 7), Bestidndigkeit von
Wendelrippen und turbulenzfdrdernden Oberflichengeometrien

und Herabsetzung der Korrosion durch Kaltverformung.

Zur Kldrung dieser Probleme sind im Kernforschungszentrum Karls-

ruhe 6 isotherme, atmosphiirische Labor-Dampfkreisldufe in Betrieb,

mit dem Bau eines Hochdruck-Korrosionskreislaufes wurde begonnen.
Der in Abb. 8 dargestellte Kreislauf ist mit 6 parallelen, voll
instrumentierten Teststrecken zur Untersuchung elektrisch indirekt
beheizter Hiillrohre unter Widrmelibergang und mit zwei isothermen

Teststrecken ausgeriistet und fiir folgende maximale Betriebsdaten

ausgelegt:

Dampf

Durchsatz 4500 kg/h

Druck 300 at
Temperatur 510 resp. 620°C
Stromungsgeschwindigkeit 50-70 m/sec

Material

Temperatur der Hillrohroberfliche 700°C
Oberflichenbelastung 200 W/cm2

Temperatur der isothermen Proben 620°¢C.

Zur Frage der Spannungskorrosion in reinem HeiBdampf - so wie sie
von Coriou u.a. (8) beobachtet wurde - sind Versuche in einem Rohr-
Innendruck-Priifstand in Vorbereitung. In 4 parallelen Teststrecken
werden einseitig verschlossene Rohrproben beil 650°C durch einen

Autoklaven mit Dampf gefiillt und dem kombinierten Angriff des Me-
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diums und der Zugspannung gemdB der 1%-Zeitdehngrenze der Zeit~

standfestigkeit langzeifig unterworfen.

2.7.2 Kohlendioxid

- . ——— - . - —

Uber die Korrosion austenitischer Stdhle und Nickelbasislegierun-
gen in Kohlendioxid liegen englische, franzdsische und deutsche
Publikationen vor, von denen nur wenige Langzeit-Untersuchungen
unter dynamischen Bedingungen und keine solche unter Wirmeiiber-

gang beinhalten.

Darras und Loriers (9) publizierten die in Abb. 9 dargestellten
mw~4kamiehtsve&%kuierungx&k4«nmnerzieiﬂxn%ﬁGh%enbdﬁiekel—éﬁkﬂgha—beiﬂQKNszﬁvwwm—f~~ﬂfr~
in Kohlendioxid. Der Korrosionsablauf kann durch eine paraboli-
sche Funktion angenidhert werden; die Korrosionsprodukte sind Oxid-
schichten von mehrphasigem Aufbau und #Zhnlicher Zusammensetzung
wie sie unter HeiBdampf-Korrosion beschrieben wurden. Die Korro-
ich durch Voroxydatiomr und durch Kalt=——

verformung der Oberfliche erhshen (10).

——  sionsbestindigkeit

Untersuchungen von Daniel u.a. (11) an 16 verschiedenen Chrom-
Nickel-Stdhlen mit 20-25% Cr und 20-30% Ni bestdtigen die Favo-
ritenrolle des Nb-stabilisierten "AGR-Stahles" mit 20% Cr und
25% Ni. Die nach 10 000 Stunden bei 900°C unter isothermen Be=-
dingungen in Kohlendioxid bei 1 atm gemessenen Metallverluste
liegen bei 15-35 p. Die Abb. 10 zeigt nach Antill u.a. (12) die
Temperaturabhdngigkeit der Oxydation des AGR-Stahles iiber einen

breiten Temperatur- und Druckbereich sowie flir verschiedene Ver-

Doch die Verrechnung der Gewichtszunahme kann im Fall der Kohlen-
dioxid-Korrosion nicht immer zugunsten einer gleichmiBigen Oxid-~
schichtbildung erfolgen. Parallel zu einem gleichmifRigen Angriff
wird durch lokale Oxydation das metallische Geflige gesch&digt.
Dem tr&gt ein Zuschlag von etwa 15-25 p Rechnung. Beriicksichtigt
man neben dieser Durchdringung des Gefiliges noch Oxidschichtver~

luste (z.B. bei 800° von 40%) durch thermisch-mechanische Span-
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nungszyklen des Brennelementes, dann diirfte die Grenze der Lang-
zeitanwendbarkeit des AGR-Stahles als Diinnwand-Hiillrohr nicht weit

oberhalb 75000 anzusetzen sein.

Die in HeiRdampf (mit Ausnahme des Inconel 600) korrosionsbestin-
digeren Nickelbasislegierungen scheinen nach dem derzeitigen Stand
des Wissens einen zuverldssigen Hochtemperatureinsatz in Kohlendio-
xid zu versagen, da die Bildung einer #HuBeren Oxidschicht von einem
lokalem Angriff des metallischen Gefiiges begleitet wird. Als be-
stdndigste Nickelbasislegierung erscheint nach den Untersuchungen
von Antill u.a. (13) Hastelloy X, das wihrend 5000 Stunden in Koh-

lendioxid von 1 atm und 900°C einen Wandstirkeverlust von 3-6 0!

durch allgemeine Korrosion, einen solchen von 10-15 p aufgrund von

Gefiigedurchdringung erleidet.

Einer Anwendung der hdher legierten Stdhle und Nickelbasislegie-

rungen bel Temperaturen oberhaldb 750°C im Kohl§ndioxid scheint al-

so im wesentlichen der ungeniigende Schutz des ﬁer Oxidschicht be-
nachbarten metallischen Gefiiges vor interkriséalliner Durchdrin-
gung im Wege zu stehen. Er konnte zwar durch stablllslerende Nb-
Zusdtze verbessert werden, doch stellen diese Durchdrlngukgen auch
welterhin nicht nur Vorliufer der allgemeinen dxydatlon dar, son-
dern sind eine Gefahr fiir elne zyklischen Spannungen unterw%rfene,

diinne Hiillrohrwandung. ‘

i

2e1e3 Helium

als schwach oxidierendes Kihlmedium anzusehen. ‘
Unter Annahme der Anwendung eines Helium hoher Reinheit und eines
weitgehenden Konsums der oxidativen Gasanteile durch Wechselwir-
kung mit dem Brennelement-Hiillmaterial bleibt nur die langsam er-
folgende Desorption von Feuchtigkeit und anderen Verunreiﬁigungen
des Reaktorsystems und die Binspeilsung neuen Heliums zum Ausgleich

der Leckageverluste eine Quelle neuer Verunreinigungen.
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Eine pessimistische Vorhersage sollte die Feststellung erlauben,
aaB bei Verwendung austenitischer Chrom-Nickel-Stdhle und Nickel-
basislegierungen in Helium das im Fall der beiden anderen Kihl-
mittel dargelegte AusmaB der Korrosion nicht iberschritten wird.
Problematischer ist die Reinigung des Kiihlmediums nach Brennele-

mentsch8den zu beurteilen.

Durch Verwendung von Vanadinbasislegierungen hofft man, die not-
wendigen Oberflichentemperaturen (bei ausreichender Festigkeit)
von etwa 900°C zu erreichen, die eine Abgabe von Helium mit ei-

ner maximalen Austrittemperatur von 750°C ermdglichen.

“Fiir die Korrosion der Vanadinlegierungen maximaler Festigkeit

gelten dieselben Vorbehalte wie bei der Korrosion in fliissigem
Natrium. Denn Vanadium reagiert bereits bei normalem Druck und
weit niedrigeren Temperaturen als den hier erforderlichen begie-

rig mit Sauerstoff und etwas verhaltener mit Stickstoff (14) Mit
AggggggggﬁSauegsteiigGie;shgerghtszeyseizungsdruskengﬁon 10 36 24

atm

~bei 800°C haben die Oxide Vo, VEOB’ VO und V205 eine beachtli-
che Stabilitdt.

‘Bei Verwendung von Vanadinbasislegierungen in einer Atmosphire

~ stark verminderten Oxydationspotentials kommt es aufgrund der
hohen Sauerstoff- und Stickstoffldslichkeit der metallischen Ma-
trix und einer hohen Bildungsenergie bei der Oxydation der aus
Festigkeitsgriinden zulegierten Komponenten - mit und ohne ZHufBere
Oxidschichtbildung - zur Entstehung innerer Oxydationszonen, die
von einer Versprddung des metallischen Gefiiges begleitet ist.
Diese Brscheinungen sind unter dem Stichwort "Innere Oxydation”

im vorherigen Referat iber die Natrium-Korrosion behandelt worden.

Bxperimentelle Ergebnisse in bekannt verunreinigtem Helium liegen
noch nicht vor, doch sind Versuche an 5 verschiedenen Vanadinle-~
gierungen bei 800°C unter einer streng kontrollierten Atmosphire
stark reduzierten Oxydationspotentials bei uns im Gange. Setzt man
also voraus, daBl ein Reaktorsystem langzmeitig liberhaupt unter ex-
tremer Gasreinheit betrieben werden kann, so bleibt als Aufgabe

einer Legierungsentwicklung, das Risiko einer Exkursion der Ver-
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unreinigungen im Helium zu vermindern. Dazu widren mdglicherweise
Legierungen geeignet, die schiitzende, haftfeste Chromoxidschich- -

ten aufbauen.

Nachbestrahlungsuntersuchungen wurden an 9 Brennst&#ben mit den
Hillmaterialien 304 ss, 310 ss, Incoloy 800 und Inconel 600-der
Beladung Mark II, III und V des EVES-Reaktors nach etwa dreijé&h-
rigem Betrieb der nuklearen Dampfiiberhitzung durchgefiihrt. Sie

ergaben, daB die HeiRdampf-Korrosion - trotz sehr zahlreicher An-._

derungen des Leistungsbetriebes - in den bereits aus out-of-pile
Versuchen bekannten AusnmaBBen blieb oder sie nicht wesentlichrﬁbefA’

schritt (15).

Z.2.2 Kohlendioxid

Bei Reaktion des Kohlendioxids mit dem 20Cr-25Ni Nb-stabilisier-
ten Stahl bei 650-840°C und einer Dosis thermischer Neutronen von
1-3-1021 n/cm2 wird weder das AusmaB der Korrosion noch def Préfw
zentsatz des nicht-haftfesten Oxides um mehr als den Faktg;~2~ji
verdndert (16). Dieser Wert stellt zugleich die Grenze der Repro- -

duzierbarkeit dar.

Die Untersuchungen der Korrosion unter Bestrahlung ergaben insbe-

sondere fiir Kohlendioxid und Wasserdampf, daB das AusmalB des Kor-

rosionsangriffs bei Vergleich des Verhaltens unter Temperatur= -

wechsel zu dem unter konstanten Temperaturbedingungen kein?égfé&f

gerung erfuhr,

2+.2¢3% Sauerstoff

Tritt Sauerstoff bei 650°C unter Bestrahlung in Reaktion mit dem

20Cr-25Ni Nb-stabilisierten Stahl, so konnte nach einer Neutro-

17

nendosis von 6,110 n/cm2 keine verstdrkte Korrosion gegeniiber
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dem Verhalten unbestrahlter Proben beobachtet werden (17). Die

gemessenen Abweichungen lagen innerhalb der Fehlergrenze.

Es kann also festgestellt werden, daB deutliche Hinweise eines
Einflusses der Neutronenbestrahlung auf das Korrosionsverhalten
bislang fehlen. Dennoch sollten die-wenigen bekannten Resultate
durch gezielte in-pile Untersuchungen und Auswertung bestrahl-

ter Brennelemente gestiitzt werden.

AbschlieBender Kommentar

Eine zusammenfassende Betrachtung der Korrosionsprobleme ergibt,

daB HeiBRdampf zwar das relativ aggressivste der hier betrachte-
ten Kihlmittel ist, jedoch bei der vergleichsweise niedrigsten
Bren%ggement-Oberfléchentemperatur von maximal 700°C unter opti-
maler Nutzung im Direlkreislauf eines Brutreaktors zur Anwendung

gelangéﬁ kann. Unter diesen Bedingungen sind hGher legierte

Chrom-Nickél—Stahle ~ wie Incoloy 800 - als Brennelement-Hiillma-

terial noch anwendbar.

Die Kohlendioxid-Kiihlung eines Brutreaktors mul bei vergleichba-
rem Nutzeffekt im Direktkreislauf bei hoheren Gasaustrittstempe-~
raturen betrieben werden. Aus Griinden der Korrosionsbesténdig-
keit und Festigkeit kOnnen die entsprechenden Oberflichentempe-~
raturen von maximal 800°C nur bei Verwendung von Nickelbasisle-
gierungen - wie z.B. Hastelloy X oder Inconel 625 - als Brenne-
lement-Hiillmaterial eingestellt werden. Doch sprechen gegen ihren
Einsatz Nachteile der Neutronendkonomie und der Strahlenverspro-

dung.

Fiir die Helium-Kiihlung eines Brutreaktors mit vergleichbarem Nutz-
effekt im Direktkreislauf sind - unter der Voraussetzung einer
Gasturbine fiir Helium von 750°C - Oberfldchentemperaturen von max.
900°C notwendig. Die erforderliche Korrosionsbestdndigkeit und Fe-
stigkeit haben in diesem Temperaturbereich Nickel- und Vanadin-
Basislegierungen. Dem Einsatz der ersteren stehen jedoch die oben
genannteﬁ Probleme, der Verwendung der Vanadin-Basislegierungen
die extreme Korrosionsanfdlligkeit der bislang bekannten hochtem-

peraturfesten Legierungstypen im VWege.
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Abb.1 Die Korrosion von BE -Hiillmaterial
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Tableau I
Abb.2 Corrosion des aciers alliés dans diverses atmosphéres a 900°C.

d'aprés W.H. Hatfield (73).
N.B. Pilling et R. Worthington (75).

Métal Augmentation de poids mg/cm?/24 h A 900°C
Ni Cr Additions o, HO [ CO, [Gazl [Gaz2
0,291]13,12 1,32 5 2,80 | 14,90 | 16,00 | 20,50 | 18,30
0,26 | 18,53 1.90 1 2,00 2,90 1,38 1,25
8,06 {17,74 2,70 6,10] 3,30 0,33 2,70
7,00 ] 17,74 4,23 W; 0,20 0,37 0,32 0,18 0,43
1,46 Si
8,14 15,54 4,00 Si 1,26 0,93 0,55 0,06 0,69
10,16 } 14,84 4,10 119,90 ]12,40 3,80 6,00
35,15 110,90 1,36 Mn 11,70 6,20 7,30 1,00 2,50
60,40 | 11,69 0,76 1,40 0,355 0,77 1,40

Gaz 1 - 0,=1,43%, CO,=4,75%, H,O =21,10%, SO,=0,003%, CO= 5,10
N, = 67,7%.

Gaz 2 - 0,=5,0%, CO,=12%, H,0=10%, SO, = 0,05%, N, = 72,95%,
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Abb. 3
Isotherme Heissdornpf - Korrasion, 621 °C, 70 ATM.

Melollveriust '

—_—— et - . , | T
oo {F9femd . . ;

Abb.4
INCOLOY - 800 Blechprobe

9900 Std. Heiidampf, 621°C, ungedtzt
2000x
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Abb.S Heidampf-Korrosion unter Wirmeiibergang

nach etwa 1000 Stunden im Temperaturbereich
5939 - 704°C nach Pear! und Mitautoren.

Material Versuchszeit Metallverlust

(5td) [mgram 2] (sl
inconel 600 1000 87 1.23
inconel 625 1000 100 1,27
310 ss 997 126 1,60
Hastelloy X 990 151 7771,972
Incoloy 800 965 165 2,10
Incoloy 800 943 230 2,92
(low AL, Ti})
306 ss T ese 452 574
347 ss 1000 488 6,21
316 ss 895 1005 12,78

Abb.6

HeiBdampf-Korrosion von
INCOLOY- 800 und INCONEL- 625 Rohren
unter Wdrmeiibergang nach Pearl und Mitautoren
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Abb.7

Temperaturverteilung an der Heisstelle einschl. Heisskanalfaktor
im heissen Kanal eines Jncoloy 800 Hiillrohres

Abmessungen: aussen §= 7mm, innen § = §,34 mm, Wandstirke = 0,33 mm; p/d=143
Thermische Belastung: 131 W/cm® {nom.)

Reaktor-Austrittstemperatur : 500°C
Reaktor-Eintrittsdruck: 150 at
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Warmeschaltplan des Korrosionskreislaufes (HKW )
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Der Begriff Vertrdglichkeit, so wie ihn die Werk-
stoffleute verstehen, beschreibt im allgemeinen
die chemische Stabilitdt von Materialien, die sich
in nahem Kontakt befinden. Spricht man nun von der
Vertrdglichkeit von Brennelement-Hiullwerkstoffen,
meint man praktisch immer die Wechselwirkungen an
der Innenseite der Hiillle, also die chemische Be-
stdndigkeit mit dem Kernbrennstoff; im Gegensatz

~—zu den Wechselwirkungen mit dem Kiuhlmittel, die sich =

an der AuBenseite der Hille abspielen und allgemein
unter den Begriff der Korrosion fallen. Die Wechsel-
wirkungen an der Innenseite der Hiille sind insofern

etwas kritischer, da die hochsten Temperaturen der

9
.
mmer an den Konbaktstellen mit dem Rrennstoff

.
Hiille 1
P S W) i LATEIND ALY [~ ¥ = u =4

auftreten. Andererseits werden nicht, wie es an der
AuBenhillen z.T. der Fall ist, die Reaktionsprodukte
beseitigt und dauvernd reaktionsbereite Stoffe an die
Phasengrenze herangefithrt, auBer durch Diffusion,
die jedoch sehr langsam ablduft.

Fur die Konstruktion bzw. Entwicklung eines Reaktor-
Brennelementes hat die Vertraglichkeit ihre beson-
dere Bedeutung, da sie einen der Faktoren darstellt,
die die Auswahl der fir ein Brennelement notwendi-
gen Materialien und seine Lebensdauer bestimmen. Die
Notwendigkeit der Systemvertrdglichkeit wird anschau-
lich, wenn man bedenkt, welche Reaktionseffekte zwi-
schen dem Hullmaterial und dem Brennstoff auftreten
konnen. Durch die Wechselwirkungen, die sich zwischen
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den einzelnen Phasen abspielen, konnen neue Phasen
in der urspriinglichen Phasengrenzfléche, im Kern-
brennstoff und im Hiullmaterial entstehen, oder es
findet eine Mischkristallbildung statt (Bild 1).

Reaktionsprodukte in der Phasengrenzflache veran-
dern den Warmelibergang zur Hille, was, ebenso wie
in den Kern eingedrungene Hiillmaterialkomponenten,

das Betriebsverhalten des Kernbrennstoffes beein-

fluBt. Die Reaktionsprodukte im Hiillmaterial, die

sowohl an Korngrenzen, wie auch in den Kornern auf-
treten, vergdndern die Belastbarkeit und das Deh-~
nungsverhalten der Hiille, was dann meistens zum
vorzeitigen Ausfall des Brennelementes fihrt. Eine

Spaltstoffdiffusion durch die Hiille schlieBlich

verursacht eine unerwiinschte Kontamination des Kihl-
mittels.

Die theoretische Behandlung von Vertraglichkeits-
problemen schlieft immer eine Betrachtung von ther-
modynamischen Daten ein. Kriterium fir das Statt-
finden einer Reaktion ist der Unterschied in der
freien Energie des Endzustandes gegeniiber dem Aus-
gangszustand. Liegt das Energieniveau des Ausgangs-
zustandes tiefer als das der mdglichen Endzusténde,
dann ist das System stabil bzw. vertraglich. Auf
eine kurze Formel gebracht sieht das so aus:

LG - AG 0

Endprodukte Ausgangsprodukte >

d.h. die Differenz der freien Bildungsenthalpien
der moglichen Endprodukte und der Ausgangsprodukte
mufl einen positiven Wert ergeben, wenn keine Reak-
tion im System stattfinden soll.
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Betrachten wir die Verh#dltnisse beim Urandioxid.
(Ich berilicksichtige hier nur das Vertridglichkeits-
verhalten von keramischen Brennstoffen, da nach
dem heutigen Stand der Dinge nur diese Bedeutung
fiir Hochtemperaturreaktoren haben).

In diesem Diagramm (Bild 2) sind die Werte der
freien Bildungsenthalpien fiir verschiedene Me-
talloxide in Abh8ngigkeit von der Temperatur
aufgetragen. Vergleicht man den Wert von UO2 mit
dem der anderen Metalloxide, so erhdlt man gleich
den Eindruck, daB Urandioxid mit den meisten als

~ Hiullmaterial in frage kommenden Metallen gut ver-

traglich ist. Das ist vor allem Eisen, Chrom und
Nickel, ebenso Kobald und die Hochtemperaturme-
talle Niob, Tantal, Molybd&n und Wolfram. Schon
kritischer wird es mit Titan und Zirkon und erst
recht mit Aluminium, das mit Uran noch eine inter-

metallische Phase bildet, deren freie Bildungs-
enthalpie die Energiebilanz auch zu ungunsten der
UOE—Besténdigkeit verandert. Magnesium, Berylium
und Thorium kodnnen nicht als ausgesprochene Hiill-
materialien fir UO2 angesehen werden. UNi5 habe
ich hier noch mit aufgefihrt, um zu zeigen, daf
eine Reaktion 2zu UNi5 beim UO2 sehr unwahrschein-
lich ist.

Im Bild 3 sind die Werte der freien Bildungsenthal-
pien fir verschiedene Metallnitride aufgetragen.

Die Stabilitdt von Uranmononitrid erscheint nicht
mehr so gut, wie die des UO2, aufler mit Zirkon,
Titan und Aluminium reagiert UN auch bei hdheren
Temperaturen mit Nickel zu UNiB. Ebenfalls kri-
tisch wird das Verhalten mit Tantal, Niob und Va-

nadin sein, da alle drei Metalle noch grofBlere
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Stickstoffldslichkeit und auch Uranldslichkeit
zeigen.

Bei den Karbiden (vergl. Bild 47) liegt das Feld -
der freien Bildungsenthalpien schon etygs~dié£ter.
Wie Sie sehen, wird die Vertrdglichkeit mit Niob,
Tantal, Titan, Nicgg;5/Zirk6£ und auch noch mit
Aluminium wegen der UAl,-Bildungsenthalpie, die
~hier nicht eingezeichnet ist, schlecht sein. Da
das Uranmonokarbid einen sehr engen Phasenbereich
hat, ist das Abweichen von der Stochiometrie von
grofem Einflufl auf das Vertrdglichkeitsverhalten.
Im iUberstdchiometrischen Fall liegt neben dem UC

noch das U263 oder das UC2 als zweite Phase vor.
Das Kohlenstoffpotential im Kernbrennstoff ent-
spricht dann dem Verlauf von U203 bzw. UC2, d.h.
auch Chrom, Wolfram und Molybd&n kénnen noch auf-
gekohlt werden.

Neben den Energieunterschieden des Endzustandes
gegeniiber dem Ausgangszustand, sind es vor allem
die Diffusionsgeschwindigkeiten der Reaktions-
partner, die die Vertrédglichkeit eines Systems
bestimmen. Der Materietransport ergibt sich nach
dem Fick'schen Gesetz mit

Die mittlere Eindringtiefe, wenn ein Diffusions-

schritt geschwindigkeitsbestimmend ist, ergibt
sich aus der Gleichung

72 - 2Dt

d.h. ein Diffusionseffekt nimmt mit der ¥t zu.
Die Temperaturabhangigkeit des Diffusionskoeffi-
zienten gehorcht der Beziehung

D=0, * exp (- 3
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D.h. mit zunehmender Temperatur bekommen wir hdhere
Diffusionsgeschwindigkeiten.

Unterhalb 700 °C ist sowohl die Uran- wie die Kohlen-
stoff-, Stickstoff- und Sauerstoffdiffusion in den
Kernbrennstoffen noch sehr gering, so daB auch bei
langen Glihzeiten und thermodynamischer Instabilitit
keine Reaktionsprodukte in gefahrlichem AusmaB ent-
stehen. Kritischer kann es werden, wenn intermetal-
lische Phasen aus Uran und einer metallischen Kompo-
nente des Hiillmaterials entstehen. Diese bilden h&u-
fig Eutektika mit den umliegenden Materialien

mit niederen Schmelzpunkten, so daB die Reaktions-
produkte entlang Korngrenzen und inneren Oberfla-
chen leicht in den Kernbrennstoff und in die Hiille

eindringen konnen.

Nun zu den Ergebnissen der Vertraglichkeitsunter-

——suchungen (Bil i i
raturgrenzen fiir die Vertrdglichkeit von verschie-
denen Metallen mit UC, UN und U02 aufgetragen. Die
meisten Werte beziehen sich auf Angaben der Litera-
tur; sie sind nicht in jedem Fall eindeutig.

Bei Aluminium ist es die Reaktion zu UA14, die mit
dem UC die Vertraglichkeit beschradnkt, mit UN und

UO2 zusatzlich noch die Reaktion zu AlN bzw. Al205.
Uber 500 °C wird fast iibereinstimmend Reaktion mit

allen 3 Uranverbindungen gemeldet.

Eisen ist mit UN und UO, praktisch bis zum Schmelz-
punkt (1%00 ° - 1400 OCS der Systeme vertridglich.
Mit UC wird bei 4ooo °C von einigen Autoren ge-
ringe Reaktion gemeldet. Zwischen 1000 ° und 1qoo°C

tritt Schmelzen ein.
Beim Nickel ist die Bildung von UNi. die vertraglich-
keitsbegrenzende Reaktion. Uber 700 °C wird sowohl

fir UC wie fiur UN Unvertrdglichkeit mit Ni angegeben.
Mit UO2 dagegen ist es bis zum Schmelzpunkt vertréglich.
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Titan reagiert mit UC und UN zu TiC bzw. TiN, was
thermodynamisch auch als mdglich erscheint. Mit UO2
ist die Urandiffusion in die Hille bzw. die U Ti-
Bildung die begrenzende Wechselwirkung.

Zirkon verhdlt sich mit UC und UN Zhnlich wie Titan;
im allgemeinen werden Jedoch geringere Geschwindig-
keiten fiir die Zirkon-Reaktion als filir die Titan-
Reaktion angegeben.

Fiir Vanadin wird bei 4ooo °C geringe Reaktion mit UC
angegeben. Mit UN ist Vanadin stabil bis 1100 °C,
sofern nicht durch eine Sekundarreaktion der Stick-

stoffdruckﬁgggfader Reaktionszone soweit erhoht wird,

daB Vanadin| sich bilden kann. Die vertrédglichkeits-

begrenzende Wechselwirkung im System Vanadin-UN ist

die Urandiffusion in die Hiille, die ab 1200 °C beob-
44444444444achne;4wlrdL4Ml14UQéglsngaasgyanaalngnlsgu ber 4500 °¢

vertraglich.

Beim Niob liegen die Verh&ltnisse &hnlich wie beim
Vanadin. Die Bildung von Niobkarbid ist ja aufgrund
der thermodynamischen Daten wahrscheinlich. Mit UN
wird wie beim Vanadin bei hoheren Temperaturen Uran-
diffusion in die Hulle beobachtet.

Tantal reagiert mit UC zu TaC und mit UN offensicht-
lich zu Ta2N. Bei allen 3 Metallen V, Nb und Ta ist
die Nitridbildung aufgrund der Energiebilanz nicht

T hadnl . —_
sehr wahrscheinlich, da die AG-Werte der betreffen-

den Nitride kleiner sind als der entsprechende Wert
fiir UN. Sie unterscheiden sich jedoch alle nicht
stark vom Wert fiir UN. Ausschlaggebend fur die Reak-
tion und die Uran-Difussion wird jedoch die hohe
Lésungsenthalpie des Stickstoffs und die Uranléslich-
keit in den drei Metallen sein.
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Mit Chrom werden fiir UC und UN bei 1ooo °C Jjeweils
nur geringe Reaktionen gemeldet. Wahrscheinlich be-
ruhen sie auf Uberstdochiometrischen Kohlenstoff- bzw.
Stickstoffanteilen im jeweiligen Kernbrennstoff. Mit
U0, ist Chrom gut vertrédglich.

Die geringen Reaktionen, die zwischen Molybd&n und
UC vereinzelt beobachtet wurden, sind ebenfalls
wahrscheinlich auf einen iiberschiissigen Kohlenstoff-
anteil im UC zuriickzufihren.

Bei den Legierungen werden nun im wesentlichen keine
Uberraschungen zu erwarten sein. Das Vertrdglichkeits-

verhalten einer Legierung hédngt selbstverstdndlich
von den Komponenten und ihrem mengenm&figen Anteil
in der Legierung ab, wobei etwa die Regel gilt, daB
geringe Anteile von Metallen, die mit dem Kernbrenn-
stoff unvertrédglich sind, die Vertridglichkeit einer

Basislegierung, die an sich gut vertraglich ist, be-
deutend herabsetzen kdnnen. Wahrend auf der anderen
Seite groBere Anteile notwendig sind, um die Ver-
traglichkeit eines instabilen Metalles zu verbessern.
Mit einigen Legierungen haben wir selbst Vertrdglich-
keitsuntersuchungen mit UN und UO2 durchgefihrt, deren
Ergebnisse ich Thnen zeigen und erlédutern will. Zu
Untersuchungen kamen drei verschiedene Werkstoffgruppen:

Vanadin- und Vanadintitanlegierungen,
Eisenbasis- und Nickelbasislegierungen.

Auch hier sollten fiir die einzelnen Werkstoffe Tem-
peraturgrenzen flir die Vertrédglichkeit angegeben wer-
den, unterhalb denen keine nennenswerte Wechselwir-
kungen mit den Kernbrennstoffen mehr stattfinden, eben-
so die evtl. schadliche Wirkung bestimmter Legierungs-
anteile, ihren Einflufl auf die Temperaturgrenzen und

den Ablauf der Reaktionsvorginge.
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Als Versuchsprobe diente ein N&pfchen aus dem Hillmaterial,
in das der Kernbrennstoff in Form grobkdrnigen Pulvers ein-
geprelt wurde. Um den Druck iber der Reaktionszone kontrol-
lieren zu kOnnen, wurde das N&pfchen nicht zugeschweifBt,
sondern nur mit einem gekerbten Stopsel verschlossen (was
im folgenden als "offenes System" bezeichnet wird). Da aber
die offene Anordnung den Gegebenheiten im realen Brennelement
nicht entspricht, wurden parallele Versuche mit sog. ge-
schlossenen Systemen durchgefiihrt, bei denen die verstop-
selten N&pfchen in Quarz oder Molybdan eingekapselt waren.
Die offenen Systeme wurden im Hochvakuum bei Temperaturen
zwischen 750 © und maximal 1500 °c gegluht. Die Auswertung

“erfo

1 der Mikr ]
gte metallographisch und nit der Mikrosonde. Z.T.

-Lovv T v Al En

wurden auch Mikrohdrtemessungen und Rontgenfeinstruktur-

untersuchungen herangezogen.

Die Unvertraglichkeit eines Systems kann im allgemeinen
——nicht durech einen einzigen Reaktionsvorgang beschrieben— —
werden. Es laufen mehrere Reaktionen nebeneinander ab, die
sich aber einzeln verfolgen lassen. Meist stellt sich jedoch
heraus, daB eine bestimmte Wechselwirkung die Vertradglich-
keit des Systems hauptsdchlich beeinfluBt. So haben die Un-
tersuchungen mit den Vanadintitanlegierungen ergeben
(vergl. Bild 6 ), daB die Stickstoffaufnahme durch das Hiull-
material die entscheidenden Merkmale der Unvertradglichkeit
mit UN hervorruft. Diese Merkmale sind Titannitridaus-
scheidungen und hohe Urankonzentrationen in der Hiille.
Da der Stickstoff relativ rasch in die Hiulle diffundieren
kann, sind schon bei vergleichsweise niederen Temperaturen
diese Merkmale zu beobachten. Die Aufnahmefdhigkeit fiir
Stickstoff nimmt bei den Vanadintitanlegierungen offenbar
mit fallendem Titangehalt ab. Da die Urandiffusion in die
Hille bei diesen Systemen als kritisches Merkmal der Un-
vertradglichkeit angesehen werden muBl, sind als Temperatur-
grenzen fir die Vertridglichkeit beim VIiZ2o 750 °C, bei
VTito 8oo °C und bei VTiS5Nb2o 850 °C bestimmt worden,
also abnehmende Vertraglichkeit mit zunehmendem Titangehalt.
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Reinvanadin vertrédgt sich mit dem UN wesentlich besser

als die Vanadin-Titanlegierungen. Eine Zickstoffreak-
tionsprodukt ist hier in der offenen Anordnung nicht auf-
getreten. Die fir die Vertraglichkeit kritische Wechsel-
wirkung ist aber auch in diesem System die Urandiffusion
in die Hille, die ab 1200 °C zu hohen Urankonzentrationen
filhrt. Bei 1%00 °C ist sie so heftig, daB sich starke
UOQ-Ausscheidungen in der Hiille bilden. Solche UOe—Aus—
scheidungen werden mit Ausnahme von VIi2o bei den Vanadin-
legierungen schon bei 9oo0 ° bzw. 1000 °C gefunden.

Eine weitere Wechselwirkung ist zwischen UN und den Vanadin-

~werkstoffen noch in Erscheinung getreten, die eigentlich
nichts mehr mit der Vertraglichkeit dieser Systeme zu tun
haben sollte. Da sie aber teilweise ein recht betracht-
liches AusmaB annimmt und mdéglicherweise auch Einfluf auf
andere Reaktionsvorgadnge ausibt, sollte sie nicht uner-

wahnt bleiben. Es ist die Oxydation des UN, die allen An-
zeichen nach nur von einer Sauerstoffdiffusion durch die
Hille herriihren kann. Sie ist bei allen Vanadinwerkstoffen
schon bei 750 °C beobachtet worden. Im groBeren Umfang
tritt sie bei Reinvanadin ab 1ooo °C auf, wo eine deut-
liche Zunahme der Oxidzone mit der Zeit festzustellen ist.
Bei den Legierungen nimmt die Oxydation mit zunehmendem
Titangehalt ab. Beim VTi2o ist selbst bel 1300 °C keine
wesentliche Ausbreitung der Oxidzone mit der Zeit mehr

zu beobachten. Offenbar wird der Sauerstoffdurchtritt

bei Anwesenheit des hochaffinen Titans stark behindert.
Auch in der Praxis diirfte mit einer solchen Oxydation

ab etwa 1000 °C zu rechnen sein, da eine standige Sauer-
stoffzufuhr zur Hiille bei den Kihlmitteln immer gegeben ist.

Weit besser als mit UN ist die Vertraglichkeit der Vanadin-
werkstoffe mit UOE. Eine Ausnahme macht die Legierung mit
20% Titan. JAhnlich wie im System VIi 20/UN findet im
System VTiZo/UO2 bei Temperaturen von 8oo °C und h&her eine
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starke Diffusion von Uran in das Hullmaterial statt.
Parallel dazu sind deutlich titanreiche Ausscheidun-
gen in der Hille festzustellen.Der flir die Vertrag-
lichkeit mit UO2 kritische Titangehalt der Vanadin-
legierungen liegt bei etwa 10%. VTi1o lieB mit U0,
zwar noch keine nennenswerte Unvertraglichkeit er-
kennen, doch konnten bei 1300 °C in &r Hiille gerin-
ge Urankongzentrationen festgestellt werden.

Die Versuche mit den geschlossenen Kapseln fihrten
bei den Vanadinwerkstoffen nicht zu grundsdtzlich
anderen Ergebnissen. Die Titannitridausscheidungen
im Hilllmaterial waren etwas starker, ebenso die

Urandiffusion. Ein vanadinreiches Reaktionsprodukt,
das als Vanadinnitrid angesehen werden kann, ist
nur im System Reinvanadin/UN gefunden worden. Der
Stickstoffpartialdruck war in der geschlossenen
Anordnung offenbar wegen der UN-Oxydation so weit

angestiegen, daB sich Vanadinnitrid bilden konnte.

Als die vertraglichkeitsbestimmende Reaktion zwi-
schen UN und den Eisenbasis-~ und Nickelbasisle-
gierungen hat sich die Bildung von UNi5 erwiesen.
Das UNi5 tritt sowohl in Korngrenzen des Hillma-
terials wie auch an der Phasengrenze zum Kernbrenn-
stoff auf. Daneben erscheinen noch geringe Mengen
titanreicher Reaktionsprodukte als Ausscheidungen
in der Hille und in der Phasengrenze. |

Die Legierung mit dem niedersten Nickelgehalt, nicht-
rostender Stahl vom Typ V2A, ist diejenige, die sich
mit UN am besten vertrdgt. Zunehmender Nickelgehalt
verschlechtert das Vertridglichkeitsverhalten. (Bild 7)

Im Gegensatz zu den Vanadinwerkstoffen wird bei den
Eisen- und Nickelbasislegierungen in den geschlos-
senen Systemen ein besseres Vertraglichkeitsverhal-
ten beobachtet als in der offenen Anordnung.
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Die Titanausscheidungen treten zwar etwas starker hervor,
doch wird die UNiB—Bildung erheblich reduziert, z.T. so-
gar ganz unterdriickt.

Mit U0, sind die Eisen- und Nickelbasislegierungen prak-
tisch bis zum Schmelzpunkt der Systeme (1300 °_ 1400 °C)
gut vertraglich.

Mit den in den Systemen festgestellten Zustandsanderungen
in Abhangigkeit von der Zeit und der Temperatur lieBen
sich GesetzméBigkeiten flr den Ablauf der einzelnen Wech-
selwirkungen finden. Zur Auswertung der Urandiffusion
standen die mit der Mikrosonde gemessenen Konzentrations-

WW“prOfIIE”zur“VErfﬁgung:“Die”Berechﬂung”vcn”Diffusi@nskbéf:”’””*

fizienten aus diesen Konzentrationsprofilen war jedoch
etwas problematisch, da in den meisten Fallen die Diffusion
nicht ungestdrt und gleichmdBig verlief und deshalb die
Randbedingungen fiir die Losung der 2. Fick'schen Gleichung

de = D d2c

nicht eindeutig festgelegt werden konnten. Mit einer Ndhe-
rungslosung auf Grund der Betrachtung vdn zwel extremen
Modellvorstellungen konnten Fick'sche Diffusionskoeffi-
zienten mit den erhaltenen Konzentrationsprofilen fiir die
Urandiffusion bestimmt werden. Im n#chsten Bild (Bild 8)
sind die Koeffizienten der Urandiffusion fiir die folgenden
Systeme in einem Arrhenius - Diagramm sufgetragen:

V/UN D=5,8. ’lo5 exp (- 97.500/RT)
VTi5Nb20/UN ‘D =14,5 . exp (-7%.000/RT)
VTi‘to/TIN D=1. exp (-64.000/RT)
VTi2¢c “'N D=3,2 . exp (~-66.000/RT)
VTiEo/UO2 D=1. exp (-64.000/RT)
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Koeffizienten der Urandiffusion in Vanadin-Titanlegierungen
sind noch nicht gemessen worden. Es existiereﬁ'jedoch Dif-
fusionskoeffizienten fir die Vanadin- und Titandiffusion in
Vanadinlegierungen gleicher Zusammensetzung. Die hier ge-
messenen Urandiffusionskoeffizienten liegen alle eine halbe
bis ganze GroBenordnung iber den Titan- bzw. Vanadindif-
fusionskoeffizienten. Am nachsten kommen sich die Diffu-
sionskoeffizienten in Reinvanadin. Beinahe gleich dagegen
sind die Aktivierungsenergien im Temperaturbereiech zwischen
1000 © und 1400 °C. Ganz in Ubereinstimmung mit den Lite-
raturwerten aber ist der Trend, daf namlich mit zunehmendem

Uber die Diffusionsgeschwindigkeiten des Stickstoffs lassen
sich bei den Vanadintitanlegierungen anhand dieser Unter-
suchungen keine genauen Angaben machen, auch nicht iber

eine evtl. Abhdngigkeit vom Titangehalt. Bei den Eisen-

at
[0)
by
by e
[o N

~ Nickellegierungen scheint die Stiecks
Eisengehalt zuzunehmen. (Bild 10)

Aus der Zeitabhingigkeit der Oxydation des UN in den Rein-
vanadinhiillen geht hervor, daBl ein Diffusionsschritt ge-
schwindigkeitsbestimmend war, wahrscheinlich die Sauer-
stoffdiffusion in der Oxidzone (Bild 9). Die Oxydation
selbst 1laBt sich auf Grund von vergleichenden Untersuchun-
gen nur durch eine Sauerstoffdiffusion durch die Hiille
erkléren. :

Die geschilderten Wechselwirkungen konnen groBtenteils
anhand bekannter thermodynamischer Daten gedeutet werden.
Titannitrid wird auf Kosten von UN gebildet, da der Wert
der freien Bildungsenthalpie filir Titannitrid groBer ist
als der fir UN. Dagegen 18Bt sich UN nicht zugunsten einer
Bildung von Vanadinnitrid zersetzen, da der Wert der
freien Bildungsenthalpie fur Vanadinnitrid kleiner ist

als fiir UN. Die Vertridglichkeit nimmt mit zunehmendem
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Titangehalt ab, weil bei hoheren Titangehalten die
freie Losungsenthalpie des Titans in der Legierung
kleiner wird.

Mit den Eisen- und Nickellegierungen verhdlt es sich
dhnlich. Je hdéher der Nickelgehalt, desto schlechter
die Vertraglichkeit, weil auch die LOsungsaffinitdt
des Nickels mit steigendem Nickelgehalt der Legierung
fallt. Das bessere Vertrdglichkeitsverhalten in den
geschlossenen Systemen 188t sich darauf zurilickfihren,
daB die Stabilitdt des UN mit fallendem Stickstoff-
partialdruck abnimmt, wahrend UNi5 davon praktisch

____unberithrt bleibt. R

Urandioxid ist eine relativ stabile Verbindung mit einem
Wert fur die freie Bildungsenthalpie, der iiber dem der
moglichen Reaktionsprodukte liegt. Insofern war es

nicht iberraschend, daB UO2 sich wesentlich besser ver-

traglich verhielt als UN.

Nicht ganz so eindeutig kann das unvertrédgliche Ver-
halten von VTiZ20 mit UO2 erklart werden. Doch 188t sich
eine plausible Deutung finden, wenn man davon ausgeht,
daB die Losungsaffinitat des Urans im Vanadintitanmisch-
kristall mit steigendem Titangehalt zunimmt. Eine Alter-
nativdeutung dazu wdre die Annahme, daB im VTi2o sich
geniigend Titannitridausscheidungen befinden, die fiir den
Sauerstoff als Senken wirken. Die Titannitridausschei-
dungen sind in genligend groBen Mengen im VTi2o gefunden
worden.

Die hier berichteten Ergebnisse berilicksichtigen nur die
plutoniumfreien Uranverbindungen. Was fir die Schnellen
Briter interessieren wird, ist das Vertraglichkeitsver-
halten der (U, Pu)-Mischoxide, -Mischnitride und-Misch-
karbide. Wir selbst haben noch keine Vertridglichkeits-
untersuchungen mit den (U, Pu) -Mischverbindungen durch-



149

gefihrt. Die Ergebnisse, die in der Literatur zu finden
sind, lassen Jjedoch erkennen, daB keine wesentlichen Un-
terschiede im Vertrédglichkeitsverhalten mit den Misch-
verbindungen mit Anteilen der betreffenden Pu-Verbindung
bis zu %0 Mol% und bel Temperaturen bis zu 1000 °¢ zu
erwarten sind.
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Die verschiedenen Priifverfahren zur Hiillmaterialaus-

wahl und ihr Wirklichkeitswert

H.J. Laue

1. Einleitung

Die Beanspruchungen der Brennstoffelementhiille eines schnellen Brut-
reaktors wurden in einem anderen Beitrag (1) bereits ausfiihrlich behan—
delt. Es erscheint mir fiir das hier vorgegebene Thema jedoch notwendig,
noch einmal die wichtigsten Beanspruchungsarten stichwortartig zu wie—

derholen. Ich habe mich dasbei weitgehend an die sog. NaZ-Studie, dem

Karlsruher Entwurf flir den natriumgekiihlten Prototyp-Brutreaktor (2) ge-
halten (Tabelle 1).

Besonders erwidhnenswert ist in dieser Aufstellung die hohe Hiillwandtempe-
ratur, die mit max. 700°C fiir austenitische Stihle bereits einige Proble-
me aufwirft. Die mit 8400 h angegebene Standzeit entspricht der reinen
Vollastzeit, bei einem Lastfaktor von 50 7 und dem minimalen Abbrand von

56 000 MWd/t muB man somit fiir die Auslegung der Brennstoffelemente mit

15 - 20 000 h Standzeit rechnen. Die durch das An— und Abschalten des Reak-
tors auftretende Wechselbeanspruchung 148t sich im Augenblick nur schwer
definieren. Der Einflu8 des Kiihlmediums ist beim Natrium auf die Korrosion
beschridnkt, bei gasgekiihlten Reaktoren (Helium, COZ’ Dampf) kommt der hohe
Kiihlmitteldruck hinzu (100 — 150 at), das Problem des Kriechbeulens spielt
dann eine wichtige Rolle. Die Natriumkorrosiom kann man in die sog. HuBere
Korrosion, d.h. eine Wanddickenverminderung bis maximal O,1 mm nach 2 Jah-
ren, und die sog. selektive Korrosion unterteilen. Beide Arten werden di-
rekt oder indirekt die Langzeiteigenschaften, d.h. die Standzeit der Hiill-
rohre beeinflussen. Die wichtigste Beanspruchung geht jedoch vom Neutronen-—

fluB bzw. dem iiber die Zeit integrierten FluB, der Neutronendosis, aus.
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Wichtigste Voraussetzung fiir die Auslegung des Brennstoffelementes ist
die Erprobung geeigneter Werkstoffe unter Beriicksichtigung aller Para-
meter und Beanspruchungen. Hier zeigen sich jedoch bereits die Schwie-
rigkeiten der Hiillmaterialentwicklung zum augenblicklichen Zeitpunkt.
Wihrend man mit gezielten Versuchen die meisten Parameter bzw. Bean~
spruchungen gut simulieren kann, ist das beim NeutronenfluB und in ge-
wisser Weise bei der Neutronendosis gar nicht m¥glich, Tabelle 2 soll
diese Behauptung bekridftigen. Der schnelle Neutronenflu8 (0,1 MeV) im
Na2-Reaktor wird in keinem der vorhandenen Testreaktoren erreicht, an-
dererseits hat mit hoher Wahrscheinlichkeit der NeutronenfluB einen gros-
sen EinfluB8 auf die Strashlenversprddung durch Fehlstellenagglomerate

bei Temperaturen von 600 - 700°C. Vergleichbare Neutronendosen, z.B.
23 2 23 2

10"” n/cm™ gegeniiber 2,6 x 10 n/om™ im Na2-Regktor, die vor allem fiir
die Heliumbildung iiber schnelle (n,a)~Reaktionen und den Einfluf des He—
liums auf die Stabilitit der Fehlstellenagglomerate wichtig ist, lassen
sich natiirlich durch lingere Bestrahlungszeiten erreichen, obwohl Leute

eigentlich nur in Zentralpositionen des DFR einigermaSen vergleichbare

Bestrahlungszeiten mglich sind. Die geringe Bedeutung thermischer Reak-
toren mit einem sehr weichen Spektrum, z.B. der Karlsruher FR2, wird aus
diesem Bild besonders deutlich. Wichtigste Aufgabe der Hiillmaterialent-
wicklung im augenblicklichen Zeitpunkt ist es deshalb, mit den vorhande-

nen Versuchseinrichtungen ein Optimum an Ergebnissen zu erzielen.

2. Priifverfahren und Apparaturen

Damit kommt der Kuswahl der Priifverfahren die entscheidende Bedeutung

zu, Wihrend fiir Vorversuche bzw. Vergleichsmessungen ohne Bestrahlung sog.

schung unkonventioneller Parameter, ich denke dabei vor allem an das Natrium
und die Neutronenbestrahlung, spezifische, eigens fiir diesen Zweck errich-

tete Versuchseinrichtungen notwendig.

So kann man die Natriumkorrosion nur in eigens dafiir entwickelten Kreis-

ldufen, sog. Loops, untersuchen, wobei man heute dazu iibergeht, kombinier-
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te Kreisliufe zu verwenden, die es ermdglichen, unter identischen Bedin-
gungen — Temperatur, Sauerstoffgehalt, Na-Geschwindigkeit - sowohl das
Korrosionsverhalten als auch die mechanischen Eigenschaften gleichzeitig
zu priifen. Als Beispiel miochte ich nur die Schemazeichnung eines ent-

sprechenden Loops zeigen (Bild 1) (3) und nicht niher darauf eingehen.

Ohne Zweifel kommt der Neutronenbestrahlung die zentrale Bedeutung zu, 7
und so haben sich im Laufe der Zeit verschiedene Bestrahlungseinrichtun—
gen bewdhrt, die ich der Vollstiéndigkeit halber kurz streifen mSchte. Der
einfachste Versuch ist ein offener Probentriger (ein sog. Korb), bei dem
die Proben vom Kiihlmittel umspiilt werden und damit die Probentemperatur

der Kiihlmitteltemperatur entspricht, das sind z.B. im BR2 in Mol 50°c.

Ihr Vorteil liegt im geringen Aufwand, der schnellen Verfiigbarkeit und
den geringen Nebenkosten. Die Proben werden anschlieBend bei beliebigen

Temperaturen gepriift.

Weit aufwendiger sind die sog. Hochtemperaturbestrahlungen. Die Proben

werden in einer elektrisch bwz. von einem Helium-Neon-Gasgemisch iiber ei-

nen Spalt geheizten Kapsel bei Temperaturen von 600 - 700°C bestrahlt.

Als Umgebungsmedium der Proben verwendet man Inertgas aber auch Natrium.
Die Priifung der mechanischen Eigenschaften erfolgt ebenfalls nach der Be-
strahlung. Durch den hohen technischen Aufwand und die geforderte Tempe-
raturkonstanz sind derartige Kapseln meist sehr teuer (30 - 50 000 DM/pro
Kapsel mit ca. 30 - 50 KleinzerreiBproben) und die Vorbereitungen nehmen

eine lange Zeit in Amnspruch.

Beide Bestrahlungsarten gehSren zu den sog. Nach-Bestrahlungsversuchen.

Da mit Sicherheit ein Unterschied zwischen den mechanischen Eigenschaften
der Legierungen nach der Bestrahlung und wdhrend der Bestrahlung bestehen,
wiirden schon sehr frih sog. in-pile Zeitstand- und Kriechversuche geplant

und durchgefihrt.

Mit dner in Karlsruhe entwickelten Bestrahlungseinrichtung (4,5) werden

diinnwandige RShrchen (Bild 2) bei Temperaturen zwischen 600 - 700°C mit
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konstantem Innendruck beaufschlagt und bis zum Aufreifen bzw. Undicht-
werden beansprucht und die Zeitstandfestigkeit ermittelt. Die tangen—
tiale Dehnung wird nach der Bestrahlung gemessen. Der Vorteil dieser Ver—
suche liegt in der zweiachsigen Beanspruchung entsprechend dem Hiillrohr
eines schnellen Briiters, genaue Aussagen iiber das Kriechverhalten und

die Zeitdehngrenzen sind nicht mdglich. Dazu bendtigt man echte in-pile—
Kriechapparaturen, bei denen die Dehnung wihrend des Versuchs im Reak-

tor kontinuierlich gemessen werden kann. Als Beispiel sei eine franzdsi-
sche Entwicklung gezeigt (Bild 3) (6). Die Belastung wird hydraulisch iiber
einen Faltenbalg auf die Zugprobe aufgebracht und die Dehnung {iber einen
mit den Proben verbundenen Kolben durch die Reflexion einer elekttbmagﬂe-

tischen Welle mit entsprechender Eichung iiber einen Vergleichskolben auf

einem Oszillographen gemessen. Andere Dehnungsﬁeﬂverfahren sind der induk-~
tive Weggeber bzw. das pneumatische Solex-Verfahren bzw. mechanisch iiber
ein Gestidnge. Derartige Versuche sind natiirlich besonders aufwendig und

damit teuer und natiirlich sehr stdranfillig.

Alle diese Versuche beschrinken sich auf das Hiillmaterial allein. Die
Wechselwirkung Brennstoff -~ Hiille unter Bestrahlung ist ein weiteres wich-
tiges Kriterium. Fiir Vertriglichkeitsversuche ist es ausreichend eine Brenn-—
stoff- und eine Hiillmaterialscheibe in Kontakt zu bringen und gemeinsam zu

bestrahlen.

Die eigentliche mechanische Wechselwirkung ist dagegen nur mit Bestrahlum-
gen ganzer Brennelemente zu untersuchen, wobei auf Grund der wenigen Anga-
ben liber das Brennstoffverhalten unter Bestrahlung nur mehr oder weniger
qualitative ja—nein-Aussagen miglich sind und die Hiille auf Grund des zu
niedrigen Neutronenflusses der zur Verfiigung stehenden Testreaktoren, z.B.
BR2 oder DFR, geringeren Beanspruchungen unterworfen wird. Das "Ja" dieser
Versuche ist damit noch kein gleichwertiges "Ja" fiir den Leistungsreaktor und
somit kommt der Extrapolation der verfiigbaren Ergebmnisse auf die zu erwarten-—

den Beanspruchungen besondere Bedeutung zu!
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3. Versuchsdurchfiihrung

Bevor ich mich mit diesem Problem ausfiihrlicher beschiftige, mchte ich
kurz die Hauptschwierigkeiten bei allen Bestrahlungsversuchen kurz strei~

fen, da sie in starkem MaBe den Wert der Versuche beeinflussen.

Wéhrend beil kohventionelfen;Yersuchen die sog. optische oder manuelle
"Berﬁhrung"'mlt dem Experlment ein wichtiges Kriterium ist, ist’ der*Ope*
rateur in unserem Fall auf MeBgeréte angewxesen, deren Aussagewert oft
durch die Bestrahlung,unkont:ollzerbar beeinflufit wird, man denke: nur an
dds Verhalten von Thérmoelementen unter Bestrahlung. Die regelmiBigen

i Abschaltungen des. Reaktors beeinflussen den Versuch, die unterschiedliche

y—Héizung iiber die’?tﬁfiinéélﬁnge und Versuhbsééuéf.macht die Einhaituhg
einer konstanten Temperatur besonders schwiefig. Ferner sind Kapillarréhr-
chen die elnzlge Verblndung zur Kapsel im Reaktor, ein Leerpumpen auf ein
annehmbares Vakuum ist nahezu ausgeschlossen, der hohe Restsauerstoffge—

halt in der Kapsel wirlit sich gerade auf Materialien mit hoher Sauerstoff-

affinitdt, z.B. Vanadin, stdrker aus als der Bestrahlungseffekt.

4. Versuchsauswertung

Kehren wir zuriick zum Problem der Versuchsauswerturng, oder besser -be-
wertung,und es erhebt sich die Frage, welchen Wert die einzelnen Bestrah-
lungsversuche fiir die Auslegung eines Leistungsreaktors haben. Der einfach-
ste Versuch ist die Bestrahlung im sog. Probenkorb, wobei die Probentempe-
ratur in thermischen Testreaktoren (IOOOC, in den vorhandenen schnellen Re-
aktoren ca. 400°C betrdgt. Sie bieten sich zur Vorauswahl geeigneter Legie-

rungen an, erfiillen sie auch diese Aufgabe?

Dazu sind ein paar Vorbemerkungen notwendig. Sie alle wissen, daB es bei

der Bestrahlung im Reaktor zu einer Wechselwirkung zwischen energiereichen
Neutronen und den Atomen des bestrahlten Materials kommt. Im einfachsten Fall
bilden sich Frenkelpaare. Die hohe Leerstellendichte, die bei energiereicher

Neutronenbestrahlung auftritt, fihrt zu Verlagerungskaskaden bzw. komplexen



167

Defekten, sog. Cluster. Durch kollabieren von Leerstellencluster bilden
sich stabile Versetzungsringe, Versetzungsnetzwerke bzw. durch Wachstum
von Clustern Poren oder Voids, d.h. dreidimensionale Leerstellenanhdu-—
fungen hoher Stabilit#dt. Diese Fehlstellenagglomerate blockieren bei ge-
niigend hoher Konzentration das Wandern von Versetzungen, was zu einer

Erhdhung der Streckgrenze und FlieB8spannung fithrt.

Alle diese Agglomerate sind jedoch nur unterhalb einer bestimmten Tempera-
tur stabil, d.h. abhingig von ihrer Stabilit#dt kommt es zu einer Uberlage-
rung von Erzeugung und Ausheilung der Defekte. Die Strahlenversprddung durch
energiereiche Neutronen ist damit vor allem eine Funktion der Erzeugungs-

rate der Fehlstellen, d.h. dem NeutronenfluB, und der Bestrahlungstempera-

tur, d.h. der gleichzeitig ablaufenden thermischen Erholung.
Aus zahlreichen Versuchen weiB man, daf bei Neutronenfliissen von 1012 - 1013
n/cmzsec ab 300°C Bestrahlungstemperatur kein Unterschied in den mechani-

schen Eigenschaften gegeniiber unbestrahlten Proben auftritt. Bestrahlungen

kWA Es)
. . i4 yJ . . . .
bei Fliissen von » 10  n/cm“sec zeigen im allgemeinen bei Temperaturen um

500%¢c - 600°C, abhidngig von der Neutronendosis, keinen meBbaren Einflu8,

Nach den bisherigen Ergebnissen kommt es erst bei Bestrahlungen bei noch
hoheren Neutronenfliissen zur Bildung so stabiler Defekte, die auch noch

bei Temperaturen oberhalb Ts/Z einen merklichen EinfluB auf die mechanischen
Eigenschaften ausiiben. In einem vorhergehenden Beitrag (7) wurden die Vor-
ginge bereits ausfiihrlich behandelt. Damit k&nnten jedoch Tieftemperatur-
bestrahlungen in thermischen Reaktoren eine gewisse Bedeutung haben. Da die
Ausheilung jedoch auch bei der anschliefenden Priifung bei hohen Temperaturen
ablduft, haben sie fiir die Untersuchung der Eigenschaftsinderung bei Schnell-
briitertemperaturen keinerlei Aussagewert. Lediglich Bestrahlungen bei Fliis-
sen von 2 1015 n/cmzsec und Temperaturen 300°¢C ergeben nach (7) Schwell-

werte, die sowohl mefbar als auch reproduzierbar sind.

Damit ist bereits eine Aussage mdglich, Bestrahlungen bei Neutronenfliissen

S lOM n/cmzsec und beliebigen Temperaturen ergeben keinerlei Hinweise iber

die Wirkung von Poren auf die Eigenschaften von Schnellbriiterwerkstoffen.
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Neutronenfliisse von 10M - 1015 n/cmzsec bewirken zwar Eigenschaftsin-

derungen, die jedoch nur bedingt typisch fiir die Anderungen in schnel-

i5

len Leistungsreaktoren sind. Erst oberhalb 10 n/cmzsec und Neutronen—

22 23

dosen zwischen 5 x 10" und 10 n/cm? ergeben sich merkliche Effekte

mit guter Aussagekraft.

Nach (8) fiihrt die sog. Heliumversprddung zu einer Beeinflussung der
Eigenschaften, vor allem der Duktilitdt. Dieser Effekt ist, wie Bild 4

(9) zeigt, auch nach Bestrahlungen bei tiefen Temperaturen deutlich nach-
weisbar. Hier ist jedoch eine klare Unterscheidung zwischen Bestrahlun-
gen in thermischen und schnellen Reaktoren notwendig und sinnvoll. Wihrend

in thermischen Reaktoren Helium hauptsdchlich iiber Blo(n,a)Li7-Reaktion

 gebildet wird, wobei das Bor bereits an den Korngrenzen angereichert war
und sich die Heliumblasen im Temperaturbereich merklicher Diffusion auch
dort bilden, erfolgt in schnellen Reaktoren die Heliumbildung homogen ver-
teilt im ganzen Material iiber verschiedene schnelle (n,a)-Reaktionen, von
denen die Reaktion Nisg(n,a)Fess‘

mit 4,2 mb die wichtigste ist. Man kann
somit in thermischen Reaktoren durch emntsprechende Borgehalte die Helium—
menge in einem schnellen Brutreaktor simulieren, wobei die Heliumvertei-
lung nicht den Schnellbriiterbedingungen entspricht, die jedoch wiederum

durch Zyklotronbestrahlungen simuliert werden kann.

Bestrahlungen bei tiefen Temperaturen erlauben damit relativ gute Aussagen
iiber die ﬁochtemperaturverspradung als wissenschaftliches Problem, sowie
tber den EinfluB von Legierungselementen und Vorbehandlungen. Bestrahlun-—
gen bei hohen Temperaturen sind jedoch bei all diesen Fragen aussagekrifti-
ger, vor allem weil wdhrend der Bestrahlung gleitchzeitig die Blasenbildung
erfolgt und damit auch ihr¢EinfluB8 auf Fehlstellenagglomerate, Versetzungen

und Ausscheidungen wirksam wird.

Und damit habe ich bereits das komplexe Wechselspiel zwischen Fehlstellen-
agglomeraten, Heliumblasen, Ausscheidungen, und der Bestrahlungstemperatur
angedeutet. Gewisse Anzeichen sprechen fiir ein unterschiedliches Ausschei~
dungsverhalten bei Hochtemperaturbestrahlungen gegeniiber normalen Wirmebe-

handlungen, dieser Effekt wird durch die lingeren Bestrahlungszeiten zur Er-
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reichung vergleichbarer Dosen mit einem Brutreaktor mSglicherweise

noch verstdrkt. Eine Deutung ist hier besonders schwierig und so kén-
nen die Ergebnisse in Bild 5 nach (10), d.h. Abfall der Zeitstandfestig-
keit mit steigender Dosis und damit Bestrahlungs- und Glithzeit, allein
von der Strahlenschiddigung aber auch von der Wirmebehandlung und Bestrah-
lung herriilhren. Dieses Beispiel zeigt, wie schwierig die Deutung derar-

tiger Versuche sein kann.

Alle bisherigen Uberlegungen gingen vom reinen Bestrahlungsversuch mit
nachfolgender Priifung der Eigenschaften aus, d.h. einer Konservierung der
Strahlenschdden iiber die Bestrahlung hinaus. In einem Briiterhiillrohr er-

folgt jedoch die Belastung bei gleichzeitiger Bestrahlung und die Frage

erhebt sich, inwieweit im sog. Nach-Bestrahlungsversuch Aussagen iiber die
Eigenschaften wihrend der Bestrahlung méglich sind. Die Theorie gibt dafiir
oder dagegen kein klares Argument, auch die experimentellen Ergebnisse sind
einseitig und damit nicht sehr aussagekriftig. Konzentrieren wir uns auf

den wichtigsten Kennwert, die minimale Kriechgeschwindigkeit. Die zahlrei-

chen Kriechversuche nach der Bestrahlung vermitteln kein einheitliches Bild,
von einer starken Abnahme bis zu einer groBen Zunahme der Kriechgeschwin-
digkeit mit allen Zwischenstufen liegen Ergebnisse vor. Auf der anderen Sei-
te zeigen die wenigen In-pile-Kriechversuche, z.B. franzdsische bzw. die
Hanford-Versuche (11), keinen EinfluB der Kriechgeschwindigkeit durch die
Bestrahlung. Die Versuche jedoch sind alle in Reaktoren mit Flﬁssen;>1014
n/cmzsec durchgefiihrt. Ahnliche, jedoch nicht so eindeutige Ergebnisse er-
brachten die In-pile-Rohrinnendruckversuche in Oak Ridge, Dounreay und Karls-
ruhe wobei die Kriechgeschwindigkeit aus dem Verh#ltmis Bruchdehnung/Stand-
zeit ermittelt wurde. Diese Annahme ist nur richtig bei vernachligsigbarem
Primir- und Tertidrbereich. Es ist deshalb notwendig, diese Annahme durch ge-
zielte In-pile-Kriechversuche zu iiberpriifen. Der EinfluB8 des Neutronenflus-
ses kann dagegen nur in gewisse;\G;enzen untersucﬁt werden. Vergleichende
Bestrahlungen im DIDO-Jiilich (6 x 1013 n/cmzsec) ~ BR2-Mol (4 x !014

DFR-Dounreay (2 x 10is n/cm?sec) bieten sich an, wobei die beiden ersten

n/cmzsec)~—

thermischenReaktoren sind mit dem bekannten Blo(n,a)Li7-Ptob1em und ver—

gleichsweise sehr weichem Spektrum.
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Welche anderen Mdglichkeiten bleiben? Im Beitrag (7) wurde der Ein-
fluB des Heliums auf die Keimbildung und Stabilisierung der Poren an-

5. 1016 n/cmzsec ist das Helium még-

gedeutet. Bei Fliissen von 5 x 10
licherweise nicht mehr notwendige Voraussetzung, die hohe Leerstellen-
dichte und Ubersdttigung erwirkt dann allein die hohe Porendichte. Damit
ist andererseits eine Simulation des hdheren Flusses durch gri8ere He-
liummengen mdglich, so kdnnten sich z.B. Ni-Legierungen, durch den iiber
die Niss(n,a)FeSS-Reaktion hoheren Heliumgehalt #hnlich verhalten wie

austenitische Stdhle im hdheren NeutronenfluS.

Ein weiteres ungeklirtes Problem ist die Ubertragbarkeit einachsiger

Beanspruchungen auf die zweiachsige Belastung einer Brennelementhiille.

3 : e 4 3 e I 188 3 ok A A3 T e a1
GemZ8 Bild 6 ist die Radialspannung vernachlissigbar und die Tangential-
Lr28 U

spannung somit nach Mohr o, = omax - omin gleich der Vergleichsspannung.

In der Kriechmechanik ist damit entsprechend

i & = k.on {1
v ¢ n

die Tangentialspannung ausschlaggebend.
Die Dehnungsgeschwindigkeit in Tangentialrichtung entsprechend
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reduziert sich unter gewissen Annahmen zu
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Aus den Beziehungen (1) und (3) lassen sich die wichtigsten GesetzmiBig-—
keiten fiir die zweiachsige Belastung, einschlieflich dem integralen Druck-
aufbau, ableiten. Nach Beziehung (3) sollte damit bei gleicher Standzeit
die tangentiale Dehnung 3/4 der einachsigen Dehnung im Zugversuch sein. Aus
zahlreichen Versuchen wird jedoch deutlich, daB dieses Kriterium selbst

bei unbestrahlten Proben nicht erfiillt wird und die Ansitze nicht der Wirk-
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lichkeit entsprechen. Durch gezielte Versuche wird man dieses Prob-
lem in Zukunft zu deuten versuchen, wobei das Herstellungsverfahren

der Rohre eine wichtige Rolle spielen sollte.

Ferner sind aber auch alle Ergebnisse des dreiachsigen Spannungszustan-

des, z.B. von gekerbten Proben im einachsigen Versuch, wertlos fiir den
zweiachsigen Versuch. Eine Legierung, die z.B. im gekerbten und ungekerbten Zu-

stand ein unterschiedliches Spr8dbruchverhalten zeigt, wird sich nach bisheri-
gen Erfahrungen im zweiachsigen Innendruckversuch mdglicherweise v6llig
anders verhalten. Kerbversuche sind somit letztlich ungeeignet fiir die
Beurteilung von verschiedenen Hiillmaterialien.

Der Rohriﬁnéﬁdruck;éfsﬁéﬁ gewinnﬁ déﬁit éié;k ah ﬁédeﬁtung, éﬁwéﬁiwdie
Messung der Kriechgeschwindigkeit bei derartigen Versuchen nur bedingt
mbglich ist. Ferner spielt die Definition der Standzeit eine wichtige
Rolle, d.h. der Zeitpunkt bei dem im einaxialen Versuch der Bruch der

Probe einsetzt. Im allgemeinen setzt man die Standzeit im Rohrinnendruck-

versuch gleich dem Beginn des Druckabfalls, wobei metallographische Un-
tersuchungen zeigten, daB die Risse nicht durchlaufen sondern riumlich ver-
setzt sind und entlang der Kerngrenzen fiihren, dhnlich den ersten Anris-
sen an Tripelpunkten im Tertiirbereich des einachsigen Versuchs. Da die
Abnahme des Innendrucks zu einer Belastungsverminderung fiihrt, wihrend

im einachsigen Versuch durch eine Querschnittsverminderung eine Spannungs-
zunahme bei konstanter Belastung auftritt, ist schon aus diesem Grund ei-

ne Vergleichbarkeit nur schwer mdglich.

Einachsige Versuche sind dagegen fiir grundsitzliche Fragen von groBer
Bedeutung, man denke nur an die Einfliisse von Wandstirke und Texturen,

das Verhdltnis Verformungs—- zur Belastungsrichtung, Verformungsgrad, Bruch-
mechanismus und das Ausscheidungsverhalten. SchlieBlich ist aber auch der
Rohrinnendruckversuch nur ein Schritt fiir die Auslegung von Brenmstoffele-
menthiillen. Neben dem Spaltgasdruck, der beim ersten Amrif schnell abfillt,
spielt der Schwelldruck des Brennstoffs eine wichtige Rolle. Da jedoch die
Kriecheigenschaften des Brennstoffs weitgehend unbekannt sind, kann man nur

Vermutungen iiber seinen Einflu8 auf die Hille aussprechen. Im Grunde genom—
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men ist der Brennstoffdruck mit der unabhingigen Belastung im einach-
sigen Versuch gleichzusetzen. Abhdngig vom Verhiltnis Spaltgas— zum
Brennstoffdruck kann es in der Hiille entweder zu relativ ungef#hrli-
chen Rissen, wie Versuche in Cadarache gezeigt haben, oder zum vdlligen
AufreiBen kommen, was aus sicherheitstechnischen Griinden nicht zuldssig

ist.

Ein weiterer, noch weitgehend unbekannter Faktor ist die durch das An-

und Abschalten des Reaktors herrithrende thermische und mechanische Wech-
selbeanspruchung. Erste vorliufige Ergebnisse lassen eine weitere Abnah-
me der Standzeit vermuten, diesem Problem wird man in Zukunft weit mehr

Aufmerksamkeit widmen miissen.

5. Mdglichkeiten der Computer Simulation

Wir haben gehdrt, daB ein integraler Test unter identischen Bedingun-

gen, bezogen auf den Leistungsreaktor nur bedingt realisierbar ist, Man
ist damit auf Extrapolationen und Kombinationen angewiesen, die z.B. mit

geeigneten Computer-Programmen leichter durchfithrbar sind.

Computer-Programme zur Kriechmechanik unter Beriicksichtigung des inte-
gralen Druckaufbaus, dem Temperaturgradienten in der Hiillwand und den
bisherigen theoretischen Ansitzen fiir den zweiachsigen Spannungszustand
gibt es in Karlsruhe bereits (12,13). Der Bestrahlungseinfluf ist jedoch
nur iiber die Kriechparameter k und n mégiich. Es ist deshalb notwendig,
festkdrperphysikalische Schadensmodelle durch die Ergebnisse der Bestrah-
lungsversuche zu untermauern und mSglichst mit den kriechmechanischen An-

sdtzen zu' verbinden.

Die hier geschilderten Bestrebungen stehen noch ganz am Anfang, fiir eine
sinnvolle Bewertung der einzelnen Versuchsergebnisse im Hinblick auf den
Einsatz optimaler Hiillmaterialien in einem Prototypreaktor sollten sie je-

doch in Zukunft stdrker in den Vordergrund treten.
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6. SchluBbetrachtungen

Ich habe versucht, vor allem die Schwierigkeiten einer sinnvollen
Hiillmaterialentwicklung fi#ir schnelle Brutreaktoren aufzuzeigen. Es muf
jedoch aueh gesagt werden, daB eine Vielzahl von Ergebnissen und Erkennt-
nissen bereits vorliegen. Sie versetzen uns schon heute in die Lage, Hiill-
materialien fiir schnelle Brutreaktoren auszuwdhlen und die gestellten
Sicherheitsforderungen zu erfiillen. Fiir eine noch bessere Ausnutzung der
Materialien sind jedoch noch eine Reihe von Fragen ungeklirt. Grundlagen—
orientierte Einzelversuche und Brennstoffelementversuche, gegebenenfalls
kombiniert mit entsprechenden Computerprogrammen, werden deshalb in n#ich-

ster Zeit im Vordergrund stehen.

Der in einem Leistungsreaktor herrschende hohe Neutronenfluf ist jedoch
z.Zt. mit den vorhandenen Reaktoren nicht erreichbar und theoretisch nur
bedingt simulierbar. Unabhingig vom Bau des 300 MWe-Prototypenreaktors

ist deshalb ein leistungsfihiger Materialtest-Reaktor unbedingt notwendig.

Dieser Reaktor solite in etwa einen FluB von 1,5 x 10!6 n/cmzsec haben, um
die Versuchszeiten mbglichst abzukiirzen und auch fiir weitere Entwicklungen
genligend leistungsfihig zu sein. Es ist zu hoffen, daf diese Aufgabe bald
zu einem zentralen Entwicklungsprogramm des Kernforschungszentrums Karls-

ruhe und der Reaktorindustrie wird.



174

7. Literaturverzeichnis

(1) K. Kummerer: Die Beanspruchung der Brennstabhiille bei schnellen
Brutreaktoren

(2) K. Gast, E.G. Schlechtendahl
Schneller Natriumgekiihlter Reaktor Na2 - KFK-660 (Oktober 1967)

(3) W.E. Ruther
Combined Corrosion — Mechanical Properties Facility for Vanadium
Alloy Evaluation \
USAEC - Working Group Meeting, Berkeley/Calif. 24. - 25. Juni 1968

{(4) W. Kramer, L. Schmidt, H. Will .
Bestrahlungseinrichtung zur Hiillmaterialuntersuchung fiir schnelle
Brutreaktoren — Kerntechnik 9 (1967), S. 499

(5) H.J. Laue, H. BShm, H. Hauck
Multi-axial In-Reactor Stress—Rupture Strength of Stainless Steeis
and a Nickel-Alloy
KFK 814 (1968): 71. Annual Meeting of the ASTM, 23. ~ 28. Juni 1968
San Francisco/Calif.

(6) Prospekt: Centre d'Etudes Nucleaires de:zGrenoble, Service des Piles

(7) H. bdhm, Porenbildung unter Bestrahlung

(8) H. Hauck: Hochtemperaturversprddung durch Neutronenbestrahlung

(9) M. Kangilaski, J.S. Perrin, R.A. Wullaert
Irradiation-induced Embrittlement in Stainless Steel at elevated
Temperature — 71. ASTM Annual Meeting, 23. ~ 28. Juni 1968, San
Francisco/Calif.

(10) 1I.P. Bell, J. Standring, P.C.L. Pfeil, G.H. Broomfield, K.Q. Bagley,

A.S. Fraser: The Effect of Irradiation on the high temperature Pro-
perties of Austenitic Steels and a Precipitation hardemed Nickel Alloy
69. ASTM Annual Meeting 1966, Atlantic City, Paper No. 65



175

(11) J.A. Williams, J.W. Carter
Creep of Annealed Type 304 Stainless Steel during Irradiation and
its Engineering Significance
ASTM-STP-426: The effect of Radiation on structural Metals, ASTM-
Philadelphia 1968

(12) G. Schmidt ,
Ein Rechenverfahren zur festigkeitsmiBigen Auslegung der Brennstab-
hiillrohre bei fliissigmetallgekiihlten schnellen Reaktoren
KFK-808 (1968) |

(13) M. Guyette, private Mitteilung




176

BEANSPRUCHUNGEN DER BRENNSTOFF-ELEMENT-HULLE
EINES NATRIUMGEKUHLTEN SCHNELLEN BRUTREAKTORS [Na2]

ABMESSUNGEN 2675 X 6.0 X 0.38 mm
MAXIMALE HULLWAND -TEMPERATUR 696 °C
TEMPERATURGRADIENT IN DER HULLE 21°¢C

STANDZEIT [ VOLLASTTAGE ] 350d & 8400 h

BRENNSTOFF-bzw. SPALTGASDRUCK , MAX.

100at 27.0kg/mm? TANG. SPANNUNG

WECHSELBEANSPRUCHUNG , THERM., MECH.
[AN -bzw. ABSCHALTEN DES REAKTORS]

ca. 50 -100 ZYKLEN
[ ZWISCHEN 300 u. 700°C ]

KUHLMEDIUM :NATRIUM
GESCHWINDIGKEIT :5.5 m/sec

SELEKTIVE KORROSION ;
WANDDICKENVERMINDERUNG{maxQimm ]

NEUTRONENFLUSSDICHTE , MAX.: [ total 1

8.7 X 105 n/cm?sec .-

SR IR L>0IMev] | 48 %105 n/ecmZsec , B I
NEUTRONENDOSIS , MAX.  : [total 1 26 X102 n/em?
:[ > 0.1MeV ] 145 X 102 n/em?
Tabelle |
VERSUCHSREAKTOREN

THERM. REAKTOREN

SCHNELLE REAKTOREN

IN BETRIEB GEPLANT Na2
FR2 | BR2 ODIE | EBR & DFR |EFFBRAIRAPSODIE| EFFBR | GfK
KARLSRUKE MOL,BEISIE FRANKREICH USA ENGLAND USA [FORTISSIMO OXID
LEISTUNG
YA 60 22 42 60 200 | 40 430 730
[ Mwth]
NEUTRONENFLUSS
[ ToTAL ] - - 1.8 21 25 4,7 30 8.2 8,7
[ x10®n/emZsec ]
NEUTRONENFLUSS
[> 01mMev ] | 0004 | 056 1.6 177 2,22 35 25 50 L8
[ x10®n/cm?sec]
LASTFAKTOR 0.75 0,6 0,6 0,6 0,6 0,6 0.6 0.6 1.0
BEZOGEN AUF]
10%n /e m?
BESTRAHLUNGSZEIT
FUR
10%n Jcm? 1000 10 3,7 33 2,65 1,7 2,55 1.18 0.7
[ JAHRE ]

Tabelle 2
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Na- KREISLAUF FUR KORROSIONSVERSUCHE UND
PRUFUNG DER MECHANISCHEN EIGENSCHAFTEN

TIEFTEMPERATURBEREICH HOCHTEMPERATURBEREICH
550°C 750°C MAX.
v L
—{M}
HAUPTWARME - | |HEIZUNG M
e Fal TAUSCHER 'y J
hd SR |
HEIZUNG L ———
DURCHFLUSS -
KOHLER sinstolibor) MESSER
Lijl T
T | Rl
PUMPE
WARMETAUSCHER
= =
PUMPE i _:_f:]KALrFALLE

REINIGUNGSSYSTEM

M: PRUFUNG MECHANISCHER EIGENSCHAFTEN
[ ZEITSTAND-U. KRIECHVERSUCHE }
c: KORROSIONSYERSUCHE

MAXIMALE TEMPERATUR : 750 °C
MAXIMALES AT : 200 °C
DURCHSATZ : 1300 kg/h
MAXIMALE Na- GESCHWINDIGKEIT AN DEN PROBEN 9 misec
KONSTRUK TIGNSMATERIAL : 4550 [AIS1347)

Biid 1
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 PROBE FUR ROHRINNENDRUCKVERSUCHE

Bild 2




179

60
s »——x  UNBESTRAHLT
50 Nas, 0--—-—0 2.1x 1022 n/cm?
N\ b——-4 21%10Z n/cm?
\\ th BEI980°C
- GEGLUHT
= 40 \\ y
)
3 N N
% 30 \ N
i} Na
=1 ~
1]
a o ™
3 20 Y ~ ,\
i ~ ~,
) )]
IT.! \\\ l'k\ \\‘\
& S / ‘i"\
10 “ /l ‘\ X
‘\.,o___-—ﬂ/ \\
0 N

0O 100 200 300 400 500 600 700 800
TEMPERATUR [°C ]

GLEICHMASS-DEHNUNG VON AISI347 NACH
EINER BESTRAHLUNG BEI! 50°C

[ NACH M.KANGILASKI u.a. , BMI ]

Bild 4
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[kp/mm?] TANGENTIAL- SPANNUNG
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Bild 5
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Hauptspannungenin einem dinnwandigen Rohr bei innendruckbean-

spruchung
Tangentialspannung Axialspannung Radialspannung
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Austenitische Stihle als Hiillwerkstoffe fiir Schnelle Brutreaktoren

von
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Einleitung

Unter den Hiillwerkstoffen fiir Schnelle Brutreaktoren nehmen die auste-
nitischen Stihle eine Sonderstellung ein, da sie bereits in erhebli-
chem Umfang in schnellen Testreaktoren wie EBR-2 und DFR als Hiillwerk-
stoff eingesetzt wurden und dariiber auch fiir alle geplanten und im Bau
befindlichen Na-gekiihlten schnellen Reaktoren vorgesehen sind. Da je-
doch erhebliche Unterschiede in den Anforderungen an das Hiillmaterial
fiir Testreaktoren einerseits, Prototypen und Leistungsreaktoren ande-
rerseits bestehen, existieren noch zahlreiche ungeldste Probleme hin-

sichtlich der Langzeitverwendung in Leistungsreaktoren.

Im folgenden soll versucht werden, einen kurzen Uberblick iiber die in

Betracht kommenden Stdhle zu geben und den EinfluRf der verschiedenen
Stahlparameter auf die fiir die Verwendung als Hiillwerkstoff wichtigen

Eigenschaften zu erdrtern.

Auswahlkriterien

Auf die verschiedemen Auswahlkriterien fiir Hiillwerkstoffe ist bereits
in einer Reihe der vorausgegangenen Vortrige eingegangen worden, so
daB an dieser Stelle eine kurze Zusammenfassung geniigt. Die wichtig—

sten Forderungen sind:

1. M8glichst geringe Neutronenabsorption im schnellen FluS8,
d.h. keine zu hohen Gehalte an Mo,W, Nb, Ta.

2. Ausreichende Festigkeit bei Temperaturen zwischen 550°
und 700°C, um den mechanischen Beanspruchungen des Spalt-
gasinnendrucks bzw. Brennstoffschwellen sowie thermischer

Spannungen standzuhalten.

3. Ausreichende Korrosionsbestindigkeit in strimendem Natrium
bei obigen Temperaturen. Hier hat H. U. Borgstedt in sei-
nem Bericht schon darauf hingewiesen, daB das Korrosions-
verhalten der austenitischen StZhle nicht sehr unterschied-

lich ist, d.h. durch die Stahlzusammensetzung nicht stark
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beeinflu8t wird, zumindest was die abtragende Korrosion

betrifft.

4. Eine mOglichst geringe Strahlenschidigung, d.h. geringe
Versprddung und Erniedrigung der Zeitstandfestigkeit als
Folge der Bestrahlung. Auf diesen Punkt, der das zentra-
le Problem darstellt, wird spiter noch niher eingegangen.

1)2)

Wie bereits an anderer Stelle erwihnt, sind es ein-
mal die durch (n,a)—-Reaktionen hervorgerufene Hochtempe-
raturversprddung und die Porenbildung (neben der Ausbil-

dung eines Versetzungsnetzwerkes), die das Bestrahlungs-

verhalten bestimmen. S - _

2.1 Neutronenphysikalische Gesichtspunkte

Bei den Auswahlkriterien kann man unterscheiden zwischen solchen die

Standzeit des Brennelements nicht bestimmenden GroRen wie Neutronen—

absorption und den die Standzeit begrenzenden Gré8en.

Vom Standpunkt der Neutronenabsorption ist wie bereits darauf hinge-
wiesen wurde, zu fordern, da8 der Gehalt am stark absorbierenden Ele-
menten wie Mo, W und Nb im Stahl ‘so niedrig wie méglich zu halten ist.
Hier sollte jedoch erwdhnt werden, daf im weicheren Spektrum eines
z.B. dampfgekiihlten Briiters der nachteilige Einfluf der genannten Ele-
mente sehr viel gréBer ist als im hirteren Spektrum eines Na—Briiters.
Von den Hauptlegierungsbestandteilen der austenitischen Stéhle liegen
die mittleren mikroskopischen Absorptionsquerschnitte fiir das Spek-

Daefldmana L 2a
DLULELDS UEL.

0,013 b/At fiir Fe, 0,008 b/At fiir Cr, 0,026 b/At fiir Ni.

Die Unterschiede sind zwar merklich, insbesondere ist der hdhere Ab-
sorptionsquerschnitt des Nickels hervorzuheben, doch sind bei den in
Betracht kommenden Konzentrationsbereichen derkaustenitischen Stidhle
die Effekte nicht so groB, daf man aus Griinden der Neutronenabsorp-

tion z.B. auf Stidhle mit niedrigem Ni-Gehalt hinarbeitet. Man wird
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sich bei der Auswahl und Entwicklung der Stdhle daher von den ande-

ren die Standzeit begrenzenden Eigenschaften leiten lassen.

2,2. Standzeitbestimmende Gr&8en

Als standzeitbestimmende Gréflen sind die Zeitstandfestigkeit bzw. im
Falle einer maximal zuldssigen Dehnung, die Kriechgeschwindigkeit so-
wie die Korrosionsrate zu berilicksichtigen, und zwar unter dem Einflu8

der Bestrahlung.

Die starke Versprddung der Stdhle als Folge der Neutronenbestrahlung

_ _ _kann ebenfalls das Ende der Standzeit eines Brennelementes bestimmen,

wenn die Duktilit3t auf so kleine Werte abfidllt, daR an sich zulissi-

ge Hillrohrdeformationen bereits zum Bruch fiihren.

Als weiterer standzeitbebegrenzender Vorgang ist das Hiillmaterial-

schwe}}eagin£elge—Po§gabilduag—anzusehea;und4zwax—dannj4&muu¥4knxﬂpgggggggggg;444f
das Schwellen eine unzuldssige Verengung der Kiihlkanile eintritt

oder ungleichmiBiges Schwellen zu starken Verspannungen innerhalb

des Subassembly fiihrt.

Unter den genannten Auswahlkriterien spielt die Kriechfestigkeit eine
besondere Rolle, da sie zunichst allein unter Beriicksichtigung der
Werte des unbestrahlten Werkstoffes eine Vorauswahl erlaubt. Die For-
derung geht dabei nach einer mdglichst hohen Zeitstandfestigkeit (zu-
mindest im Falle nicht beliifteter (non-vented) Brennelemente), wobei
ein Mindestwert vom == 15 kp/mm2 fiir die lg?O-Stunden-Zeitstandfestig-

.
keit be

pbe
N

Rich e y kann n

50°C als Richtwert gelten Diese Bedingung wird von
einer Reihe hochwarmfester austenitischer Stdhle mit etwa 15-16Z Cr
und 13-167 Ni erfiillt. In Bild | sind zum Vergleich die Zeitstandfe-
stigkeiten bei 650°C einer Reihe hochwarmfester austenitischer Stihle

4,3,6,7) bekannt sind. Die Zusam-

aufgefiihrt, wie sie aus der Literatur
mensetzung dieser St#hle ist in Tabelle | wiedergegeben. Vom Standpumkt
der Neutronendkonomie sind die Unterschiede bei diesen Stihlen sehr ge-

ring,
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Die endgiiltige Auswahl des optimalen Stahles sowie die mSglicherwei-

se erforderlichen Weiterentwicklungen werden sich bevorzugt nach dem

Bestrahlungsverhalten richten, das in den folgenden Abschnitten be-

handelt wird.

3. EinfluB einer Neutronembestrahlung auf das Verhalten der St&hle

Versucht man das Verhalten der austenitischen Stdhle unter Bestrah-

lung zu beurteilen und zu verstehen, so erscheint es zweckmidfig zwi-

schen den folgenden GrdRen bzw. Vorgingen zu unterscheiden:

l.

2.

3.

Duktilitdt sowie Standzeit im Zeitstandversuch
(Hochtemperaturversprddung)

Schwellen (Porenbildung)

o

3.1. EinfluB der Bestrahlung auf die Kriechgeschwindigkeit

Eine Beeinflussung der sekundiren Kriechgeschwindigkeit unter Bestrah-

lung in dem zur Diskussion stehenden Temperaturbereich ist zu erwarten,

wenn

Die im dynamischen Gleichgewicht vorliegende Fehlstel-
lenkonzentration wesentlich hSher liegt als die ther-
mische Fehlstellenkonzentration. (Dies gilt zumindest

bei diffusionsgesteuerten Kriechvorgingen).

Wahrend der Zeitstandversuche ablaufende Ausscheidungs-

vorginge durch die Bestrahlung beschleunigt werden.

Stabile Defektcluster bzw. Versetzungsnetzwerke gebildet
werden, die der Versetzungsbewegung einen Widerstand ent-

gegensetzen.

Ein Abbrand von Elementen erfolgt, die die Kriechge-
schwindigkeit beeinflussen, wie z.B. Bor oder Stick-

stoff.

Kriechgeschwindigkeit e
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Eine Anderung der sekundiren Kriechgeschwindigkeit auf Grund einer

stark erhdhten Fehlstellenkonzentration infolge der Bestrahlung ist

16

bel den zu betrachtenden Neutronenfliissen bis etwa 10 n/cmzs und

dem in Frage kommenden Temperaturbereich von etwa 600-700°C fiir

8)

Stdhle kaum zu erwarten °. Dies wurde durch in-pile Kriechversuche

9)

kundiren Kriechgeschwindigkeit zwischen 500 und 700°C durch die Be-

bestdtigt “/, die beim Stahl vom Typ 304 keine Veridnderung der se-

strahlung erkennen lieBen. Ergebnisse von Untersuchungen an dem

10)

gleichen Stahl, die von E. E. Bloom durchgefiihrt wurden, zeigen
keinen Unterschied im Kriechverhalten widhrend Bestrahlung und nach
Bestrahlung, was ebenfalls darauf hinweist, daB keine Beschleunigung

des Kriechens durch eine erhShte Fehlstellenkonzentration vorliegt.

Auch bei in-pile Kriechversuchen mit dem Stahl 316 konnte keine An-

derung der Kriechgeschwindigkeit beobachtet werden 11).

Wesentlich wahrscheinlicher sind Anderungen der sekundiren Kriech-

geschwindigkeit unter Bestrahlung iiber die anderen aufgefiihrten Fak-
toren, insbesondere iiber die Beeinflussung von Ausscheidungsvorgin—

gen oder die Bildung sehr stabiler Versetzungsnetzwerke.

Der Abbrand bestimmter das Kriechverhalten mitbestimmender Elemente,
wie z.B. Stickstoff oder Bor sollte im schnellen FluB erst bei sehr

hohen Neutronendosen eine Rolle spielen.

Vom Standpunkt des Bestrahlungseinflusses auf die sekunddre Kriech-
geschwindigkeit kann man, abgesehen von einer mtglichen stirkeren
Empfindlichkeit von St3ihlen, die im Verlauf der Beanspruchung zu
Ausscheidungsvorgingen neigen, keine Kriterien fiir die Auswahl eines
Stahles angeben. Fiir Abschitzungen erscheint es daher gerechtfertigt,
die sekundire Kriechgeschwindigkeit von St3hlen in dem genannten Tem—
peraturbereich als von der Bestrahlung nur geringfiigig beeinfluft an—

zusehen.
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Hochtemperaturversprodung

Fiir die Beurteilung eines Stahles ist weiterhin seine Versprddungs-
neigung unter Bestrahlung von entscheidender Bedeutung, da sie die
maximal zuldssige Dehnung bestimmt. Uber die Ursachen dieser Hoch-
temperaturversprddung wurde bereits in einem vorangegangenen Vortrag

)]

eingehend berichtet /. Ein ausgezeichneter Uberblick iiber die Vor-

ginge und Ursachen der Hochtemperaturversprédung findet sich in ei-

12)

ner Arbeit von D. R. Harries .

Die Hochtemperaturversprddung, die auf das durch (n,a)-Reaktionen
gebildete Helium zuriickgefithrt wird, macht sich bekanntlich in ei-

ner Erniedrigung der Duktilitdt und Standzeit bei Temperaturen

oberhalb ~ 0,4-0,5 Ts bemerkbar, wie Bild 2 am Beispiel des Stah-
les X8CrNiMoVNb 1613 zeigt.

Nach den derzeitigen Vorstellungen sind es im wesentlichen die fol-

genden Faktoren, die fiir das Auftreten bzw. das AusmaB der Hochtem—

peraturversprdodung mafgebend sind:

1. Die erzeugte He-Menge
2. Die Verteilung des Heliums
3. Das Bruchverhalten des Stahles, d.h. seine

"Neigung zum interkristallinen Bruch”.

Grundsidtzlich zeigt sich, daB bei jedem Werkstoff die Versprddung
mit zunehmender Dosis, d.h. zunehmender He-Menge ansteigt}z’}B),

daB aber beim Vergleich der Duktilitdtsabnahme verschiedener Werk-
stoffe die HShe des He~Gehaltes kein absolutes MaB der Versprddung
ist. Hier spielt zweifellos das Bruchverhalten eine maBgebende Rol-
le. Es ist somit zwar schon wichtig, die St#hle hinsichtlich der in
ihnen durch (n,a)-Reaktionen erzeugten He-Mengen zu vergleichen, ein

absolutes MaB fiir die Versprddung liefert sie jedoch nicht.

Als wichtigste He-Erzeuger im schnellen FluB miissen die folgenden

Elemente angesehen werden:
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n, )L L

Ni 4,2
Fe 0,4
' 600
N 41

Von den genannten Stihlen liegt der Stahl 4988 am ungilinstigsten,
wenn man die erzeugte He—-Menge betrachtet, doch sind die Unter-
schiede nicht so gro8, daB man deshalb ein stark unterschiedli-

ches Bestrahlungsverhalten erwarten sollte. Vorwiegend scheinen

die im folgenden noch ndher zu erliuternden Unterschiede in der
Bestrahlungsversprédung auf andere Werkstoffeigenschaften zuriick-
zufiihren sein und entziehen sich damit, wenigstens noch z.Zt.

einer ganz exakten Erfassung.

Im folgenden soll so kurz wie mbglich versucht werden, den der-
zeitigen Stand der Ergebnisse iiber das Bestrahlungsverhalten der
austenitischen Stdhle zu skizzieren und zwar bereits unterteilt

nach den EinfluBparametern.

3.2.1 EinfluB der Legierungselemente

Ein Zusammenhang zwischen dem Gehalt an Hauptlegierungselementen
Fe, Ni, Cr und dem AusmaB der Hochtemperaturversprddung kann auf

Grund der vorliegenden Ergebnisse nicht festgestellt werden, zu-

Verfligung stehenden Konzentrationsbereich. Aber auch die Ergebnis-
se an Incoloy 800, d.h. Werkstoffen mit htherem Ri-Gehalt lassen
keinen Einfluf der Elemente, z.B. als Folge h8herer He-Produktion
erkennen. Das gleiche gilt auch fiir die anderen Zusatzelemente wie
Mo, W, V, bei denen ebenfalls bisher kein direkter Zusammenhang

mit dem Ausmaf der Hochtemperaturversprddung beobachtet wurde.

Grundsitzlich ist ein EinfluB dieser Elemente, z.B. iiber die Ande-



191

rund des Bruchverhaltens jedoch nicht auszuschlieBen.

3.2.2. EinfluB von Zusatzelementen

Neben den genannten Legierungselementen spielen Kohlenstoff sowie
Bor und Stickstoff eine wichtige Rolle in hochwarmfesten austeni-
tischen Stdhlen. Es ist schwierig, den EinfluB dieser Elemente ge-
trennt zu erfassen. Weiterhin wird die Beurteilung dadurch er-
schwert, daB die genannten Elemente in den verschiedenen Stihlen

in sehr verschiedener Form vorliegen.

Betrachtet man zunichst unstabilisierte St3hle, so zelgen die Er-

ta L‘l4}' ss 51 sowie 304

bnisse an einem 16/13 CrNi-Stahl an ss 3

p
o |

folgendes:

Im 1l8sungsgeglithten Zustand lassen die Stdhle 16/13 CrNi und 304

keinen Einfluf des gel®sten Kohlenstoffs im Komzentrationsbereich

von 0,02-0,067 erkennen. Demgegeniiber beobachten Weisz und Mitar-
beiter 1 bei 316 eime im Bereich von 0,04-0,077 abnehmende Duk-
tilitdt nach Bestrahlung. Der gel8ste Kohlenstoff wird danach kei-
ne oder eine geringe Zunahme der Hochtemperaturversprddung bewir-

ken.

Deutlich anders ist der EinfluB des Kohlenstoffs, wenn er nicht im
Mischkristall geldst sondern als Karbid ausgeschieden vorliegt.
Hier zeigt sich, daB mit steigendem C-Gehalt {(zumindest gilt dies
bis 0,17) das AusmaB der Hochtemperaturversprddung abnimmt (Bild 3).
Von entscheidender Bedeutung ist dabei aber auch der Dispersitdts—
grad der Karbidausscheidung und zwar verringert sich die Bestrah-

16)

lungsversprddung mit zunehmender Dispersitit . Als Ursache hier-

fiir kann eine Fixierung des gebildeten Heliums im Korn angesehen

16’17), so daB die Bildung groBerer He-Blasen an den Korn-—

werden
grenzen erschwert wird. Dieser EinfluB scheint jedoch weniger koh-
lenstoffspezifisch zu sein, sondern durch die Ausscheidungen als

solche hervorgerufen zu werden.

%)
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Neben Ausscheidungen im Korn kdnnen auch Karbidausscheidungen an
den Korngrenzen die Hochtemperaturversprddung beeinflussen, indem
sie die freie Gleitlidnge der Korngrenze reduzieren und so die an
den Tripelpunkten auftretenden Spannungskonzentrationen erniedri-

gen und damit die Neigung zum interkristallinen Bruch vermindern15’17).

Eine zentrale Stelle nimmt das Bor ein, da es einmal auf Grund der
mit thermischen Neutronen ablaufenden (n,a)-Reaktionen zu einer
Hochtemperaturversprddung der Stdhle auch bei Bestrahlung in ther-
mischen Reaktoren fiihrt, zum anderen aber in Konzentrationen bis
- etwa 100 ppm das Kriechverhalten der austenitischen St#hle ent-

scheidend verbessern kannm.

Infolge des mit der Neutronenenergie abnehmenden Wirkungsquer-
schnittes ist die Bedeutung des Bors als He-Lieferant fiir Hiill-

werkstoffe fiir schnelle Reaktoren wesentlich geringer.

Bemerkenswert ist die Abhidngigkeit der Hochtemperaturverspr&dung

16,17) Verstindlich ist, daB bei Bestrahlung in

vom Borgehalt
thermischen Reaktoren eine gewisse B-Menge zur He-Bildung erfor-
derlich ist, d.h. bei sehr niedrigen B-Gehalten, und zwar < 1 ppm,
die Hochtemperaturversprddung mit steigendem B—Gehalt zunimmt. We-
niger einleuchtend dagegen sind die Ergebnisse, daB fiir B-Gehalte
oberhalb 5-10 ppm die Hochtemperaturversprddung vom B-Gehalt weit-
gehend unabhidngig ist. Diese Aussage gilt zumindest fiir den 18-
sungsgeglihten Zustand wie auch die Bilder 4§ und 5 zeigen. Bei aus—
gelagerten Stdhlen, bei denen es zur Ausscheidung von Karbiden
kommt, die gewisse Mengen Bor enthalten, beobachtet man dagegen ei-

ne leichte Zunahme der Hochtemperaturversprddung mit steigendem B-

Gehalt 17).

Dieses zundchst iiberraschende Ergebmnis ist qualitativ so zu erkli-
ren, daB der auf die Zeitstaﬁdfestigkeit und Duktilit3dt positive
EinfluB des Bors, der erhalten bleibt, da vom natiirlichen B nur
die 20Z Blo abbrennen, die versprddende Wirkung des aus dem Blo

gebildeten Heliums bei gréBeren B-Konzentrationen gerade kompen-
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siert, so daB sich keine bzw. nur eine geringe B—Abhingigkeit der
Verspriédung ergibt, trotz der eindeutigen He-Abhingigkeit der Ver-

sprodung.

Fiir die als Hiillmaterial in schnellen Reaktoren zu verwendenden
Stdhle ist der B-Gehalt deshalb keineswegs auf das ZuSerste Mi-
nimum zu reduzieren, da einmal der positive EinfluB des Bll exi-
stiert und im schnellen FluB die bei z.B. 10-20 ppm B erzeugte He-~
Menge hinter den durch schnelle (n,a)-Reaktionen des Ni oder N2
gebildeten Mengen deutlich zuriicktritt. Nicht ganz klar ist, ob
die Transmutation in B-haltigen Verbindungen (z.B. Carboboriden)

nicht zu Strukturdnderungen filhren, die mdglicherweise Anderungen

der Eigenschaften bewirken. In einem solchen Fall ist es keine
grofe Schwierigkeit, anstelle des natiirlichen Bors Bll Zu verven-—

x)

den .

Uber den EinfluB des Stickstoffs 148t sich im Augenblick nur so

viel sagen, daB er auf Grund seines hohen (n,a)-Wirkungsquerschnit-
tes als nennenswerte He—-Quelle anzusehen ist, was aber sicherlich
nicht zwangsldufig zu dem SchluB fiihren kann, den Stickstoffgehailt
so niedrig wie mdglich zu halten, da hierzu, #hnlich wie beim Bor,
eine Abwigung der positiven und negativen Einfliisse erforderlich

ist.

Leider fehlen noch systematische Untersuchungen {iber den EinfluB
des Stickstoffs auf die Hochtemperaturversprddung, so daB man der-

zeit keine Hinweise auf die Bedeutung des Stickstoffs geben kann.

x4 Nach Fertigstellung dieses Berichtes erschien eine zusammenfas-
sende Arbeit iiber den EinfluB des Bors, auf die hier ausdriicklich
verwiesen sei. (D.R. Harries, A.C. Roberts, G.T. Rogers, J D.H.
Hughes und M.A.P. Dewey "The Role of Boron in the High Temperature
Irradiation Embrittlement of Austenitic Steel', Symp. on Radiation
Damage in Reactor Materials', Wien 1969)
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3.2.3. EinfluB der Stabilisierung

Eine erhebliche Bedeutung fiir die Strahlenversprddung hat die Sta-
bilisierung des Stahls und zwar sowohl das Stabilisierungselement

als auch der Grad der Stabilisierung.

Der EinfluR der Stabilisierung auf die Hochtemperaturversprddung
ist einmal in der bereits genannten Fixierung des Heliums im Korn-
innern als Folge der Karbidausscheidung zu sehen, zum anderen und
sicher vorherrschenden Teil jedoch in der bisher nicht exakt be-
kannten Beeinflussung des Bruchverhaltens der Legierung. Zunichst
deuten die vorliegenden Ergebnisse daraufhin, daB mit Ti oder Nb

~-——stabilisierte Stihle in geringerem MaBe eine Hochtemperaturver- -
11,15,18,19) ‘

sprddung zeigen als nichtstabilisierte Stdhle . Es ist
nicht ganz klar, ob die Ursache hierfiir in der grdBeren Stabili-
tdt und Wirksamkeit der Karbide als He-Fallen zu suchen ist oder
in der Beeinflussung des Bruchverhaltens. Wie bereits ausgefiihrt

n einer Hochtemperaturversprédung stets mit

einem interkristallinen Bruch verbunden. Eine Legierung ist im all-
gemeinen umso empfindlicher in bezug auf eine Hochtemperaturverspro-
dung, je ausgeprigter ihre Heigung zum interkristallinen Bruch ist.
Man wird daher bestrebt sein, durch eine mdgliche Beeinflussung des
Bruchverhaltens das AusmaB der Hochtemperaturversprddung zu verrim-
gern.

5)

Hier haben nun Untersuchungen ! gezeigt, daf eine Stabilisierung
mit Titan die Neigung des austenitischen Stahls zum interkristal-
linen Bruch verringert. Hervorzuheben sind die Arbeiten aus dem ORNL,
in den
lungsversprddung als auch auf das Zeitstandverhalten ermittelt wur-
den. Als Ergebnis dieser Parameterstudien zeigt sich, da bei St#h-
len vom Typ 304 Ti-Zusdtze von £0,27 eine deutliche Verbesserung der
Duktilitdt des Stahls im bestrahlten Zustand bewirken 15). Da der
Ti-Zusatz zugleich die Zeitstandfestigkeit verbessert, erscheinen

derartige Stidhle z.Zt. als erfolgversprechende Hiillwerkstoffe.
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In diesem Zusammenhang ist auch der Ti-stabilisierte Stahl Sand-
vik 12R72HV zu erwidhnen, der sich neben einem sehr guten Langzeit-—
verhalten bei 650-750°C (siehe Bild 1) durch das Auftreten eines
transkristallinen Bruches im unbestrahlten Zustand auszeichnet,

was ein giinstigeres Bestrahlungsverhalten erhoffen 148t. Wie das
folgende Bild 6 erkennen 1liRt, in dem die Bruchdehnung dieses 7
Stahls vor und nach Bestrahlung im thermischen Reaktor in drei ver-
schiedenen Zustdnden wiedergegeben ist, liegt jedoch auch hier ei-
ne deutliche Versprddung vor, so daf man nicht von einer absoluten
Uberlegenheit der Ti-stabilisierten St#hle hinsichtlich des Bestrah-

lungsverhaltens sprechen kann.

3.2.4., EinfluB der mechanisch-thermischen Vorbehandlung

Von grofer Bedeutung auf das Verhalten des Stahles wihrend und

nach der Bestrahlung ist die Art der Vorbehandlung, d.h. Verfor-

mungszustand und Wirmebehandlung.Im wesentlichen sind es drei
das Bestrahlungsverhalten beeinflussende Gr&fen, die durch die

Vorbehandlung verindert werden kénnens

1. Verteilung der Karbidausscheidungen
2. Korngrofle

3. FKornform.

Aus den vorhergehenden Ausfiihrungen ist klar ersichtlich, daB ei-
ne sehr feine Karbidausscheidung im Korn die He-Wanderung an die

Korngrenzen erschwert und so zu einer geringeren Hochtemperatur-

bereinstimmung damit zeigt es sich,
daB eine Kaltverformung mit anschlieBender Auslagerung bei 700 -
850°C bei den meisten Stihlen ein deutlich verbessertes Bestrah-
lungsverhalten zur Folge hat. Bel Bestrahlungsversuchen in Reakto-
ren mit einem nennenswerten Anteil an thermischen Neutronen kann -
dabei eine homogenere B-Verteilung als Folge der gleichmiBigen Kar-
bidausscheidung zumindest zu einem Teil das giinstigere Bestrahlungs—

verhalten hervorrufen.
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Die Korngrdfe als weitere durch eine Vorbehandlung verinderlicher Pa-
rameter kann ebenfalls die Duktilitdt nach Bestrahlung beeinflussenls’ZI).
- Erwartungsgemdf beobachtet man, daB die Hochtemperaturversprddung mit

abnehmender KorngrdBe geringer wird, und zwar weil

1. die "Heliumdichte" auf den Korngrenzen als Folge der

zunehmenden Gesamtkorngrenzenfliche abnimmt und

2. das Einsetzen eines interkristallinen Bruches infolge

Erniedrigung der freien Gleitlinge erschwert wird.

Das verbesserte Bestrahlungsverhalten durch Verringerung der Korngro-—

Be muR man allerdings im allgemeinen mit einer Erniedrigung der Zeit-

~——standfestigkeit-erkaufens o

- Die Bedeutung der freien Korngrenzenlinge fiir das Einsetzen eines in-
terkristallinen Bruches wirft dariiberhinaus einige Fragen in bezug

auf ein anisotropes Verhalten der Hiillrohre auf. In einem kaltverform—

—ten und nicht rekristallisierten Werkstiick weisen die Kdrner eine in
Verformungsrichtung gestreckte Form auf. Es zeigt sich nun, daB die
Duktilitdt z.B. von Blechen parallel zur Verformungsrichtung im Tem—
peraturbereich von 600° bis zur beginnenden Rekristallisation gréBer
ist als senkrecht dazu, und zwar sowohl im bestrahlten als auch im un-
bestrahlten Zustand (Bild 7). Die Ursache mag darin liegen, daB die
senkrecht zur Spannungsrichtung liegenden Korngrenzen bei einer Bean-
spruchung parallel und senkrecht zur Verformungsrichtung unterschied-
lich grof sind und ein interkristalliner Bruch in der JQuerrichtung

22)

eher auftritt als in der Walzrichtung .

3.3. Porenbildung bei austenitischen Stdhlen

Neben der Hochtemperaturversprddung spielt die Porenbildung durch Be-
strahlung wegen der mit ihr verbundenen Volumenzunahme eine wichtige
Rolle und muB mbglicherweise als standzeitbegrenzende GriRe angespro—
chen werden. Uber die Ursachen und den Mechanismus der Porenbildung

2)

wurde bereits eingehend gesprochen “7, ebenso wie iiber die damit ver-

bundenen Eigenschaftsinderungen, so daB hier nur kurz auf die sich
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daraus ergebenden Folgerungen fiir Zusammensetzung und Zustand der
austenitischen Stdhle eingegangen werden soll. Nach den derzeiti-
gen Kenntnissen wird das Auftreten von Poren durch ein kleines Ver-—
hiltnis der Oberflichenenergie Y, Zur Stapelfehlerenergie Yo be-
glinstigt, wihrend sich bei einem grofen YO/YSF-Wert in stdrkerem Ma-
Be Versetzungsringe infolge Kollabieren von Leerstellenagglomeraten
bilden. Unter den verschiedenen kubisch~flichenzentrierten Werkstof-
fen stellen die austenitischen St3dhle auf Grund ihrer sehr niedrigen
Stapelfehlerenergie die giinstigste Werkstoffgruppe dar, d.h. sie
sollten am wenigsten zur Porenbildung neigen. DaB trotzdem eine nen-
nenswerte Porenbildung in austenitischen St3dhlen beobachtet wird,

ist auf eine Stabilisierung von Porenkeimen durch Gase zuriickzufiih—

ren, wobei das durch (n,a)-Reaktionen gebildete Helium als maBgebend
angesehen werden kann. Keine Klarheit besteht iliber die Bedeutung der

im Werkstoff gelbsten anderen gasformigen Verunreinigungen.

Unter diesen Gesichtspunkten 138t sich folgendes sagen

1. Eine mdgliche weitere Erniedrigung der Stapelfehler-
energie bzw. Erhdhung der Oberflichenenergie durch ge-
eignete Legierungselemente wird wegen des bereits giin—

Ig -Verhdltnisses vermutlich keine nennenswerte

YsF

Verringerung der Porenbildung zur Folge haben.

stigen

2. Da die Porenkeime sehr wahrscheinlich durch Helium
stabilisiert werden, sollte der (n,a)-Wirkungsquer-=

schnitt so klein wie mdglich sein.

3. Eine ErhShung der Senkenkonzentration fiir die Leer-
stellenausheilung, z.B. durch ErhShung der Verset—
zungsdichte infolge Kaltverformung sollte das Wachs-

tum der Poren verzdgern.

Inwieweit einzelne Legierungselemente, Verunrenigungen, Ausscheidun-

gen usw. die Porenbildung in austenitischen Stdhlen beeinflussen wird
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sich erst nach genauen Untersuchungen sagen lassen. Bisher ist man
hier noch in starkem MaBe auf Vermutungen und nicht immer bewiesene
Arbeitshypothesen angewiesen. Sicher 138t sich aber sagen, da8 die
aﬁSteniéischen Stdhle unter den kubisch-flichenzentrierten Werkstof-

fen das gilinstigste Verhalten hinsichtlich der Porembildung zeigen.

In diesem Bericht ist versucht worden, einen kurzen Uberblick iiber

~den EinfluB der verschiedenen Stahlparameter auf die Anwendung als

Hiillmaterial in schnellen Reaktoren zu geben und zu zeigen, welche

Faktoren das sehr komplexe Verhalten insbesondere unter Bestrahlung

beeinflussen.




199

Literaturzusammenstellung

l‘

2.

H. Hauck, siehe diesen KFK-Bericht, Abschnitt "Hochtemperaturver-—

sprédung"

H. BShm, siehe diesen KFK-Bericht, Abschnitt "Porenbildung"

3. K. Kummerer, siehe diesen KFK-Bericht
4. "Erzeugnisse aus warmfesten Stdhlen'", Prospekt Fa. Mannesmann, 1966
5. "Handbuch fiir hochwarmfeste Stihle und Legierungen",
Prospekt Fa. Réchling
6. E. R. Parker, '"Materials Data Book", McGraw-Hill
New York, London, Toronto, (1967)
7. J.D. Edstrdm, L. Egnell u. G. Lagerberg,
Fa. Sandvik Steel Works, 67 1024
8. K. Ehrlich, unverdffentlichte Ergebnisse
9. J.A. Williams u. J.W. Carter, ASTM-Spec.Techn.Pub. 426, (1967)S.149
10. E.E. Bloom, ORNL-TM-2130 (1968)
1. M. Weisz, J. Malkin, J. Erler u. J.P. Andre,
Vortrag auf dem ASTM-Symp. on Effects of Radiation on Structural Metals,
San Francisco, 1968
12. D.R. Harries, J. Brit. Nucl. Energ. Soc. 1966, 74
i3. H. Bohm, W. Dienst u. H. Hauck, Z.Metallkde. 57(13966), 352
14. H. B6hm, H. Hauck u. G. HeB, J.Nucl.Mat. 24 (1967), 198
15. W.R. Martin u. J.R. Weir, ASTM-Spec.-Techn.Publ. 426, 440
16. H. Bshm, H. Hauck u. G. Hess, J.Nucl.Mat. 24(1967), 198
17. D.R. Harries u. A.C. Roberts, ASTM~-Spec.Techn.Pub. 426(1967), 21



i8.

i9.

20.

21.

22,

200

A.W. Hughes u. J.R. Caley, J.Nucl. Mat. 10 (1963), 60

J.P. Bell, J. Standring u. P.C.L. Pfeil, ASTM-Conf. "Effects of
Radiation on Structural Metals",
Atlantic City 1966, Paper No. 65

E. E. Bloom, ORNL-TM-1807

W.R. Martin u. J.R. Weir, J.Nucl.Mat. 18(1966), 108

H. Bshm u. H. Hauck, Trans.ANS 11 (1968), 482




Tabelle 1:

Zusammensetzung einiger hochwarmfester a

ustenitischer §

tdhle

Werkstoff C Mn Cr Ni Mo \ Nb Al Ti
AISI 316 max 2,0 18 10, 5- 2,2
0,05 12,5
4988 0,10 1,30 16 13 1,3 0,70 10xC
4981 0,10 1,5 16 16 2 10xC
4961 0,10 1,20 16 13 0,2
12R721V 0,10 2,0 15 15 1,2 0,05 0,13 0,43

102
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Bild 2: Zeitstandfestigkeit von Rohren aus dem Stahl 4988
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——$i1d 3+ Bruchdehnung bei 750°C in Abhingiskeit
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Bild 5: EinfluB eineg Heutronenbestrahlung bei 45°C auf die Bruchdeh-
nung bei 750°C eines l8sungsgegliihten Nb—stabilisierten
18/10-Crii-Stahles in Abhingigkeit vom Borgehalt

(Nach D.R. Harries u. A.C. Robertsl7)
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B1ld 7: Bruchdehnung eines 16/13-Cr¥i-Stahles bei 750°C im unbestrahlten
und bestrahlten Zustand senkrecht und parallel zur Walzrichtung
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Hochwarmfeste austenitische Stdhle:

Konventionelle Eigenschaften

von Albert von den Steinenx)

Nachdem der vorhergehende Bericht von H. Bbhml) hochwarmfeste
austenitische St&hle im Hinblick auf ihr Verhalten unter Be-
strahlung behandelte, soll nachfolgend zusammenfassend Uber
Eigenschaften der verhdltnismédBig niedrig legierten Stdhle die-
ser Werkstoffgruppe, die aus ihrer Verwendung im konventionellen
Kraftwerkbau und in der chemischen GroBindustrie bekannt sind,

berichtet werden. Als wesentliche Eigenschaft wird ihr Verhal-
ten unter Zeltstandbeanspruchung angesehen. Eng anschliefBend

an den vorhergehenden Berichtl) soll daher der EinfluB der Ele-
mente Kohlenstoff, Stickstoff und Bor, der EinflufBl der zur Sta-
bilisierung verwendeten Elemente Niob und Titan und die Wirkung

einer mechanisch-thermischen Vorbehandlung auf das Zeiltstandver-
halten dieser Stdhle ohne Einwirkung einer Neutronenbestrahlung

erdrtert werden.

In Anlehnung an die flir die in dieser Diskussionstagung zur Rede
stehenden Bauelemente zunidchst vorgesehene Arbeitstemperatur und
Lebensdauer soll zu elner vergleichswelsen Wertung der Beanspruch-
barkeit der Stdhle die 20 ooo h-Zeitstandfestigkeit fir 650°C die-
nen. Flir molybddn- bzw. wolframhaltige 16/1%- bzw. 16/16-Chrom-
Nickel-Stdhle mit unterschiedlichen Gehalten an den oben erwdhn-
ten Legierungselementen ist diese KenngrdBe in Tafel 1 enthalten.
Die dort angefihrten Zahlen konnen nur als Anhalfswerte, die je-
doch flr einen groben Vergleich ausreichendnsind, betrachtet wer-
den, da es sich zwar bel einem Teil der St&dhle um Mittelwerte aus
langlaufenden Versuchen vieler Schmelzeng), zum Tell aber um Er-
gebnisse aus Versuchen an Einzelschmelzen handelt.

- - ——— - . - - - ——

x) Mitteilung aus dem Forschungsinstitut der Deutschen Edelstahl-
werke AG, Krefeld

1) H. Bohm & KFK-Bericht Nr. 985, EUR-4180d
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Nichtstabilisierte Stidhle

Als reiner Chrom-Nickel-Molybdidn-Stahl ist der Stahl AISI 316 be-
kannt, von dem Bild 1 ein Zeltstandfestigkeitsstreuband fiir 650°C
zeigt, nach amerikanischen Versuchsergebnissen gezeichnet. Der
Kohlenstoffgehalt der untersuchten Schmelzen lag im Mittel beil
0,05 %. Als Mittelwert flir die 20 ooo h-Zeitstandfestigkeit die-
ses Stahles mit engeren Analysengrenzen, der in Deutschland un-
ter der Bezeichnung X 6 CrNiMo 17 13 eingefilhrt wurde, kann

lo kp/mm2 angegeben werden.

Die Zeitstandfestigkeit dieses Stahles ist wie die anderer auste-
nitischer Stdhle vom Koh lens tof fgehalt abhin-

—gig. Niedrigere Kohlenstoffgehalte; 2z+B+-0;025 %, flhren; wie die— —- |
Zeitstandlinie in Bild 2 (die die durch offene Kreise gekenn- ’
zeichneten Bruchpunkte verbindet) zeigt, zu einem 20 ooo h-Zeit-
standwert bei 650°C von nur etwa 8 kp/mmz. Gleichzeitig kann aber,
wie dem Bild zu entnehmen ist, durch einen erhdhten S t i ¢ k -

s toffzusatz (Kurven mit ausgefiilliten Zeichen) die Zeit-
standfestigkeit angehoben werden. Ein Zusatz von rd. 0,15 % N
bei 0,025 % C erhdht den 20 ooo h-=Wert filir 650°C auf etwa lo,5
kp/mmg. Die Zeltsftandbruchdehnung des stickstofflegierten Stah-
les sinkt bei 6oo und 650°C allerdings auf geringere Werte ab.
Wird einem Stahl mit dem hbheren C-Gehalt von 0,05 % C etwa die
gleiche Menge Stickstoff zugesetzt, so erreicht ein solcher Stahl
nach Versuchen von H.R. Kautz und H. Gerlachj) eine 20 o000 h-
Zeitstandfestigkeit von etwa 12 kp/mmg.

Zunehmende Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte bewirken in etwa
gleicher Weise eine ErhOhung der Zeitstandfestigkeit. Das 1&Bt
sich Bild 3 nach Versuchen von P.D. Goodell, T.M. Cullen und

J.W. Freeman4) entnehmen. Hier wird dem Stickstoff, wie aus der
Auftragung auf der Abszisse ersichtlich, eine etwas stérkere Wir-
kung beigemessen. I

3) Arch. Eisenhiittenwes. 39 (1968) S. 151/58

4) Trans. ASME, Ser. D, J. basic Engng.; Sept. 1967 S. 517/24
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Neben der Zeitstandfestigkeit ist das Bruchverhalten flir ‘die Beur-
teilung solcher St&@hle heranzuziehen. Es wurde schon angedeutet,
daB die Zeitstandbruchdehnung der hoher stickstofflegierten St&dh-
le geringer ist. Das ergibt sich noch einmal aus Bild 4 fiir
Chrom-Nickel-Stdhle mit etwas hOherem Molybd&n- und Stickstoff-
gehalt. Im rechten Teilbild ist ersichtlich, daB auch die Kerb-
schlagzédhigkeit bei Raumtemperatur nach Glihen bei htherer Tem-
peratur bei den stickstofflegierten Stdhlen stédrker abfdllt als
bei dem Stahl ohne Stickstoffzusatz. Inwieweit die Kerbschlag-
zdhigkeit bei Raumtemperatur kennzeichnend sein kann fir das Be-
triebsverhalten eines austenitischen hochwarmfesten Stahles mag
hier dahingestellt bleiben. Die grdBere Abnahme der Kerbschlag-

- o 3 <3 o~ . ~nm PRECHY NI L SR | P,
zéhigkeit und die stiarkere Abnahme der Zeltstandbruchdehnung

der stickstofflegierten Stdhle sind die Folge eines verdnderten
Ausscheidungsablauf's. Wdhrend bel einem stickstoffarmen Chrom-

Nickel-Molybdin-Stahl vom Typ X 6 CrNiMo 17 13 bei langzeitiger
Beanspruchung neben wenig Laves-Phase nur das Karbid ME%C6 auf -

tritt, scheidet sich in stickstofflegierten Stdhlen zusdtzlich
das stickstoffhaltige Karbid M6C und mit zunehmender Gliihdauer
auch Chromnitrid<Cr2N aus. Hierdurch wird einerseits die Kerb-
schlagzdhigkeit nach Langzeitglilhung und zum anderen die Zeit-
standbruchverformung herabgesetzt. Diese Nitridausscheldungen
sind aber moglicherwelse in der Lage, die Anfdlligkeit zur Hoch-
temperaturversprodung unter Bestrahlung in gewisser Weise zu mil-

dern.

Das viel diskutierte in geringen Mengen zugesetzte Element B o r
nimmt aufgrund seines Atomhalbmessers (0,95 B) eine Sonderstel-
lung innerhalb der Stahllegierungselemente ein. Bor verlangsamt,
wie metallkundliche Untersuchungen gezeigt haben5), die Ausscheil-
dungsvorginge, die widhrend der Beanspruchung des Stahles ablau-
fen. Insbesondere werden wegen der Anhdufung von Boratomen an
den Korngrenzen die Ausscheidungen in deren Bereich zurilickge-
drdngt. Dadurch entstehen keine an Legierungselementen verarmte
Korngrenzenbezirke, so dal eine z.B. durch kohdrente Ausschel-

5) K. Bungardt u. G. Lennartz, Arch. Eisenhiittenwes. 34 (1963)
S. 531/46



dungen bedingte erhdhte Warmfestigkeit des Kornes selbst ausge-
nutzt werden kann, ohne daB ein frithzeitiges AufreiBen der Korn-
grenzen und damit der Bruch eintritt.

Die Angaben Uber die Wirkung des Bors auf die Zeitstandfestig-
keit von nichtstabilisierten hochwarmfesten
austenitischen Stdhlen sind nicht einheitlich. Wahrend von

G. Henry und Mitarbeitern6) gefunden wurde, dafl durch Borgehalte
von einigen zehn ppm die Zeitstandfestigkeit von molybdédnf r e i -
e n Chrom-Nickel-Stdhlen nicht, von molybddnh a 1 £ i gen
Chrom-Nickel-Stdhlen Jjedoch merklich erhdht wurde, stellten

H.R. Kautz und H. Gerlachj) fir den molybdénhaltigen Stahl zwar
augh;gine,anféngiichemY@rb@gsgrugghigggigdie_Jgdoch nach lénge-

rer Beanspruchungsdauer verloren geht. Sie filhren dies auf die
Ausscheidung des Bors als Karboborid MEB(C’B)6 zurick, wodurch
es der Grundmasse entzogen wird. Gegenliber der borfreien Grund-~
legierung kann danach allenfalls eine Verbesserung der 20 coo h-

Zeitstand£estigkeit—bei—ééeEG—ven4i%2—kpfmmg4angenemmengwepden*ggggggf

Zusatz von Bor zu stickstofflegierten Schmelzen des 16/16/2
CrNiMo-Stahles filhrt ebenso nicht zu einer starkeren Erhthung

der Zeitstandfestigkeit. Von den nicht mit Titan oder Niob stabili-
sierten St&8hlen dieses Typs fihrt die Kombination von Stickstoff
und Bor immerhin zur hdchsten 20 ooo h-Zeitstandfestigkeit von

rd. 12,5 kp/mm2 3).

Mit Niob oder Titan stabilisierte Stéhle

Bisher war von nichtstabilisierten Stdhlen die Rede. Aufgrund

der Forderung nach Bestidndigkeit gegen interkristalline Korrosi-
on sind in Deutschland vorwiegend s t abi lisilerte
Stdhle, und zwar mit Niob stabilisierte Stdhle verwendet wor-

den, da sich aufgrund zahlreicher langlaufender Versuche erge-
ben hat, daB Niob gleichzeitig stadrker zur Erhthung der Zeitstand-
festigkeit beitrégt als Titan.

Streubdnder der Zeitstandfestigkeit des mit Niob stabilisierten
16/16/2 Chrom-Nickel-Molybddn-Stahles, der in Deutschland unter

6) G. Henry, A. Mercier, J. Plateau u. J. Hochmann, Rev. Métallurg.
60 (1963) 3. 1221/33
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der Kurzbezeichnung X 8 CrNiMoNb 16 16 bekannt ist, sind in

Bild 5 enthalten7). Hieraus ergibt sich fiir 650°C eine mittlere
20 0oo h-Zeitstandfestigkeit von 12,5 kp/mme. Durch einen Zu-
satz von rd. 0,15 % N wird dieser Kennwert um rd. 1 kp/mm2 er-
hdht. Bei etwas niedrigerem Stickstoffgehalt von rd. o,1 % und
gleichzeitiger Zugabe von rd. 0,7 % V wird die Zeitstard festig-
keit weiter erhdht auf etwa 14 kp/mma, es handelt sich dann um
—~—den Stahl X 8 CrNiMoVNb 16 152), der in vorhergehenden Berichten

bereits des Ofteren erwdhnt wurde.

Stiarker als bel den nichtstabilisierten Stdhlen wirken sich Zu-
sdtze geringer Mengen Bor auf die Zeitstandfestigkelt sowohl
der mit Titan als auch der mit Niob stabilisierten Stdhle aus.

Bild 6 zeigt dies im oberen Teilbild fiir einen titanstabilisierten
Chrom-Nickel-Stahl, der Wolfram anstelle von Molybddn enthidlt.

Ein Vergleich der Kurven mit offenen Kreisen (kein Borzusatz)

und mit offenen Dreiecken (20 ppm B) 148t erwarten, daB die Zeit-
standfestigkeit bei 650°C flir 20 oooc h durch den Borzusatz um

etwa 2 kp/mm2 auf etwa 13 kp/mm2 gesteigert werden kann. Diese
Feststellung haben bereits R. Poussardin und R. Castro8) ge~
macht. Ein dhnlicher Stahl (Bild 7), bei dem ein Teil des Nickels
durch Mangan ersetzt ist, fihrt zu einer hdheren 20 ooo h-Zeit-
standfestigkeit bei 650°C von rd 15 kp/mmz. Dieser Stahl weist
Ubrigens, wie die untere Kurve des oberen Teilbildes zeigt, bei
700°C eine verh#ltnismdBig hohe 1 %-Zeitdehngrenze auf.

Die stédrkere Wirkung des Bors auf die Zeitstandfestigkeit der
stabilisierten gegeniliber den nichtstabilisierten Stidhlen muf ein-
mal mit den gednderten Karbidausscheidungsvorgingen in Zusammen-

. "
hang gebracht werden, die zu verschi 1en Gehalten an geldst

bleibendem Bor filihren. Andererseits wird das Bor an den Korngren-
zen dann besonders wirksam, wenn im Korn selbst durch feinver-
teilte Titan- und Niobcarbonitridausscheidungen eine hdhere Warm-
festigkeit vorliegt als bei titan- und niobfreien St&dhlen.

7) Arbeitsgemeinschaft fiir warmfeste Stdhle, vgl. Arch. Eisenhiit-
tenweié 28 (1957) S. 245/32% u. S. 673/730 sowie 33 (1962)
S. 27/60

8) Rev. Métallurg. 6o (1963) S. 477/85 (Diskussionsbeitrag)
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Flr einen niobstabilisierten Chrom-Nickel-Molybddn-Stahl ist
in Bild 8 der EinfluB steigender Borzusitze auf in Zﬁitstandver-
9
Versuchsbeginn gemessene Anfangsdehnung (Teilbild links) wird
durch Bor nicht deutlich beeinfluBt. Das entspricht der Feststel-
lung, daB auch die im Kurzversuch bestimmte o,2~Grenze bei ho-

suchen bei 650°C gemessene KenngroBen wiedergegeben”’. Die bei

heren Temperaturen von borfreien und borbehandelten Stédhlen kei-
ne groBeren Unterschiede aufweist. Die minimale Kriechgeschwin-
digkeit im sekunddren Bereich wird durch Borzusatz verringert
und die Dauer des Kriechens in diesem Bereich verléngert. Dies
kamm mit dem durch Bor verursachten verlangsamten Ausscheidungs-
ablauf in Zusammenhang gebracht werden. Schlieflich wird durch

Borzusatz - besonders interessiert im Zusammenhang mit den hier
besprochenen Stdhlen natlirlich immer der Unterschied zwischen
den nicht mit Bor und den mit etwa 7o ppm B behandelten Stdhlen -
die Dauer des Kriechens im tertiiren Bereich verlidngert, eine
Folge der erst spidter und weniger stark erfolgenden AufreiBun-

gen an den Korngrenzen. Insgesamt wird dadurch die gesamte Zeit
bis zum Bruch, wie das Bild rechts flir die verschiedenen Zugbe-
anspruchungen erkennen 188t, durch bereits geringe Borzusitze
erheblich verléngert.

Teilweise aus diesem Bild, vor allem aber aus Auswertungen, die
von allen in Deutschland bekannten Zeitstandversuchen vorgenom-
men wurden2), ergibt sich (Bild 9) eine 20 ooco h-Zeitstandfe-
stigkeit bei 650°C flir den niobstabilisierten Chrom-Nickel-Mo-
lybd&dn-Stahl mit etwa 60 bis loo ppm Bor von 14,5 kp/mma, fiir
einen Stahl mit etwa der zehnfachen Menge Bor von 17,5 kp/mmg,

.o 2 e -
gegenilber 12,5 kp/mm© fir den Stahl ohne Borzusatz.

Die niobstabilisierten Stdhle sind bei dieser Ubersicht mehr er-
wdhnt worden als mit Titan stabilisierte hochwarmfeste Stdhle.
Das héngt, wie schon erwdhnt, damit zusammen, daB sich bei den
in Deutschland bisher durchgefiihrten Untersuchungen eine hohere
Zeitstandfestigkeit der niobstabilisierten Stdhle, ob ohne oder

9) K. Bungardt u. A. von den Steinen, DEW-Techn. Ber. 1 (1961)
S. 138/50
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mit Bor, ergeben hat. Auf einen folgenden Bericht von L. Egnelllo)

Uber einen vakuumgeschmolzenen borbehandelten titanstabilisierten
Stahl, sei in diesem Zusammenhang hingewiesen.

Als KenngroBe flir die Beanspruchbarkeit der Stdhle wurde bisher
nur die Zeiltstandfestigkeit berlicksichtigt. Aus den vorhergehen-
den Berichten ging aber hervor, daB filir das Bauelement, das hier
zur Debatte steht, die 1 %-Zeitdehngrenze als maBgebliche Berech-
nungskenngroBe angesehen werden muB. Wie sich die 1 %$-Zeitdehn-
grenze zur Zeitstandfestigkeit verhdlt, kann filir den schon mehr-
mals genannten Stahl X 8 CrNiMoVNb 16 13 (Werkstoff-Nr. 4988)
Bild 1lo zeigeng). Das Verhdltnis von 1 %-Zeitdehngrenze zur Zeit-
standfestigkeit steigt von niedrigeren Temperaturen bis 650°C an,

um dann bis 700°C etwa gleich zu bleiben. Einen Hinweis auf die-
ses Verhédltnis liefert auch Bild 11 fiir den niobstabilisierten
Chrom-Nickel-Molybddn-Stahl mit rd. 6o ppm Bor. Mit steigender
Priiftemperatur ndhert sich (hier im Bild fiir lo ooo h) die 1 %-

— Zeltdehngrenze der Zeitstandfestigkeit an. Vergleichsweise sind
in dieses Bild eingetragen die im Kurzzugversuch ermittelte o,2-
Grenze und die bel der Belastung der Proben zum Zeitstandversuch
gemessenen Anfangsdehnungen (offene Kreise). Wihrend bel 600°C
eine Beanspruchung in Hohe der lo ooo h-Zeitstandfestigkeit eine
Anfangsdehnung von etwa 4 % verursacht, nimmt die Anfangsdehnung
naturgemd mit hoher werdenden Temperaturen bei Beanspruchungen,
die der Jjeweiligen lo coo h-Zeitstandfestigkeit entsprechen,
stark ab.

Mechanisch-thermische Vorbehandlung

In dhnlicher Weise verhalten sich alle hier erwdhnten verhdlt-
nismédBig niedrig legierten hochwarmfesten austenitischen Stihle.
Gerade im Zusammenhang mit der 1 %-Zeitdehngrenze soll aber an-
schlieBend an die Erdrterung Uber den EinfluBl der verschiedenen
Legierungselemente auf das Zeitstandverhalten dieser Werkstoffe
noch auf die Wirkung einer mechanisch-thermischen Vorbehandlung
hingewlesen werden. Im vorhergehenden Bericht von H. Bﬁhml) ist
dies im Hinblick auf das Bestrahlungsverhalten dieser Werkstoffe
bereits geschehen.

lo) L. Egnell, KFK-Bericht Nr. 985, EUR-4180d
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Den Einflufl einer Kaltverfestigung vor dem Zeitstandversuch auf
das Verhdltnis von Zeitdehngrenzen zur Zeitstandfestigkeit zeigt
fiir 20 ooo h Bild 12 filir den Stahl X 8 CrNiMoBNb 16 16. Im iib-
lich wdrmebehandelten Zustand (offene Kreise) mit einer o,2-
Grenze bei Raumtemperatur von rd. 28 kp/mm2 ergibt sich mit zu-
nehmender Temperatur ein Anstieg des Verhidltnisses von 1 %
Zeitdehngrenze zur Zeitstandfestigkeit wie flir den Stahl X 8
CrNiMoVNb 16 1% in Bild lo. Im kaltverfestigten Zustand - der
Stahl wurde bei Temperaturen um 800°C verformt, anschliefBend

5 h bei 750°C gegliiht und besaf dann eine o0,2-Grenze von iber
50 kp/mmg— nimmt das Vebhiltnis von 1 % Zeitdehngrenze zur Zeit-
standfestigkeit von sehr hohen Werten bei niedrigen Temperaturen

mit steigender Temperatur ab und erreich
des nicht vorher kaltverfestigten Stahles. In diesem Fall ist
der absolute Wert der 1 % Zeitdehngrenze im kaltverfestigten

Zustand allerdings noch um 2 kp/mm2 hoher, weil auch die Zeit-

standfestigkeit des kaltverfestigten Stahles um rd 2,5 kp/mm2

ht bei 700°C den Wert

hther liegt als die des Stahles ohne vorhergehende Kaltverfesti-
gung. Nach unseren Untersuchungen bleibt der Vortelil einer Kalt-
verfestigung auf Zeitstandfestigkeit und Zeitdehngrenze bei Stédh-
len dieser Art flr Beanspruchungszeiten von etwa 20 ooo h bis

zu hSchsten Temperaturen von etwa 720°C erhalten. Die dariiber
einsetzende stérkere Erholung und Rekristallisation der kaltver-
festigten austenitischen Stdhle flhrt dann allerdings zu einer
raschen Abnahme der Festigkeitswerte bei Langzeitbeanspruchung.

Die Steigerung von Zeitstandfestigkeit und Zeitdehngrenzen ist
von der Hohe der Kaltverfestigung abhidngig. Dies geht aus

Bild 13 fir den Stahl X 8 CrNiMoVNb 16 13 bei 600°C hervor7).

Die Zeitstandfestigkeit des auf eine o,2-Grenze von 82 kp/mm2
kaltgezogenen Stahles B ist hSher als die des Stahles A, der auf
eine o0,2-Grenze von nur etwa 46 kp/'mm2 warmkaltgeschmiedet wurde.
(Dieser Stahl hat allerdings gleichzeitig einen niedrigeren
Stickstoffgehalt als die Schmelze B).

Bemerkenswert in diesem Bild ist cdas Verhalten von gekerbten Proben
mit der Formzahl O(K ~ 4.4, deren Bruchzeit durch Dreiecke ge-
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kennzeichnet ist. Die gekerbten Proben des hédrteren Stahles wei-
sen eine wesentlich klirzere Laufzelt auf als die des Stahles mit
der niedrigeren o,2-Grenze. Dementsprechend wird die Zeitstand-
linie fir die glatten Proben von der Kurve flir die gekerbten Pro-
ben bei dem stdrker kaltverfestigten Stahl wesentlich stdrker
unterschnitten. AufschluBlireich ist ein Vergleich der Bruchzeiten
der mit 31 kp/mm2 beanspruchten Proben beider Stidhle; die Probe
des hdrteren Stahles ist nach rd. 3o0o0 h, die des weicheren Stah-
les nach rd. 7 ooo h gebrochen. Die Verfestigung des Kornes des
stédrker kaltgezogenen Stahles ist derart groB, daf ein Abbau der
Spannungen Uber eine plastische Verformung des Kornes nicht er-
folgen kann und ein friilhzeitiger Bruch Uber die Korngrenzen ein-

tritt. Die geringere Verformungsfdhigkeit der hirteren Schmelze
kommt auch in den verhdltnismidBig niedrigen Werten filir die Zeit~
standbruchdehnung der nicht gekerbten Proben zum Ausdruck.

In Hlllrohren kommen derart schroffe Querschnittsiibergénge, die
mit starker Dr@iaQQSLgKelhgdesfSpannungszusLandesgvegbundenfs;ndT——/———~

wohl kaum infrage, so daB die hier an scharf gekerbten Rundpro-
ben erhaltenen Ergebnisse nicht auf das Verhalten sehr dinnwandi-
ger Rohre unter andersartiger Beanspruchung direkt Ubertragbar
sind. Trotzdem erscheint es zweckmdBig, in diesem Zusammenhang
noch einmal auf das vielzitierte Legierungselement Bor hinzuwei-
sen. Es ist bekannt, wie es Bild 147) auch zeigt, daB im Gegen-
satz zu anderen austenitischen Stdhlen der Stahl X 8 CrNiMoBNb

16 16 mit dem hohen Borgehalt von rd. 0,1 % nach einer Vorverfe-
stigung im Zeitstandversuch keinen vorzeitigen Bruch der gekerb-
ten Proben und eine gute Zeitstandbruchdehnung ergibt. Bei Bor-
gehalten von nur 20 bis loo ppm, die hier meist diskutiert wer-
den, ist dieses Verhalten nicht so eindeutig. Sowohl bei einem
niobstabilisierten Stahl des Typs 16 % Cr, 16 % Ni, 2 % Mo

(Bild 159)) als auch bei einem titanstabilisierten Stahl mit

rd. 16 % Cr, 1% % Ni und 2,5 % W (Bild 6) konnten durch Zusatz
von 20 bis loo ppm Bor geringe Zeitstandbruchdehnungen nach einer
Vorverfestigung nicht vermieden werden. Der niobstabilisierte
Stahl (Bild 15) hatte bei Raumtemperatur im ldsungsgegliihten Zu-
stand eine o0,2-Grenze von 28 kp/mmz, nach Warmkaltverformung mit
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anschliefBendem 5-stiindigem Glihen bei 750°C eine o0,2-Grenze von
7o kp/mmz. Bei dem titanstabilisierten Stahl (Bild 6) waren diese
Werte nach dem Ldsungsgliihen 26 kp/mmg, nach Warmkaltverformen
mit anschlieBendem Gliihen 64 kp/mmz. Zwischen den kaltverfestig-
ten Stidhlen ohne und mit Borzusatz in Bild 6 ergibt sich kein
Unterschied in der Zeitstandbruchdehnung. In beiden Fédllen wird
durch die Vorverfestigung die Zeitstandfestigkeit bei 650°C be-
trédchtlich gesteigert, die Zeitstandbruchdehnung aber erheblich
vermindert. Ebenso weist der vorverfestigte borbehandelte Stahl
in Bild 15 nur geringe Zeitstandbruchdehnung auf.

Demgegeniiber haben andere Versuche in unserem Hause, Uber die
K. Bungardt u. g;,Lennartz?)mberichteten, gezeligt, daB auch be-

reits geringe Borgehalte die Zeitstandbruchverformung vorverfe-
stigter Proben aus niobstabilisierten Chrom-Nickel-Molybdé&n-
Stédhlen verbessern konnen. Neben geringen Abweichungen in der
Grundzusammensetzung bestanden folgende Unterschiede zwischen

der Behandlung der Stdhle, die zu den in den Bildern 6 und 15

dargestellten Ergebnissen filhrten und der Behandlung der von

K. Bungardt u. G. Lennartzs) untersuchten Stdhle. Die erstgenam-
ten St&hle, die geringe Bruchdehnungen ergaben, waren warmkalt-
verformt, d.h. bei Temperaturen um 800°C geschmiedet und anschlie-
Bend 5 h bei 750°C zum Abbau der grofiten Spannungsspitzen ge-
gliiht worden. Die von K. Bungardt und G. Lennar’cz5 untersuchten
Stdhle wurden kaltgezogen und danach vor dem Zeltstandversuch
nicht wdrmebehandelt. MOglicherweise ist bei dem Schmieden beil
800°C und bei der nachfolgenden 750°C-Glihung bereits Bor aus-
geschieden worden, so dafB die in LOsung verbliebene Menge nicht
mehr ausreichte, verformungsarme Briche zu verhindern. Dies k&nn-
te auch in Ubereinstimmung stehen mit der Tatsache, daB bei dem
Stahl mit dem hohen Borgehalt von rd. o,1 % trotz Verformung bei
rd. 800°C und anschlieBendem Glilhen bei 750°C genligend Bor in
Losung bleibt, um vorzeitige Briliche gekerbter Proben zu verhin-
dern. Ob diese Annahmen zutreffend sind, miiBte durch weitere Ver-
suche geklért werden.
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Zusammenfassung

Im AnschluB an den Bericht von H. Bshmt’

verhalten hochwarmfester austenitischer Stdhle werden einige

Uber das Bestrahlungs-

konventionelle Eigenschaften dieser verhdltnisméBig niedrig le-
gierten St&hle behandelt. Dabei wird vor allem ihr Zeitstand-
verhalten und dessen Beeinflussung durch unterschiedliche Gehal-
te an Kohlenstoff, Stickstoff, Bor, durch die zur Stabilisierung
verwendeten Elemente Niob oder Titan und durch eine mechanisch-
thermische Vorbehandlung erdrtert.

Tafel 1

20 ooo h~Zeltstandfestigkeilt bel 650°C von molybdin- bzw. wolframlegierten
16/13- bzw. 16/16-Chrom-Nickel-Stihlen

. D T o G e - DD o > . D O D D S A0 e A S S S P S O Y e M e R S P e S o 3 Y D - -

Gehalt an sonstigen Elementen Werkstoffbezeichnung Anhaltswerte fir
in Gew,-% {ungelanr) nach DIN 17006 o bel 650°C
B 20 ooo
in kp/mm
c N B Nb/ra T1 v
0,025 8
0,09 X 6 CrNiMo 17 13 1o
0,025 0,15 lo,5
0,05 0,15 12
0,05 0,005 10,5
0,05 0,15 0,008 12,5
0,12 0,5 X 12 CriiwTi 16 13 11
0,12 0,002 0,5 13
0,06 1 X 8 CrNiMoNb 16 16 12,5
0,05 0,15 i 13,5
0,06 0,10 1 0,7 X 8 CrNiMovNb 16 13 iy
0,06 0,006 1 X 6 CrNiMoB 16 16 14,5

0,06 0,070 1 X 8 CrHiMoBNbL 16 16 17,5
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Weiterentwicklung austenitischer Hilllrohrwerkstoffe

K.H. Reiff - SIEMENS AG

Zusammenfassung

Zur Entwicklung eines gegeniiber Hochtemperaturstrahlungs-
versprdodung relativ unempfindlichen Hiillrohrwerkstoffes
wurden umfangreiche "out-of-pile"-Untersuchungen durchge-

daf die Modifika-
tionen

1.)W.Nr. 4961 (16 Cr/13 Ni/Nb) + 50 ppm B
11

2.,)W.Nr. 4981 (16 Cr/16 Ni/MoNb) + 50 ppm B ' und
3.)W.Nr. 4981 (16 Cr/16 Ni/MoNb) ohne Nb + 0,4% Ti +

50 ppm B"éI

beziliglich des Bruchverhaltens und der Zeitstandfestigkeit
im unbestrahlten Zustand die aussichisreichsten Werkstoffe
darstellen,

Einleitung

Ein wesentliches Problem bei der Auswahl des im Schnellen
Briiter zu verwendenden Hiillrohrwerkstoffes stellt die Hoch-
temperaturstrahlungsversprodung dar. Aus diesem Grunde wird

ein Programm durchgefiihrt, das der Entwicklung eines gegeniiber
der Hochtemperaturstrahlungsversprodung mdglichst resistenten
Hiillrohrmaterials dient. Im Rahmen dieses Werkstoffentwick-
lungsprogramms wurden die deutschen hochwarmfesten St&hle

W.Nr. 4961 und 4981 modifiziert. Bevor jedoch im Einzelnen

auf die eigenen out-of-pile-Untersuchungen dieser Modifikationen
eingegangen wird, soll vorerst auf grundlegende theoretische

Uberlegungen und Literaturergebnisse eingegangen werden.
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Theoretische Grundlagen

Metallographische Untersuchungen (1, 2, 3) zeigen, daB der
Bruch unbestrahlter hochwarmfester Stdhle und Nickellegie-
rungen hdufig durch keilformige, interkristalline Risse am
Korngrenzentripelpunkt verursacht wird. In Abb. 1 wird der
RiBbildungsmechanismus schematisch dargestellt. Durch das

in Abb. 1 durch Pfeile angedeutete Korngrenzengleiten wer-
den an den festen Korngrenzentripelpunkten sehr hohe elasti-
sche Spannungen erzeugt. Diese Spannungen kdnnen nach McLean
(4) ein AufreiBen des Materials entlang der Korngrenze ver-
ursachen. Im bestrahlten Zustand sind diese Risse mit He,

das iiber (n,® )-Prozesse erzeugt wird, gefiillt. Der Gasinnen-
druck erleichtert nach (5) das RiBwachstum und fithrt damit
zu der Hochtemperaturstrahlungsversprodung.

Aufgrund dieser theoretischen Uberlegungen kann man in erster
Néherung einmal annehmen, dafB jede Werkstoffmodifikation, die
eine Behinderung der Bildung keilfdrmiger Risse sowie der inter-
kristallinen Bruchform bewirkt, damit auch zu einer Herabsetzung

der Empfindiichkeit des Materials gegeniiber der Hochtemperatur-
strahlungsversprddung fiihrt. Diese Faustregel wird durch das
experimentelle Ergebnis von Bloom (6) am Ti-modifizierten Stahl
AIST 304 vestdtigt. Bei der Beurteilung der einzelnen Werkstoff-
modifikationen wird daher das Auftreten eines transkristallinen
Bruches und das Fehlen von Mikrorissen positiv bewertet.

Es muB8 jedoch darauf hingewiesen werden, daB diese Faustregel -
wie aus einer detaillierten Darstellung hervorgeht (5) - wirk-
lich nur eine erste Ndherung darstellt.

Literaturergebnisse

2 1 Tnrwnwroanfainarmiings
S o iae AU LIV Ol L UAIA L WULig,

Eine Mdglichkeit die Duktilit&dt zu erhdhen besteht darin, die
Korngrtofie - und damit die freie Gleitlénge der Korngrenzen -

zu verkleinern. Martin und Weir (7) zeigten, daB dieses Ver-
fahren an bestrahltem und unbestrahltem Material zu einer Er-
hohung der Duktilit&dt fiihrt. Derselbe Effekt wurde auch von
Harries theoretisch (8) vorausgesagt und experimentell (9)
nachgewiesen. Der KorngroBeneinfluf auf die Eigenschaften der
deutschen hochwarmfesten St&hle, etwa des Stahls W.Nr. 4961,
insbesondere nach Neutronenbestrahlung wurde bisher nicht unter-
sucht.
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3.2. Verdnderung des Kohlenstoffgehaltes
Eine Erhthung des Kohlenstoffgehaltes bewirkt eine Herab-
setzung der HSV (10). Neben dem reinen Konzentrationseffekt

spielt die Art der Karbidausscheidungen eine wichtige Rolle.
Karbidausscheidungen auf der Korngrenze verkiirzen die freie
Gleitlénge der Korngrenze und sollten von der Theorie her

(5) out of pile und bei niedrigen He-Konzentrationen eine
Erhohung der Duktilitét bewirken. Experimenteli zeigte Weaver
(11, 12, 13) out of pile am Beispiel des Nimonic 80 A, daB
~die Karbidausscheidungen auf der Korngrenze zu einer Erhshung
der Zeitstandfestigkeit und Duktilit&t fihren.

3.3. Dotierung mit Bor.
Zahlreiche Untersuchungen (14, 15, 16) haben gezeigt, daB eine

Bordotierung eine Verbesserung der Duktilitdt und Zeitstandfe-
stigkeit bewirkt. AuBerdem wird durch Borzusatz die Bildung
von Mikrorissen erschwert.

2.4, ﬁnderung des Stabilisierungsverhélinisses ;

Martin und Weir (17) sowie Bloom (6) untersuchten den EinflusB
einer Unterstabilisierung auf den AISI 304. Als Stabilisierungs-
element wdhlten sie Titan. Der Kohlenstoffgehalt des Stahils

lag bei 0,02 bzw. 0,06%. Zugproben mit verschiedenen Stabilie-

20 nvt

sierungsgraden wurden im Reaktor bis zu einer Dosis von 10
thermisch und 1,5.1019 nvt E>1 MeV bestrahlt. Zugversuche bei
842° C an unbestrahlten und bestrahlten Proben wurden mit einer
Dehngeschwindigkeit von 2%/min durchgefithrt. Es zeigte sich,
daB die Proben mit einem Titangehalt von 0,2% sowohl im be-
strahlten als auch im unbestrahlten Zustand die grdéBte Bruch-

dehnung aufwiesen.

4, Eigene experimentelle Untersuchungen
4.1. Probenherstellung

Fiir die Herstellung der Werkstoffmodifikationen sowie der Ver-
gleichsproben wurde von 5 Grundschmelzen ausgegangen. Die Ana-
lyse dieser Schmelzen ist aus Tab. 1 ersichtlich. Die einzelnen
Knopfschmelzen wurden im Lichtbogenofen unter 100 Torr Argon-
atmosphére erschmolzen. Die Knopfschmelzen wurden im Allgemeinen
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auf die Elemente C, B, N, Nb und Ti hin analysiert. Die Er-
gebnisse sind in Tab. 2, 3, 4 zusammengestellt. In Fdllen, in
denen grobe Abweichungen von den vorgegebenen Istwerten auf-
traten, wird dies im Text erwdhnt werden. Aus den ca. 50 g
schweren Kndpfen wurden Kleinzugproben herausgestanzt, deren
Zugachse senkrecht zur Walzrichtung steht. Die Wirmebehandlung
der Kleinzugproben ist aus Tab. 2 ersichtlich. Die Proben wur-
den alle in einem evakuierten Quarzrohr im Vakuum (-~—'1O—5 Torr)
gegliiht.

4.2, Versuchsdurchfiihrung
Die Kleinzugproben wurden im Zugversuch bei 750° C mit einer
Dehngeschwindigkeit von 5.10™% ZEecfl7 getestet. Die zerrisse-

nen Zugproben wurden metallographisch untersucht. Hierbei wur-
de besonderer Wert auf die Feststellung gelegt, ob die Probe
transkristallin oder interkristallin bricht und ob die in Ab-
schnitt 2 erwdhnten Mikrorisse auftreten (s.Tab. 2, 3, 4). Ein
Bruch wurde nur dann transkristallin genannt, wenn diese Art

des Bruches iber die ganze Bruchflédche hin zu beobachten war.
Bruchfléchen, die in der Mitte interkristallines Aussehen zeig-
ten und zu den Enden der Bruchfliche hin in Scherlippen mit
transkristallinen Bruchfl&dchen iibergingen, wurden in Tab. 2, 3
und 4 auch noch interkristallin bezeichnet. Es muB darauf hin-
gewiesen werden, dafl diese Beurteilung trotz der zum Teil deut-
lichen Unterschiede im Bruchaussehen in einigen F&llen stark
subjektiv ist. Dies gilt auch fiir das Auffinden von Mikrorissen.
SchlieBlich wurden mit fast allen Werkstoffmodifikationen Zeit-
standversuche Dbei 650° C und einer Belastung von 25 kp/mm2
durchgefiihrt.

4.3. Versuchsergebnisse

Uber den EinfluB der KorngrdBe auf die Eigenschaften der deut-
schen hochwarmfesten Stdhle insbesondere nach Neutronenbestrah-
lung ist bisher wenig bekannt. Aus diesem Grunde wurde der Ein-
fluB der KorngroBe am Stahl W.Nr. 4961 untersucht.
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Aus der Grundschmelze wurde ein Blech im l1dsungsgegliithten
zustand (1080° C/30 min) hergestellt. Dieses Material stellt
gleichzeitig den grobkornigsten Zustand dar. Zur Herstellung
feinkdrniger Gefiige wurde das l1losungsgegliihte Material 6, 25
und 50% durch Walzen kaltverformt und anschlisend 5 Stunden
lang bei 900° C im Vakuum gegliiht. Die feinkdrnigeren Gefiige
wurden bewuBt durch eine Variation der Vorverformungs grade
nicht aber der Glithtemperatur - wie etwa in Zitat (7) oder (9) -
hergestellt um einen mdglichen temperaturbedingten Unterschied
der Ausscheidungskonfiguration auszuschalten. Die KorngréBen,
die man durch die 4 Warmebehandlungen erzielt, sind in Tab. 2
zusammengestellt. In Abb. 2 sind die Ergebnisse der Zugversuche
in Abh&ngigkeit von der KorngridBe dargestellt. Wie man sieht,

zeigen 6"0,2—, Og- und 65—Wer*te in Abhéngigkeit von der Korn-
groBe ein Maximum. Dieses Verhalten entspricht nicht den Er-
gebnissen der Zeitstandversuche (Abb. 3), die einen deutlichen
Abfall der Zeit bis zum Bruch und einen starken Anstieg der
Bruchdehnung <f5 mit abnehmender KorngrdBe aufweisen. Hierbei

ist besonders bemerkenswert, daB die Abhingigkeit der Bruch-
dehnung von der KorngrdBe im Zeitstandversuch wesentlich stédrker
ist als im Zugversuch.

Zur Untersuchungdes Einflusses des Kohlenstoffgehaltes auf

die Werkstoffeigenschaften des Stahls W.Nr. 4961 wurde der
Grundschmelze 2 (Tab. 1) ca. 0,8% Nb und 0,04-0,1-0,15 bzw.

0,22% C zugesetzt. Warmebehandlung, Analysenistwerte und Korn-
grofBe der vier verschiedenen Modifikationen sind aus Tab. 2
ersichtlich. Das Ergebnis der Zugversuche ist in Abb. 4 darge-
stellt, aus der man ersieht, daf die Variation des C-Gehaltes
zwischen 0,04 und 0,15% keine bemerkenswerte Anderungen der Gy o~
CKB— oder d;—Werte bewirkt. Wie aus Tab. 2 hervorgeht, treten ’

in diesem Konzentrationsintervall keine Mikrorisse auf und das

Bruchverhalten ist stets transkristallin.
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Die bisherigen Literaturergebnisse legen nahe, den glinstigen
EinfluB des Bors zur Erhthung der Duktilitdt des Hiillrohrma-
terials auszunutzen. Um die SchweiBbarkeit des Materials zu
gewédhrleisten, wurden nur ca. 50 ppm Bor den Grundschmelzen

1, 3 und 4 zulegiert, wobei den Chargen S 11, S 12, S 13, S 14
und S 37 statt des natiirlichen Bors das Isotop 311 zudotiert
wurde, um bei den spdteren Bestrahlungsversuchen die glnstige
Wirkung des Bors nicht durch die schéddliche Eigenschaft des
Isotops B1O zu beeintrédchtigen. Dieses erzeugt ndmlich iiber

den 510 (nr,o) Li7-Erozess Helium widhrend der Bestrahlung.

Lediglich der Schmelze S 2 wurde natilirliches Bor zulegiert.

___Wie aus Tab. 2 hervorgeht, ist in Charge S 2 das Bor und in .
Charge S 2 insbesondere aber S 11, S 12, S 13 und S 14 der
Kohlenstoff stark abgebranmnt. Die KorngroBen der Schmelzen

S 2, S 12, S 37 bzw. S 14 liegen deutlich unter denen der ent-

sprechenden Schmelzen D G bzw. S 15 (Tab. 2).

Die Bruchdehnung im Zugversuch wird durch die Bordotierung im
allgemeinen angehoben (Tab. 3), wobei die Bordotierung stets
eine Unterdriickung der Mikrorifbildung sowie einen Ubergang des
interkristallinen zum transkristallinen Bruch bewirkt. Insbe-
sondere in den Fdllen, in denen der Kohlenstoffgehalt nicht
abgebrannt war (S 2 und S 37) bewirkte das Bor einen deutlichen
Anstieg der Zeitstandfestigkeit (Tab. 3) sowie eine Erhdhung
der Bruchdehnung im Zeitstandversuch um einen Faktor 2-3. Be-
zliglich der Zeitstandfestigkeit erwies sich das losungsgegliihte
Material dem Material, das nach 25% Kaltverformung 5 h bei 90000
gegliiht wurde, iiberlegen.

Im Rahmen des Werkstoffmodifizierungsprogramms interessierte

insbesondere die Frage, ob sich die Ergebnisse, die Martinumd
Weir (17) sowie Bloom (6) am amerikanischen Stahl AISI 304 be-
ziiglich der Wirkung einer Unterstabilisierung gefunden haben,
auf die deutschen Stdhle W.Nr. 4961 und W.Nr. 4981 iibertragen
lassen. Zu diesem Zweck wurde der Stahl W.Nr. 4961 verschieden
hoch mit Nb stabilisiert. AuBerdem wurde der Stahl W.Nr. 4981
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ohne Nb erschmolzen und verschieden hoch mit Ti stabilisiert.
In einer weiteren Testserie wurden die Ti-stabilisierten St#hle
zusédtzlich noch mit B11 dotiert, um herauszufinden, ob man
durch eine Kombination der beiden Arten der Werkstoffmodifizie-
rung (S.Abschn. 4.3.3.) eine Verbesserung der Werkstoffeigen-
schaften erzielen kann. Die geschilderten Probleme wurden in
drei Testserien untersucht.

Der Grundschmelze 2 wurde 0-0,2-0,4 bzw. 0,8% Nb zulegiert.

Die Wéarmebehandlung ist aus Tab. 2 ersichtlich. Die Zugver-
suche zeigen (Abb. 5, Tab. 2), daB der hochste Stabilisierungs-
grad Ula%iNb, 0,1% C) die besten Resultate ergibt (Js = 75%,
transkristalliner Bruch, keine Mikrorisse).

Zur Untersuchung des Einflusses verschieden hoher Ti-Stabili-
sierungsgrade wurde der Grundschmelze 5, die dem Stahl W.Nr.4981
ohne Nb entspricht, verschieden hohe Ti-Zusédtze zulegiert. Die
Analyse der Grundschmelze ist aus Tab. 1 ersichtlich. Die ein-

zelnen Knopfschmelzen wurden auf C, N und Ti analysiert (Tab.4).

Wdrmebehandlung und KorngréBe der Proben sind aus Tab. 4 er-
sichtlich., In Abb. 6-8 sind die mechanischen Eigenschaften der
verschiedenen Schmelzen in Abh&ngigkeit vom Analysenistwert
der Ti-Konzentration aufgetragen. Wdhrend sowohl die Zug- als
auch die Zeitstandversuche bezliglich der Dehnung kein ausge-
pridgteg Maximum zeigen, Abb. 6 u. 7, erreicht die Zeit bis zum
Bruch t bei 650° C und 25 /Kp/mm°/ im Zeitstandversuch bei
0,26% Ti ein Maximum (Abb. 8).

Abschliefend wurden nun der Grundschmelze 5 ca. 50 ppm B11 und
unterschiedliche Ti-Gehalte zulegiert. Die Analysen der Knopf-
schmelzen auf C, N und B sind in Tab. 4 eingetragen.

Die Warmebehandlung und KorngroBe der Proben ist aus Tab., 4 er-
sichtlich. Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Abb. 6, die
der Zeitstandversuche in Abb. 7 u. 8 dargestellt. Wie man aus
Abb. 8 ersieht, tritt im losungsgegliihten Material (30 min,
1080° C) ein ausgeprigtes Maximum der Zeitstandfestigkeit bei
ca. 0,4% Ti auf. Dieses Maximum der Zeitstandfestigkeit ist

mit einer hohen BruchdehnungJ5 (Abb. 7) verbunden. Unterwirft
man das Material nach einer 25-prozentigen Kaltverformung einer
5stiindigen Gliihbehandlung bei 900° C, so verschwindet das Maxi-~
mum der Zeitstandfestigkeit vollstdndig (Abb. 8).
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5. Diskussion der Ergebnisse

Die Versuchsergebnisse zeigen, daB bezliglich des Bruchverhal-
tens (transkristallin, keine Mikrorisse), der Duktilitét und
der Zeitstandfestigkeit sich die Modifikationen

11

1.) W.Nr. 4961 + 50 ppm B
2.) W.Nr. 4981 + 50 ppm B' ' und

3.) W.Nr. 4981 ohne Nb + 50 ppm B

+ 0,4% Ti

als besonders giinstig erweisen. Von den beiden durchgefiihrten
Warmebehandlungen zeigte sich die Diffusionsglithung 1080° ¢/

30 min begzliglich der Zeitstandfestigkeit als die vorteilhaf-

tere (Tab. 3, Abb. 8).

Vergleicht man die Ergebnisse, die an den Ti-stabilisierten

Modifikationen durchgefithrt wurdenmt den Ergebnissen von
Martin und Weir (7), so kann man kein ausgepridgtes Duktilitdts-
maximum feststellen, das dem von Martin und Weir gefundenen
entspricht (Abb. 9). Besziiglich der Zeitstandfestigkeit tritt
~ _Jagegen bei ca. 0,2% Ti ein deutliches Maximum auf (Abb. 8).

Ein noch stérkeres Maximum wurde fiir die bordotierten, titan-
stabilisierten Stdhle bei ca. 0,4% Ti gefunden. Eine Vorbehand-
lung 25% k.v. 900° C, 5 h bewirkt eine Verschlechterung der
Zeitstandwerte. Insbesondere verschwinden die beiden Maxima

bei 0,2 bzw. 0,4% Ti vollstédndig.



232

Literatur

W.R.Martin, J.R.Weir: ASTM STP 380 (1964) S. 251-268

H.Bohm, W.Dienst, H.J.Hauck: Journ.Nucl.Mat.19 (1966)
S. 59-69

J.5.Waddington, K.Lofthouse: Journ.Nucl.Mat.22 (1967)
S. 205-213

D.McLean: Journ.Inst.Met.85 (1956-57) S. 468-472

K.H. Reiff: wird verdffentlicht in Journ.Nucl.Mat.
E.E.Bloom: ORNL~-TM-1807: Effect of Titanium on the
Stress~Rupture Properties of Type 304 Stainless Steel
W.R.Martin, J.R.Weir: Journ.Nucl.Mat.18 (1966) S.108-118
D.R.Harries:Journ.Brit.Nucl.Eng.Soc. 5, 1 (1966) S.74-87

H.Bohm, H.Hauck u. G.Hess: Journ.Nucl.Mat. 24 (1967)
- 8. 198-209

 C.W.Weaver: Acta Met. 8 (1960) S. 343

C.W.Weaver: Acta Met. 88 (1959-60) S. 296

13.
14.

15.

16.

17.

C.W.Weaver: J.Inst.Met. 84 (1959-60) S+ 462

K.Bungardt, G.Lennartz: Archiv f. Eisenhiittenwesen 34
(1963) S. 531-546

R.F.Decker, J.W.Freeman: Trans.Met.Soc. AIME 218 (1960)
S. 277-285

K.Bungardt, A.von den Steinen: DEW-Technische Berichte
1.Band, Heft 4 (1961) S. 138-150

W.R.Martin, J.R.Weir: ASTM STP 426 (1966) S. 440-457



Tabelle 1

Analyse der Grundschmelzen
Grund- Werkstoff- C oi Mn P S Cr Mo Ni B N Nb Ti
schmelze Nr. ‘
¢ o P y ; a <
Nr. A % % /o C./O (yo 0/i> 7 5:911_17 7o Z » /s
1 4961 0,1 0,51 1,32 - - 16,8 0,4 13,1 <1 0,034 0,62 0,05
Mw |
2 4961 ohne 0,018 0,37 1,19 0,02 0,005 16,04 { 12,60 10 0,016 - - S
; : (V3]
C und Nb
Bohler
3 4961 0,05 0,43 1,12 0,023 0,012 16,3 0,2 13,0 <1 0,03 0,49 -
|
Bohler
DEW
5 4981 ohne 0,010 0,417 1,21<0,005 0,005 16,4 1,79 , 16,2 9 0,007 - -
C und Nb




Tabelle 2

Zusammenstellung der Wirmebehandlung, KorngriBe

, Analysenwerte und metallographischen Ergebnisse

(Zugversuche)

Charge| Wdrmebehandlun Korn- Analysenistwerte Metallographie
Nr. (Grundschmelze groBe o Nb B N
ASTM~Nr. 1 Art d. Bruches Mikrorisse
Z |\ |lovw/ [ZT
DG 30 min,1080°C (1) 5-6 0,1 0,62} <1 10,034 interkristallin ja
6.5 | 6% k.v. o (1)
5 h, 900" C 7-8 0,1 0,621 <1 10,034 transkristallin keine
25.5| 25% k.v.o (1)
5 h, 900° ¢ 10-11 0,1 lo,62] <1 |0,0%4 n "
50.5| 50% k.v. (1)
5 h, 900~ C 12-13 0,1 0,62 <1 10,034 " " ~
| R
S 4 30 min,1080°C (2) 8 0,04010,79 - - Jranskristallin keine
s 5 | 30 min,1080° (2) 9 0,102(0,82| 7 - " "
S 6 | 30 min,1080° (2) | 8-9 0,145]0,84| - - " "
s 7 | 30 min,1080° (2) 6+8 0,22210,87} - - interkristallin ja
2 | 30 min,1080°C (1) | 6+8 0,02710,56] 16 - franskristallin keine
11| 25% k.v. (3)
5 h, 900" C 9 0,00510,501 43 |0,0144 " "
s 12| 30 min,1080°C (3) | 6-7 0,04510,45( 39 0,067 ' "
s 37| 30 min,1080° (1) 10 0,07 |o,56} 71 |0,016 "




Tabelle 2 ~ Fortsetzung

Charge | Warmebehandlun Korn- Analysenistwerte Metallographie (Zugversuche)
Nr. (Grundschmelze groBe o Nb B N
ASTM-Nr, - Art d. Bruches Mikrorisse
(7 |7 | [ovs |
|
S 13| 25% k.v. (4) |
5 h, 9007 C 9 0,008]0,70 ] 40 0,09 transkristallin keine
|
S 14 | 30 min,108000 (4) 9 0,006(0,70 | 44 0,15 7 "
i
\
S 15130 min,108000 (4) 3-4 0,06 10,88 {«1,2 p,OZ %nterkristallin ja
S 8 30 min,108000 (2) 6 0,100} - - - interkristallin ja e
S 9 |30 min,1080°C (2) 8 0,102{0,16 | - - #ranskristallin keine v
S 10 { 30 min,1080°0 (2) 7+9 0,086(0,34 3,5 - interkristallin ja
S 5 30 min,1080°C (2) 9 0,10210,82 - - #ranskristallin keine




EinfluB der Bordotierung

Tabelle 3

Zugversuch

Charge |Grund- Waérmebehandlung Zeitstandversuche
Nr. schmelze 5 )
f5 Metallographie & = 25 /kp/mm°/ |& = 20 kp/mm
[Z/ |Art d. Mikro- t t
Bruches risse 65 JS
[Z o/ [ L/
D6 |1 30 min, 1080° ¢ 47 l|interkrist. ja 1% 63 - -
N
82 |1+ By,|30 min, 1080° ¢ 69 |transkrist. nein 27,3 319 - -
s 37 |1 + 3" {30 min, 1080° C 62 | n - - 15 2841
s 11 |3 + 8" |[25% x.v./5 b 900° c| 66 |" n 51,5 10 - -
s 12 |3 + B'! |30 min, 1080° c 44 | " 31 68 - -
s 15 |4 30 min, 1080° ¢ 23 linterkrist. ja 11,5 43 9,5 201
s 13 |4 + B"" |25% k.v./5 h 900° c| 36 |transkrist. nein 15,5 134 - -
s 14 |4 + 8" |30 min, 1080° ¢ 47 | " 29 381 29 958




Tabelle 4
Zusammenstellung der Wdrmebehandlung, KorngrdBe, Analysenwerte und metallographischen Ergebnisse
fiir Ti-stabilisierte Schmelzen
Charge+4 Widrmebehandlung | KorngriBe Anslysenistwerte Metallographie (Zugver-
Nr. (Grundschmelze) | ASTM-Nr suche)
. Y T% B | Art des Mikrorisse
E Lppg!/ E Bruches
S 22 30 min, 1080° © 7+8 0,074 (0,04 - 0,0138 interkrist. ja
S 24 30 min, 1080° ¢ 6+8 0,091 10,26 - 00,0112 " "
S 26 30 min, 1080° ¢ | 7+9 0,078 | 0,49 - 0,0075 " "
S 28 | 30 min, 1080° ¢ | 6-7 0,087 | 0,90 - 0,0112 " nein
N
S 21 25% K.V 7-8 0,071 10,04 - 0,0130 transkrist.? ja ]
5 h/900" C
S 23 25% K.V 8-9 0,074 0,34 - 0,0116 transkrist. nein
5 h/900~ C
S 25 25% K.V, 8-9 0,073 ] 0,51 - 0,0068 " "
5 h/900" C
S 27 | 25% k.v. 7 0,085 10,91 - 0,0062 interkrist. "
5 h/900° C
1)
S 30 30 min, 1080 C 6-7 0,058 0,04 50 0,0211 interkrist. ja
S 32 | 30 min, 1080° ¢ | 7-8 0,077 {0,035} 63| }0,0070 " "
S 34 | 30 min, 1080° ¢ | 7+8 0,092 { 0,45 74 | |0,0078 transkrist. nein
S 36 | 30 min, 1080° ¢ | 6+8 0,088 |0,72 71| 10,0049 interkrist. "




Tabelle 4 -~ Portsetzung

Chﬁrge ‘?grme‘geh%diun§ Egéﬁgﬁ‘dﬁe Analysenistwrrte Metallographie (Zugversuche)
r. rundschmelze . -Nr.
C Ti B N Art des Mikrorisse
@7 (%/ [ﬁp E Bruches :
S 29 gsﬁ/lgégé . 6-7 0,061] 0,040} 53 |0,0178 interkrist. ja
S 31 E@)Bﬁ/lgcégb . 8 0,071] 0,030 | 61 0,0115 transkrist.? Ja?
S 33 gszi/lgcégb ’ 8-9 0,081] 0,44 78| 10,0068 transkrist. nein
S 35 | 25% k.v, 7-8 0,073} 0,59 711 10,0179 transkrist.? "
5 h/900% C N
(o]
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des W.Nr4961imZugversuch bei 750°C
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100 :
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e ohne B;1080°C, 30 min [e] Ti
—~- n 1,;25%kv/900°C,5h
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—a- «  #,25%kv/900°C,5h Abb.6

Einfluf3 des Ti-Gehaltes auf die 6.-Werte
im Zugversuch
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e ohne B'; 1080°C, 30min [*/6] Ti

- u 1 ;25%kv/900°C,5h
-m- mit B"1080°C, 30min
-a- . n; 25%kv/900°C,5h

Abb.7

Einflufi des Ti-Gehaltes auf die b5- Werte im
Zeitstandversuch
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—— 1 u ;25%kv/900°C, 5h Abb.9

Vergleich der eigenen Ergebnisse mit Arbeiten
von Martin und Weir
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Wirmebehandlung eines 15/15 CrNi-Stahles fiir die Verwendung

als Hiillwerkstoff

von

Lennart Egnell

(Sandvik, Steel Reasearch Center)
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Einleitung

Im Rahmen dieser Diskussionstagung iiber Hiillmaterialien fiir schnelle Reak-
toren werde ich eine Ubersicht iiber den Einfluf verschiedener Wdrmebehand-
lungen auf die Zeitstandeigenschaften eines 15Cr 15Ni MoTi-Stahles geben.
Die genaue Analyse geht aus Bild 1 hervor. Bei einem Stahl dieser Zusammen-—
setzung treten u. a. Ausscheidungen von M23C6 und feinverteilten TiC beim
Kriechen auf. Bild 2 zeigt das Gefiige einer Zeitstandprobe in 60.000-facher
Vergrdferung. An der Korngrenze sind Locher zu sehen, die durch ausgefalle-
ne M23C6—Partike1 entstanden sind und im Korn selbst die feinen TiC-Aus-
scheidungen, die hauptsidchlich an Versetzungen zu finden sind. Der Stahl

ist als Hochtemperaturwerkstoff mit hoher Kriechfestigkeit fiir Betriebs-

“*"“tEmpératﬁren‘zwischen‘etwa‘ﬁﬁ0*und‘7569€4entwickeit4worde . Die bisher tib—

liche Wirmebebkandlung, auf die sich die meisten Untersuchungsunterlagen
beziehen, ist ein Abschreckgliihen bel etwa 1150°C. In diesem Zustand zeich-
net sich der Stahl durch hohe Zeitstandfestigkeit und Verformungsvermbgen

auch nach langer Zeit ams. Dies ist in den Bildern 3 und 4 illustriert. Aus

Bild 3 ersieht man die Zeitstandfest1gﬁ€i€‘5éif7GC°C im Vergleich zu dem

16Cr 13NiNb-Stahl. Es ist hier zu bemerken, daB bei kiirzeren Zeiten die St#h-
le etwa dieselbe Festigkeit haben, aber nach lingeren Zeiten ist der 12R72HV
deutlich iiberlegen. Ich glaube, daB das hier Gezeigte typisch ist fiir den
Unterschied zwischen Nb~ und Ti-stabilisierten St#hlen. Ich habe weiter den
Eindruck, daB Stdhle vom Typ 16Cr 16NiNb mit io— und B-Zusitzen bei kurzen
Zeiten zwar hdher als 12R72HV liegen, aber auch einen stirkeren Abfall der

Festigkeit im Laufe der Zeit zeigen.

Bild 4 soll das gute Verformungsvermdgen illustrieren. Das Bidd gibt das
Gefiige einer Bruchzone einer Zeitstandprobe wieder, die 16.000 Stunden bei
700° gelaufen ist. Der Bruch ist nach starker Verformung der KSrner ent-
standen, ohne daf interkristalline Risse auftreten, was hohe Werte der Ein-
schniirung ergibt. Von diesen Eigenschaften ausgehend werde ich jetzt {iber
alternative Wirmebehandlungen, die filir Hiillrohre mbglicherweise besser ge-

eignet sind, sprechen.
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Warmebehandlungsmbglichkeiten von kaltverformtem Material

Von einem geglithten (lQOO-llOOoC) und danach kaltverformten Material
(10-60%) sind im Prinzip Gliihbehandlungen bei Temperaturen zwischen etwa
800 und 1200°C von Interesse. Noch hohere Temperaturen werden praktisch

Probleme geben.

Bild 5 zeigt den EinfluBf der Wirmebehandlung auf die Zeitstandfestigkeit
bei 700°C und 1000 h. Es soll gesagt werden, daB das Diagramm prnzipiell
auch fiir andere Temperaturen und Zeiten, die uns interessieren, giiltig
ist. Die Unterlagen sind nicht einheitlich, sondern beziehen sich auf ver-
schiedene Schmelzen, Rohre oder Stidbe, verschiedene Ausgangszustinde und
Glihzeiten, aber geben trotzdem ein gutes Bild vom EinfluB der Gliithtempe-

ratur nach einer Kaltverformung. Es ist zu sehen, daf ein Minimum der Zeit-

standfestigkeit nach einer Gliihung bei etwa 900 bis 1000°¢C vorhanden ist.

In diesem Tempersturbereich erfolgt eine Rekristallisation, jedoch nur eine
geringe Aufl8sung von TiC. Mit zunehmender Temperatur wird aber die Festig-—
keit stark erhdht, was mit dem Effekt von TiC-AuflBsung zusammenhingt. Wir

sehen, daf mit der bisher normalen Glithtemperatur von 1150°C cie maximale

Zeitstandfestigkeit im abgeschreckten Zustand noch nicht erreicht wird,

Bei Temperaturen unter etwa 900°C rekristallisiert das Haterial nicht,
sondern es findet nur eine Erholung des kaltverformten Gefliges statt.
AuBerdem scheidet sich eine groBe Menge von kleinen Ti-Karbiden auf den
Versetzungen aus. Diese Struktur gibt eine hohe Zeitstandfestigkeit. Zu-
sdtzlich wird auch die Streckgrenze stark erhéht - etwa 50 kp/mm2 bei
Raumtemperatur, im Vergleich zu etwa 25 kp/mm2 fiir abschreckgegliihtes la-

terial.

Zusarmmenhang zwischen Zeitstandfestigkeit und Bruchverformung

Im Prinzip ist die gute Dehnung und Einschaniirung des 15Cr15NiMoTi-Stahles
darauf zuriickzufiihren, daf die Festigkeit der Korngrenzen der Festigkeit
der KSrner gut entspricht, um somit Korngrenzenbriiche zu unterdriicken.

Dieses Verhalten ist durch umfassende Priifungen von bei 1150°C abschreck-

gegliihtem Material festgestellt worden. Wenn die Zeitstandfestigkeit durch
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Ausscheidungen oder Kaltverformen erhdht ist, soll die Tendenz fiir inter-
kristalline Briiche auch erh8ht werden und damit die M8glichkeit einer Er-
niedrigung der Bruchverformung geben. Die Untersuchungen, die wir durchge-
fihrt haben, zeigen einen gewissen EinfluR in dieser Hinsicht. Auf Bild 6
ist zu sehen, daB eine Wirmebehandlung bei 800°C oder 1300°C #hnliche
Brucheinschniirungen gibt, die nach einer Gliihung bei 1150°C erhalten wurde.
Das heiBt, da8 wir auch nach diesen Wdrmebehandlungen hauptsdchlich trans-

kristalline Briiche haben.

SchluBfolgerung

. Da eine hohe Festigkeit erstrebenswert ist, sind im Prinzip zwei Behand- _

lungen mbglich (Bild 5) - entweder Abschreckgliihen bei hoher Temperatur
oder ein Gliihen bei etwa 800°C nach einer 10-15Zigen Kaltverformung. Die
letzte Ausfiihrung soll, nachdem was wir gestern gehdrt haben, der geeigne-

te Zustand sein, um einer Hochtemperaturversprddung entgegenzuwirken und

—————auch—eine hohe Zeitstandfestigkeit zeigen. Das bedeutet; die Glithtempera
tur vor der Kaltverformung sollte so gewdhlt werden, daf man eine feink®r-—
nige Matrix und auch eine ausreichende Menge von geldstem TiC erh#lt. Die

optimalen Temperaturen miissen aber noch gefunden werden.
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Nominal composition (%) of SANDVIK 12R72HV Bild 1

43018

Si Mn P S Cr Ni Mo Ti B

max max

0.10 0,40 1,80 0,020 0,015 15 15 1.2 0.40 0,008

Stress, kg/mm2

Rild 2

oM 3203

50

40

30

2 Bild 3
4301

10

g

8
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Heat treatments and microstructure for the optimum pre-irradiation

creep properties of austenitic stainless cladding materials with

additions of Mo, Ti and B

- Diskussionsbeitrag -

ven

R.Lagneborg

Aktiebolaget Atomenergi Stockholm
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Heat treatments and microstructure for the optimum pre-irradiation creep

properties of austenitic stainless cladding materials with additions of

Mo, Ti and B

Communication at the conference on "“Hilllwerkstoffe flir schnelle Brutreak-

toren" at Kernforschungszentrum in Karlsruhe, December 5-6, 1968.

1. Desecription of materials

The following five stainless steels are being examined and tested at AB

Atomenergi in cooperation with the Sandvik Steel Works,

Table I. Composition of the steels used

si Mn Cr Mi Mo Ti B

15Cx15Ni0.1C(12R72HV) 0.10 0.50 1.8 15 15 1.2 0.45 0.008
19Cr25Ni0.05C 0.05 " " 19 25 0.9 " "
19Cr25Ni0.1C 0.10 " n 1 w n n 1
19Cr34N10.05C 0.05 n n n 34 u 1 "
19Cr34Ni0.1C 0.10 1 " " " n n 1

The reference material was the Sandvik grade 12R72HV with 15Cr, 15Ni and addi-
tions of Mo, Ti and B, which has a favourable combination of creep strength
and creep ductility. The higher Cr— and Ni-contents of the experimental casts
were chosen to meet the requirements of corrosion resistance in a steam cooled
fast reactor; however, this corrosion resistance may also be needed in reactors

with other coolants,

2. Heat treatment and microstructure for optimum pre-irradiation creep proper-—

ties

In order to obtain a favourable combination of creep strength and creep ductili-
ty the final heat treatment of these alloys should be a solution anneal or a

recovery anneal., For 12R72HV such treatments are as follows:
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Solution anneal: 1150°C/15 min., quench
Recovery anneal: 1150°C/15 min,, quench — light cold work
10 - 157 — 850°C/1 h

The solution anneal produces a lower creep strength and higher creep ductility
as compared to the recovery anneal. For temperatures of the final anneal between
1150 and 850°C the creep strength is lowered considerably, reaching a minimum

at about 1000°C for normal annealing times.

The high creep strength is due to a finely dispersed precipitation of TiC on
dislocations which forms during creep, as shown in Fig. 1. For the recovery

annealed material this TiC precipitation occurs partially during the low tempe-

rature anneal,

Cornarative creep tests were performed for two types of solution anneals of all
five materials, 1100°C/15 min. and 1150°C/15 min., and two types of recovery
anneals, 1100°C/15 min. - 15% cold work - 850°C/1 h and 1150°C/15 min, - 30%

cold work - 850°CL h. The results from the solution anneal are shown in Table

II.

Table II. Effect of heat treatment on creep properties

Alloy Creep rate Rupture time Elongation Reduction

%/h h % of area, 7
C. Solution treated at 1100°C for 15 min,, creep tested at 700°C and 14 kg/mm2
15Cr15Ni0.1C(12R72HV) 6.4 + 107> 921 22.7 72.7
19Cr25N1i0. 05C 2.2 - 1072 308 38.3 71.4
19Cr25Ni0. 1C 8.8 + 1072 227 41.0 78.1
19Cr34Ni0.05C 2.7 - 10°¢ 102 79.5 79.2
19Cr34Ni0.1C 2.8 + 1071 85 40.3 42.7
A. Solution treated at 1150°C for 15 min,, creep tested at 700°C and 14 kg/mm2
15Cr15Ni0. 1C(12R72HV) 1.4 + 1073 1517 29.7 56.1
19Cr25Ni0.05C 1.3 - 1072 475 33.0 59.5
19Cr25Ni0. 1C 5.9 « 1072 274 29.0 61.1
19Cr34Ni0. 05C 7.9 + 1072 281 41.2 55.2

19Cr34N10. 1C 1.1 - 107t 198 37.0 56.8
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The following conclusions may be drawn from these results:

(1) the creep ductility appears to be as good for the high alloy varieties
as for the 15Cr/15Ni-steel.

(2) the creep strength declines with increasing Cr- and Ni-contents.

Examination of the microstructure showed that the loss in strength was accom~
panied by a coarsening of the M2306—carbides. In many cases the large carbides
had an appearance which indicated that they were undissolved during the solu-
tion anneal, showing that the solubility of M2306 has been lowered, This ob-
servation complies with the fact that Cr and Ni decrease the solubility of
M23C6 in austenite. A qualitative inspection of the three-phase equilibrium,

austenite4M23C6—TiC, in the ternmary system (FeCrNi)-Ti~C indicates that the

amount of TiC available for precipitation for a given composition decreases

as the solubility of M decreases, as shown in the schematic phase diagram

23%
in Fig. 2. Consequently a smaller amount of TiC will precipitate during creep

and therefore the strength declines.

This loss in strenéﬁﬁ céﬁrté é;ﬁerégteniﬂfé coﬁﬁferacted7$§ia higﬁé;7;61ﬁ£1&AW7
temperature by which a larger quantity of TiC is brought into solution and
which therefore gives more TiC-precipitation during creep. Creep tests were
performed for the 19Cr/25Ni- and 19Cr/34Ni-varieties solution treated between

1225 and 1250°C, at which temperatures M was completely dissolved., Treated

C
2376
in this way the rupture time of the high alloy materials increased approximate-
ly by a factor of 2 as compared with 1150°C-condition (cf. Table II)., These
results are listed in the table below.

Table III. C(reep properties after a complete solution treatment at 14 kg/mm?

and 700°C

Solution Creep rate Rupture Elonga-
treatment (Z/h) time (h) tion (%)
°c

15Cr15Ni0.1C (12R72HV)  1150/15 min. 1.4 » 10° 1517 29.7
19Cr25Ni0. 05C 1250/15 min. 2.6 + 1073 857 12.4
19Cr25Ni0.1C 1240/15 min. 2.8 + 1073 715 9.0
19Cr34Ni0.05C 1225/15 min. 9.3 + 1073 404 24.8

According to Fig. 2 the supersaturation of TiC at the creep temperature, which

is equivalent to the quantity available for precipitation, can be increased by
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adding more Ti. We are therefore now examining whether the creep strength
of the 15Cr/15Ni material can be attained in the 19Cr/25Ni and 19Cr/34Ni

;liyys by increasing the Ti-content. If this method is possible, it should
be preferred since the method of increasing solution temperature leads ine-
vitably to a coarse grain structure, which in turn results in a lower creep

ductility,
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Electron transmission micrograph of 12R72HV
(15 Cr 15 NiMoTiB 0,10 C), solution treated at 1150
for 15 min. and creep tested at 700°C and 13,5 kg/mm

o

x 54000



%loTi

(Fe.CrNi)

Fig. 2.

Schematic phase diagram of (FeCrNi)-Ti-C showing the
phase equilibrium between austenite (y)-M23CG—TiC for
the 15Cr/15Ni-(—————) and the 19Cr/34Ni-material
(- ) at the creep temperature. The diagram is
based on the assumption that the increasing Cr— and Ni-
content only affects the solubility of M23Cg and not
TiC. x = alloy composition.
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Bestrahlungsverhalten von austenitischen Titan-, Molybddn- und

Bor—-legierten St3Zhlen bei hohen Temperaturen

. = Diskussionsbeitrag =

von

L. Ljungberg

AB Atomenergi, Studsvik, Nykdping
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Zusammenfassung

Eine Bestrahlungsuntersuchung wurde an drei austenitischen St#hlen mit Aus-
scheidungen von Titan— und Chrom—Carbiden durchgefiihrt. Es handelt sich um
die Stdhle 15 Cr/15Ni/Mo/Ti/B und zwei Varianten 19Cr/25Ni bzw. 19Cr/34Ni.

Die Stihle wurden nach zwei verschiedenen Wirmebehandlungen untersucht.

Die Bestrahlung wurde in einem thermischen Reaktor bei 700°C bis zu der
Dosis 4 x IOZOn/cm2 (thermisch) durchgefiihrt. Der dabei erzeugte Helium-—
anteil betrug 20-50% des erwarteten Heliumgehaltes in denselben Werkstof-
fen nach Gebrauch als Canning in einem schnellen Reaktor mit der Leistung

von 100.000 MW-Tage/Tonne U.

' Die Bruchdehnung im Zug—- und Zeitstandversuch bei 600-800°C wird durch
die Bestrahlung herabgesetzt. Die Dehnungsabnahme ist bei Werkstoffen mit
15 oder 257 Ni am stdrksten im oberen Teil des untersuchten Temperaturge-

bietes.

Eine neue Untersuchung mit St#hlen von optimaler Warmebehandlung wird

vorbereitet.

Einleitung

Theoretische Uberlegungen lassen vermuten, daB austenitische Stdhle mit
fein verteilten Ausscheidungen (z.B. Karbiden) an den Versetzungen und in
den Korngrenzen geringere Neigung zu Bestrahlungsversprddung als sonstige
austenitische Werkstoffe besitzen (1,2). Stidhle vom Typus (15Cr/15Ni/1,2
Mo/0,1C/0,45T1/0,008B/ Sandvik 12R72HV) und einige Varianten davon mit
1972 Cr und 25 oder 347 Ni, wiirde Zugtand von

im unbestrahlten

studiert (1). Eine Untersuchung derselben Werkstoffe im bestrahlten Zu-

stand wird jetzt durchgefiihrt.

Beschreibung der bestrahlten Stdhle

Stdhle drei verschiedener Zusammensetzungen sind untersucht worden,

siehe Tafel 1. Die Stdhle mit 15 und 25% Ni sind hinsichtlich des Titan-
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Gehaltes gegeniiber Kohlenstoff, Stickstoff und Schwefel nicht voll stabi-

lisiert, wihread der Stahl mit 347 Ni stark iiberstabilisiert ist.
Die drei Stidhle wurden in zweierlei Zustidnden bestrahlt:

1. gegliiht 1100°C, 15 Minuten; in Wasser abgeschreckt

2., gegliht IIOOOC, 15 Minuten; Kaltverformung 15%;
gegliht 850°C, 1 Stunde, in Luft abgekiihlt.

Eine spdtere Untersuchung von R. Lagneborg (1) hat bewiesen, daB diese
Wirmebehandlungen hinsichtlich der Zeitstandeigenschaften im unbestrahl-
___ ten Zustand nicht optimal sind. Bessere Zeitstandeigenschaften ergeben —————
Warmebehandlungstemperaturen von 1150°C bzw. 830°C. Bei 850°C sind die-
se Werkstoffe zum Teil rekristallisiert. Eine Untersuchung von Stdhlen

mit optimaler Wdrmebehandlung wird jetzt vorbereitet.

Bestrahlung

Die Bestrahlung wurde im Materialpriifungsreaktor R2 in Studsvik durch-
gefihrt. Die Bestrahlungstemperatur war 700°C und die Bestrahlungsdauer
36 Tage.

20n/cmz(thermisch).

Die Neutronendosis war 2,9 x IOZOn/cm2 (> 1 MeV), 4 x 10
Bei der Bestrahlung bilden sich 2 4,0 ppm He in den Stihlen mit 15 und
34% Ni und & 1,7 ppm He im Stahl mit 257 Ni. Diese Gehalte sollte man
mit 8 ppm He (157 Ni), 12 ppm He (347 Ni) bzw. 9 ppm He (257 Ni) nach
der Bestrahlung derselben Werkstoffe mit 1023n/cm2 (> 1 MeV) in einem
schnellen dampfgekiihlten Reaktor vergleichen (2). Die obengenannten He-

Gehalte sind berechnet worden.

Die unbestrahlten Vergleichsproben wurden 36 Tage bei 700°¢C gegliiht.

Eigenschaften im Zugversuch

Zugversuche wurden in einer Zerreifmaschine mit mechanischem Antrieb

bei 600, 700 und 800°C in einer HeiBen Zelle durchgefiihrt. Die Dehn-
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geschwindigkeit war 1,2 x 10_5 sec-l (4,3 x 10'2h"‘).

Die Om27-Dehngrenze und die Bruchgrenze verdndern sich nur unbedeutend durch

die Bestrahlung.

Die Bruchdehnung sdmtlicher Proben wird in den Bildern 1-3 gezeigt. Jeder
Punkt in den Bildern entspricht nur einer Probe. Die Proben mit einer End-
wirmebehandlung bei 850°C sind nach der Bestrahlung viel sprdder als die

mit einer Endwirmebehandlung bei 1100°C. Dieses Verhiltnis ist aber schon
im unbestrahlten Zustand vorhanden. In den StZhlen 15Cr/15Ni und 19Cr/25Ni
188t sich eine Neigung zu hdherer Sprddigkeit bei hdheren Temperaturen er—

kennen, aber diese scheint sich mit steigendem Nickelgehalt zu vermindern

und ist in dem Stahl 19Cr/34Ni nicht mehr wahrnehmbar.

Dauerstandeigenschaften

Bisher sind nur wenige Ergebnisse der Zeitstandversuche an bestrahlten
Proben vorhanden (Tafel 2). Die Versuche wurden bei 700°C in einer Hei-

fen Zelle durchgefiihrt.

Die Zeitstandfestigkeit des Stahls 15Cr/15Ni ist erheblich grdfer als die
der beiden anderen St#hle, insbesondere im Zustand mit 850°C Endwirmebe-
handlung. Auch der Stahl 19Cr/25Ki im Zustand 1100°C Endwdrmebehandlung

besitzt eine verhdltnismifig gute Zeitstandfestigkeit.

Die Bruchdehnung liegt, wie auch aus Zugversuchen ermittelt wurde, durch-
gehend héher im Zustand 1100°C Endwidrmebehandlung als im Zustand 850°C
Endwirmebehandlung. Beziiglich des Stahls 15Cr/I5Ni ist dieser Unterschied
aber klein. Bemerkenswert ist die hohe Bruchdehnung des Stahls 19Cr/34Ni
im Zustand 1100°C Endwirmebehandlung, die auch beim Zugversuch erkennbar

war.
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Diskussion

Der bei der durchgefiihrten Bestrahlung erzeugte Heliumanteil betrigt
20~-507 der widhrend des Einsatzes eines Brennstabes in einem gchnellen
Brutreaktor zu erwartenden Heliummenge. Eine frilhere Untersuchung an
borhaltigen 20Cr/35Ni-St3Zhlen hat gezeigt, daB der EinfluB unterschied-
licher Heliumgehalte auf die Versprddung klein, aber nicht zu vernach-
ldssigen ist, verglichen zu der Duktilitdt im unbestrahlten Zustand (2).
Dazu kommt die Porenbildung infolge der hohen Dosis von schnellen Neu-
tronen, die aber um 700°C wahrscheinlich gering ist und daher vielleicht

keine weitere Versprddung verursacht.

Uber das Bestrahlungsverhalten der untersuchten Stihle bei Temperaturen

unter 600°C gibt diese Untersuchung keine Aussagen, da bei solchen Tem-—
peraturen die Porenbildung durch schnelle Neutronen wahrscheinlich wich-

tiger ist als die Hochtemperaturversprédung durch Helium,

Es ist auch wichtig zu bemerken, daB die untersuchten Werkstoffe nicht
optimal wirmebehandelt waren. HShere Duktilitdt im unbestrahlten Zustand
bringt wahrscheinlich auch hdhere Duktilitidt nach der Bestrahlung mit

sich.
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Tafel 1

Zusammensetzung der untersuchten Stdhle

Bezeichnung | Cr Ni Mo | Ti C N S P | B Mn Si Ti/(C+0.9N+0. 755)
15/15 15.2 | 14.81.40| 0.52] 0.11 ] 0.003| 0.010}| 0.006|} 0.007| 1.96| 0.44 4.3
19/25 18.825.040.87}0.44} 0.11]0.007| 0.015] 0.008|| 0.003 | 1.74] 0.19 3.4
19/34 18.0 [ 33.6 19.87]0.70 | 0.06|0.003| 0.002| 0.009 | 0.007 | 1.70 |O0.23 10.8

89¢



Tafel 2
Bisherige Ergebnisse der Dauerstandversuche an bestrahlten Proben bei 700°C
\
|
Werkstoff |Endwdrmebehandlurg ; Belastung | Bruchzeit | Bruchdehnung |Dehngeschwindigkeit
im konstanten Bereich
°c kg/mm2 Stunden % (Stunde” ! )
15Cr/15Ni 1100 12 641 5.6 8.1x10°°
" n 10 x) x) 1.3x 107
L 850 16 587 4.2 3.4%x 1077
" " 14 1533 4.7 1.2x107°
19Cr/25Ni 1100 12 1398 8.5 2.1 x 107
" L 10 2704 4.8 1.2x 107>
" " 9 x) ) 4.2x10°°
L 850 10 218 2.1 5.1 %107
19Cr/34Ni 1100 10 457 9.9 2.0x 1072
L L 9 1476 12.5 5.8x% 107>
L 850 10 353 1.7 2.4x 1077

x) noch nicht gebrochen

692
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Dispersion Strengthened Ferritic Steels: A Possible Way to Avoid

High Temperature Irradiation Embrittlement.

J.-Jd. Huet
Centre d'Etude de 1'Energie Nucleaire, Mol-Donk, Belgium

Introduction

It is now well known that high temperature and high fast neutron
doses experienced in fast reactor canning materials give rise to

embrittlement of the present stainless steels and nickel alloys.

Helium precipitation in grain boundaries is mainly responsible for

embrittlement. In fast reactors, this helium is produced uniformljﬁ
in the metal but, due to thermal gradients and stresses, it is swept
to the grain boundaries where a bubble network is formed. As defor-
mation at high temperature in F.C.C. metals occurs by grain boundary
sliding, in this condition of the metal, brittle fracture occurs by
propagation of wedge cracks aloﬁg the grain boundaries, practically

without deformeation of the matrix.

To retain a minimum of ductility which can be estimated to about

L to 5 % elongation at rupture, one should either choose a metal which
forms much less helium during irradiation and the only practical one
for fast reactor is vanadium either avoid the migration of helium
towards grain boundaries, or choose a metal which is not influenced

1~

~deea a
v i<

by the presence of helium 1n grain boundaries. This is actually ¢
case for ferritic steels because they fail by slip along cristal
planes and indeed they do not seem to be susceptible to high tempera-

ture embrittlement.

To sustain the stresses which will be present in the can in operation,
this can must have good strength at elevated temperature. The calculated

conditions are about a 1 % strain at 7OOOC in one year under 10 kg/mmz.

Unfortunately, all the present ferritic steels do not have adequate
strength at operating temperature because the carbides precipitates,
which are at the base of their strength, are not dementionally stable

at that temperature.
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Any metal can be strengthened by dispersion as far as the dispersed
phase meets some criteria of maximum dimensions and maximum mean
interval between the grains. This is already applied in S.A.P. and
in T.D. nickel. The main improvement lies in the high temperature
creep behaviour. This dispersed particles may also act as nucleation
sites for helium atoms and if they are uniforml¥ dispersed and kept
within the grains, their harmful accumulation along grain boundaries

will be avoided.

From this, is seems that ferritic stainless steels strengthened
by dispersion are likely to be a solution to the problem at fast

reactor canning material. Dispersed phases are chosen among refractory

oxides as alumina, magnesia, etc. On the other hand, austenitic alloys
must not be neglected because some of them already have the required
strength, but they are very sensitive to embrittlement during irra-
diation. If the dispersion is effective for retaining helium and
reducing the embrittlement, then austenitic stainless steels or

nickel alloys might be used as matrix material.

Fabrication methods

Two methods have been studied to produce an oxide dispersion in
steel: The direct mixing of metallic and oxide powders followed by
pressing, sintering or extrusion and the formation of oxide in site
by internal oxidation. The results obtalned by this last method were

very disappointing and it is now abandoned.

The simplest way to prepare a dispersion seems to be the direct
mixing of metallic and ceramic powders. This mixture is then handled
by the classical powder metallurgy techniques. An alloy containing

Fe + 12 % Cr has been selected as base meterial because is corresponds
31 MgO and TiO2 have
been selected as oxide addition because they can easily be obtained

tc the most widely spread ferritic steel. A120

commercially as very fine powder. The elmentary metallic powders
used were carbonyl iron, alumincthermic or magnesio-thermic chronmiunm,
hydrogen-reduced molybdenum and tungsten. It was also possible to

obtain AISI 410 steel powder down to a mean diameter of 10 - 15 unm
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but the maximum grain size which is needed is about 5Pm and all

means of reducing the size of this powder were unsuccessful.

The first difficulty was to produce a homogeneous powder mixing
avoiding the agglomeration of the ceramic powder. Fig. 1 shows the
result obtained in a V-mixer after a few minutes. It was found
necessary to mix the metallic powders separately from the ceramic
one. A guarter of an hour in a V-mixer produces a very homogeneous
mixture of all metallic powders. The ceramic powder must now be
introduced; it is first spread out evenly on the metallic powder and
put for 3 to 4 h in a ball mill. In order to crush the last agglo-

merates it is then put in a ''cake plate” mill (Fig. 2). Some heavy

he size of the oxide particles

depends directly on the time of cake plate milling. Fig. 3% shows
the dimensions of the particles after 24 h and Fig. 4, their dimensions

after 72 h.

To fully density the metal, two methods are used. To obtain small
quantities of materials hydrostatic pressing at 8 t/cm2 followed

by sintering is applied. Temperature studied varied between 200 and
135000, under vacuum or hydrogen. The chromium which always coats all
chromium grains avouds or greatly delays diffusion when the temperature
is low (below 10500C); Fig. 5 shows that chromium is not diffused at
all after 8 h at 95000. At temperatures above 110000, a coalescence

of the oxide dispersicn is observed and Fig. 6 shows the same alloy

Cn

Ve

w
s

ter 2 h 1350
now applied. The metal is heated a very short time (about 5 min) to
& temperature of 1200 - 12500C and then the diffusion treatment is

carried out at 1100°C for 6 h.

To obtain larger quantities of material, extrusion is used. Fig. 7
shows the flow sheet for this case. The powders are pured in the mild
steel hollow billet. The cap is then pressed at about 500 kg/cm2 on
the powder. This billet is heated to 7OOOC in a muffle furnace and
pressed in the container of the extrusion press at 10 t/cma. The
billet is then taken ocut of the container, reheated in a salt bath at
11007C and extruded. After this operation, it is necessary to produce

diffusion of the elemts in a process similar to the preceeding case
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but, because of the better contact of the materials, diffusiocn

is much easier. The structures of the obtained alloys are given in

Fig. 8 and 9. This alloy is clearly not a real dispersion-strengthend
metal as SAP or TD nickel are: the dimensions of the oxide paricles are

of the order of O.5um or more.

Mechanical woperties

Fig.10 compares the tensile properties at 700°C of several base

alloys and several dispersions. The main conclusions from this

table are that molybdenum increases significantly the high temperature
properties of the alloys and perhaps the effectiveness of the dis-

persion. Alzos, as a dispersion, is not very eﬁfictive: the ultimate B

tensile stress is hardly improved and elongation is small. MgO does
not increase the U.T.S. to a large extend but elongation is always
very high: in all cases larger than the one of the alloys prepared

by powder metallurgy but without dispersion. TiO2 gives the highest
U.T.S. values and elongation remains rather good. It can alsobe con-
7clﬁdéd tﬂéfrﬁéﬁ sWaging, in opposition at what one should expect from

a dispersion-strengthened alloy, does not improve the properties.

Fig. 11 compares some fabrication variables of extruded dispersions;
the time of cake plate milling improves the tensile properties.

It is also quite clear that titanium oxide additions give much better
results at high temperature than the other two additions even if the
grains in the titanium oxide dispersion are quite larger than in the
others. This is reversed at room temperature where the finest dis-
persions give the highest values for the U.T.8. It should be noted
anyway that a finer oxide dispersion with TiO2 gives stronger alloys

at high temperature.

The nature of the dispersion after heat treatment was examined.
Alumina and magnesia remain mostly unchanged; some chromium enters in

the former in order to form a (Al,Cr)20 solid solution or, in the

3
latter a small amount of MgCr904 spinel is formed besides a large
quantity of unaltered magnesia. Titania which was introduced as
anatase is completely transformed in two complex oxides. The compo-

sition of one ot them can be written (Cr,Fe)DOB.TiOB; it has the
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monoclinic V3O5 structure and not the expected orthorhombic structure
of Fe203.T102 (3)(4). The other one is hexagonal with the Fe0.TiO,
ilmenite structure and can be written (Cr,Fe)O.TiOz. The improvement
of the high temperature mechanical properties is probably related to
the formation of one or both comlex oxides. It can also be due to a

more rounded form of the dispersion (5).

Some stress rupture tests are under way, the first results up to
250 h are shown in Fig. 12. They correspondstoc an alloy containing
8 vol.% Ti0, which gave 14 kg/mm2 as U.T.S. at 700°C. Compared to
the same alloy without dispersion, the stress which produces rup-

ture in a given time, is doubled. This alloy is already better than

[P £ 8— vedl O4 ST T e

the AISI 304 steel and reaches the level of the 316 steel. Tensile

e
strengths of 19 kg/mm2 at 700°C are now reached; one should expect
that these alloys will give still better creep properties.
Irradiation semples are in the BR2 reactor since about 4 months now.
The results will only be available at the end of next year in order

) : ] . o . B - - R
to reach a fast fluence significant for fast reactors amund 10 nvi,.

Finally, it might be important to note the excellent compatibility
of the ferritic steels with the carbide fuels, compatibility which
will be very difficult to reach with all other useful canning mate-
rials. This compatibility is due to the very high value of the car-
bon activity in ferritic steels. Fig. 13 and 14 give a comparison

between the carbon pick-up and chromium carbide and O-phase preci-

el

1and oth allovs were in

v
contact with the same uranium carbide through a sodium bond at 800°¢c

for 16 weeks.

Conclusions

It is possible to obtain a substantial -improvement in high tempe-
rature properties of ferritic steels. The chosen matrix for the
tests is perhaps not the best; a separate study has been started
to obtain a better one and there are some indications that this
feasible. The size of the dispersion is still rather coarse and
there are good hopes to improve this also. It is thus expected to

have still better results for the future. But even so, the present
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dispersion alloys could already be used because the thermal expan-
sion of ferritic steel is lower than the one for austenitic steel
and their thermal cdnductivity is higher : the total stresses are
thus reduced significantly. This study which is really only at its

beginning shows that very good hopes may be founded in it.
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i Additions Additions E (0.2%]) R Elongation
i metalliques  |céramiques 2 -
{%s en poids} [{% en vol) (kglmmz} tkg/mm®) %)
’ - = 5.1° 54" 29.7"
- 4 Aty 0q 7.4 8.0 10.3
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TEST

cooE ADOITION | ST el ¥S(02%)] urs. £
(vol.% ) {o¢) lixgime®) | (Kg/mm®) | (%)
AT 04/04E01 8% Tiog 70 128 188 »
700 125 Y 2
AT 04/04E02%) 8% Tio; 700 "3 %3 20
700 120 1486 277
at 02/03H04() 4% Tioy 760 128 122 20
AT 04/06€02(*) 8% Ti02 700 "4 128 30
AT 04/07€02(8) o% 1i0z 700 9 128 16
AT 04/05E03 8% Tiog 700 123 124 »
25 %3 sie n
AM 04/03E02 8% Mgo 700 103 ns “%
25 60 64 1"
AA 04/03E02 8% Al203 700 7 T n
25 w“s 618 s

(x) Thermal treatment : 6h at 1100°C instead of 10 min at 1250°C ¢ 6h at NOO2C .

{0} #0h caike piate miiiing instead of 15h.

{¢) Chrome powder of 2 u mean size instead of Vu.

(8} TiOy powder of 0.02m mean size instead of 0.1n .

Stress

‘kq/mm

20+

10 -

CREEP RUPYURE

Temperature
Materials

700°C

Tt

,

_\\X—-\

Fe-13Cr-2Mo-1W

Bild 1

STRESS VERSUS TIME TO RUPTURE.

Fe-13Cr -2Mo-1W-8v% Ti0z

AlSi 04and 304 L (1)(2)

AtSl 316 and 316 L (1 )(2)

Time

to rupture

11} Sandvik Stainless steeis :
72) United states steel Co

02

10?

Sandviken, 1964

steels for elevated temperature service

w0

Pittsburgh , 1965

1;)5 {hour)

Bild 12
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Unter Berlicksichtigung der Auswahlkriterien fiir Hiillwerkstoffe von
Brennelementen Schneller Briiter bietet sich neben den hochwarmfe-
sten Stdhlen, lber deren Bestrahlungsverhalten bereits berichtet
wurde, die Gruppe der Nickellegierungen als welterer potenter Hull-

werkstoff an.

Die auf den ersten Blick so grofle Zahl verschiedener Legierungen,
die z.,Zt. im kommerziellen MaBstab hergestellt werden, erfdahrt al-
lerdings von zwel Seiten eine Einengung. Die erste Seite stellt die
Forderung des Reaktorphysikers dar, der aus neutronenphysikalischen
Griinden diejenigen Nickellegierungen ausgeschlossen sehen mdchte,

die auf Grund ihrer chemischen Zusammensetzung eine zu hohe Neutro-

nenabsorption zeigen. Die unangenehmsten Legierungselemente sind

hierbei leider auch die wichtigsten Mischkristallbildner, n&mlich
Mclybd&n, Niob und Wolfram. Die Absorptiomsguerschnitfe disser Ele-
mente verhalten sich in der genannten Reihenfolge wie 1 : 2 : L,

Aus diesem Grund entfalle alle Legierungen, die hohe Molybdin-,

Niob- und Wolfram-Gehszlte besitzen.

Die zweite Seite, von der eine Einengung der zur Verfligung stehen-~
den Zahl an Nickellegierungen erfolgt, ist die Forderung des Reak-
toringenieurs, der Legierungen mit Kobaltgehalten ausgeschlossen
sehen mochte, Das bei der Bestrahlung enistehende langlebige Kobalt-
isotop, Kobalt 60, dessen Halbwertzeit bei iliber 5 Jahren liegt, und
das eine sehr harte Y-Strahlung aussendet, wilirde durch Korrosionsab-
trag in das Kihlmittel abgegeben und zu einer sehr starken und lang
andauernden Kontamination des Kihlsystems filhren. Dies wire vor al-
lém dann untragbar, wenn der Reaktor mit Direktkreislauf betrieben
wird. Unter diesen Gesichtspunkte entfallen alle Nickellegierungen,
die Kobalt enthalten. )

Eine ndhere Betrachtung der verbleibenden Legierungen auf Nickelba-
sis zeigte sehr rasch, daf diese Legierungen sowohl vomn neutronen-
physikalischen Standpunkt als auch aus der Sicht der Festigkeit sich

in drei Gruppen einteilen lassen. Die erste Gruppe stellt die iber

.die kubisch-flichenzentrierte 7Y'-Phase aushidrtbarer Legierungen dar.

-2-
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Ihre bekannitesten Vertreter sind die Legierungen Inconel X 750, In-
conel 901, Nimonic PE 16 und Inconel 718. Diese Legierungen sind
nicht oder nur gering mit den neutronenabsorptionsméBRig ungiinstigen
Elementén Molybddn, Niob oder Wolfram legiert und daher liegen ihre
makroskopischen Querschnitte relativ niedrig. Besonders deutlich ist
das bei Inconel X 750 erkennbar, wo trotz des hohen Nickelgehaltes

nur Absorptionsquerschnitte etwa 27 mbarn errechnet werden.

Zur zweiten Gruppe gehdren die Legierungen, die ihre Festigkeit in
erster Linie oder ausschliefBlich durch mischkristallhirtende Zusit-
ze erhalten. Typische Vertreter dieser Gruppe sind Inconel 625, Ha-

stelloy X-286, Inconel 600 und Nimonic 80 A. Ihre Wirkungsquerschnit-

te liegen auf Grund des hBheren Anteils an Niob, Molybd&dn oder Wolf-
ram oberhalb 50-60 mbarn, errechnet nach dem Spektrum eines dampfge-

kithlten schnellen Brutreaktors.

Die dritte Gruppe stellt die Gruppe der Legierungen, deren chemische

Zusammensetzung mit etwa 20% Chrom und 30% Nickel angegeben werden
kann. Obwohl diese Gruppe eigentlich ihrer Zusammensetzung nach noch
zu den austenitischen Stdhlen gezidhlt werden muB, scheint eine Ein-
ordnung in die Nickelbasislegierung doch auf Grund der Anwendung die-
ses Legierungstyps gerechtfertigt. Die bekannteste Legierung dieser
Gruppe ist die Legierung Incoloy 800. Die chemische Zusammensetzung,
die zu einem Wirkungsquerschnitt von nur 16 mbarn fithrt, 138t diese

Legierung als den vom neutronendkonomischen Standpunkt aus giinstig-

Bevor nun iber das Bestrahlungsverhalten der wichtigsten dieser Le-
gierung berichtet werden soll, ist es niitzlich, sich die im Bild 1
angegebenen chemischen Zusammensetzungen und die Zeitstandfestigkei-
ten der wichtigsten Legierungen fiir eine Temperatur von 650°C vor

Augen zu fiihren.
Die ersten Bestrahlungsversuche an ausscheidungsgehirteten Nickel-

legierungen, die vom Festigkeitsstandpunkt aus die attraktivsten

Legierungen sind, zeigten sehr bald, daB die Neutronenbestrahlung

-F-
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bei Temperaturen oberhalb 65000 zu einer extremen Reduktion der Duk-
tilitdt und der Zeitstandfestigkeit fiihrt 171,2,3;7. Eigene Untersu-
chungen an Zugproben, die im BR 2 in Mol bei etwa 50°C einer Dosis
von 2 X 1020 n/cm2 bestrahlt worden waren, bestétigen die starke Ver-
sprodung beim Zugversuch oberhalbdb 55000 [7&;7. So wurde die Zugfe-
stigkeit beil 750°C iiber 20% herabgesetzt, bei gleichzeitigem Riickgang
der Bruchdehnung um etwa 80%. Diese starke Versprddung konnte auch
bei dem ebenfalls iliber die Y'-Phase aushdrtenden austenitischen Stahl
A-286 beobachtet werden / 5 /. In England durchgefiihrte Bestrahlungs-
versuche bei Nimonic PE 16, das auch iiber Y' aushirtete, dokumentier-

ten in gleicher Weise den starken Einflull der Neutronenbestrahlung

suche an Rdhrchen, die im BR 2 durchge
maximal erreichte Neutronendosis bei etwa 10 n/cm2 lag, die starke
Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften durch die Neutronenbe-
strahlung bei hOheren Temperaturen 17247. In Bild 2 sind die Stand-

zeitkurven flir bestrahlte und unbestrahlte Proben aus Inconel X 750

und Inconel 718 wiedergegeben, wie sie in dem Bestrahlungsprogramm

Mol 2 ermittelt wurden.

Die Ursachen dieser besonders stark auftretenden Hochtemperaturver-
sprddung beil iiber Y'-aushdrtenden Legierungen sind noch nicht vdllig
gekldrt.Eigene Untersuchungen, bei denen Inconel X 750 in 12 ver-

21

schiedenen Entmischungsgraden im BR 2 bis zu Dosen von 5 x 10 n/cm2

bestrahlt wurden, lieflen keinen Zusammenhang zwischem dem Ausschei-
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Die bei 75000 durchgefiihrten Zugversuche zeigten bei allen Zustdnden
Bruchdehnungen, die um mehr als 90% gegeniiber den unbestrahlten Pro-
ben reduziert waren. Dieses Ergebnis legt die Vermutung nahe, dal
die starke Neigung zum interkristallinen Bruch bei diesen ausschei-
dungsgehirteten Legierungen mit der Zulegierung von Alumium und Ti-
tan in Beziehung gebracht werden konnen. Unabhingig von der Ursache
dieser starken Versprddung lassen bisher alle Bestrahlungsversuche
an ausscheidungsgehérteten Nickelbasislegierungen erkennen, dal der
Binsatz solcher Legierungen als Hilllwerkstoff auf Grund der starken
Reduktion der Bruchdehnung und der teilweisen Reduktion der Zugfe-

stigkeit als Hiillwerkstoff auszuschlieBen ist,
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Bei den Legierungen der zweiten Gruppe, die ihre Festigkeiten durch
Mischkristallhdrtung erhdlt, zeigt ein erster Blick rasch, dall aus
dieser Gruppe vor allem zwei Legierungen von Interesse sind. Es sind

dies die Legierungen Inconel 625 und Hastelloy X 286.

Der erkennbaren hoheren Festigkeit von Inconel 625 gegeniiber Hastel-
loy X im unbestrahlten Zustand steht die neutronenphysikalisch etwas
gliinstigere chemische Zusammensetzung von Hastelloy X gegeniiber, die

sich von Inconel 625, vor allem durch einen wesentlich hoheren Eisen-
gehalt, dem fehlenden Niobgehalt,und einem verhidltnismdfig hohen Koh-
lenstoffgehalt unterscheidet. Inconel 625, das durch seine hohe Zeit-

standfestigkeit besonders interessant schlen, verliert, wie Zugver-

:r‘

“suche an bestrahlten Proben gezeigt haben, bei hoheren Temperaturen

1
sowohl Festigkeit als auch Duktilit&t. Proben, die BR 2 bei Dosen
bis zu 2 x 1021 n/cm2 bestrahlt wurden, hatten im Zugversuch eine
deutlich herabgesetzte Streckgrenze und Zugfestigkeit bei gleich-~

zeitig starker Abnahme der Bruchdehnung / 9 /. Dieses Bestrahlungs-

verhalten wird durch Ergebnisse anderer Autoren bestédtigt, die eben-
falls einen Einflul der Bestrahlung auf die Kurzzeiteigenschaften
finden / 10,11 /.

Der Einflull der Neutronenbestrahlung auf die Léngzeitwerte von In-
conel 625 ist in Bild 3 wiedergegeben. Die hier gemessenen Werte

wurden an Blechproben ermittelt, die einer Homogenisierungsbehand-

e

g bei 115000 vor der Priifung unterworfen worden waren. Die Be-

rfolgte ebenfalls in Mol. Der integrierte FluBl kann mit
etwa 1,5 x 1022 n/cm2 angegeben werden. Bestrahlungstemperatur war
bei diesen Versuchen SOOC. Wie dem Bild zu entnehmen ist, reduziert
sich durch die Bestrahlung die Standzeit bel gleicher Belastung um

einen Faktor zwischen 20 und 30.

Ebenfalls eingetragen in dieses Diagramm ist die Zeitstandkurve fir
unbestrahlte Rohrchen aus den burst-test-Versuchen der Reihe Mol-2.
Die bei kurzen Zeiten gemessene relativ hohe Festigkeit gegeniiber

den Blechproben diirfte auf der leichten Kaltverformung beruhen, die

die Rohre bei der Herstellung erfahren. Zu hoheren Standzeiten hin

-5~
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nimmt die Zeitstandfestigkeit, wie zu erkennen ist, beunruhigend
stark ab und f&llt bei etwa 103

von bestrahlten Blechproben. Leider liegen z.Zt. noch nicht genii-

Stunden bereits unter die Werte

gend Werte fiir bestrahlte Proben vor, so dafl der EinflufBl der Be-
strahlung auf diese burst-test-Versuche nicht demonstriert werden
kann., Sicher diirfte aber sein, dafB die Werte fiir die unter Bestrah-
lung gepriiften Proben noch deutlich unter der hier eingezeichneten

Kurve liegen.,

Als Ergebnis der bisherigen Bestrahlungsversuche an Inconel 625
kann man feststellen, dal die guten Langzeitwerte und die Dukti-

1itdt dieser Legierung durch die Bestrahlung so stark herabgesetzt

werden, dall ein Binsatz als Hullwerkstoff fraglich erscheinen muB.
Die zweite mischkristallgehirtete Nickellegierung, die zum Kreis
der mdglichen Hillwerkstoffe gezihlt werden kann, ist Hastelloy X.

Die vorliegenden Bestrahlungsversuche lassen auch bei dieser Le-

gierung wie zu erwarten war, einen starken Einflufll der Bestrahlung
bei hSheren Temperaturen auf die mechanischen Eigenschaften erken-
nen. So berichten Bushboom Zf12;7 und Mitarbeiter iiber Zugversuche

an Proben, die bis zu 2 x 1021 n/cm2 bestrahlt wurden, daB die Bruch-
dehnung bei 600°C von 28 auf 5% abfillt. Nach einer Bestrahlung im
schnellen Fluf ergibt sich mit steigender Temperatur eine Verspro-
dung, die bei 700°C zu einer Reduktion der Dehnung von fast 85%
fihrt. Diese Ergebnisse werden durch eijgee Versuche bestidtigt, nach
denen im homogenisierten Zustand X-Proben bei
750°C nur noch 4% Bruchdehnung besitzen, gegeniiber 42% im unbestrahl-
ten Zustand 1713;7. Im Gegensatz allerdings zu Inconel 625 werden

die Kurzzeitfestigkeitseigenschaften von Hastelloy X durch die Be-~

strahlung nicht herabgesetzt.

Die vorliegenden Ergebnisse von Rohrinnendruckversuchen an bestrahl-
ten Proben zeigen, daB Hastelloy X bei l&ngeren Standzeiten Festig-
keiten besitzt, die mit den vorher gezeigten Inconel 625-Werten
durchaus vergleichbar sind. So erh#lt man einen Wert fiir UB bei
10000 h von 14 kg/mm2 bedl 65OOC. Die an unbestrahlten Rohren gemes-

senen radialen Dehnungen liegen bei Hastelloy X oberhalb 10% wdhrend

-6~
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Inconel 625 nur Dehnungen von etwa 2-4% zeigt.

Uber das Bestrahlungsverhalten von Incoloy 800 liegen eine ganze
Reihe Ergebnisse vor 1710,14,15;7. Eine Beurteilung der Ergebnis-~
se ist allerdings nur mdglich und sinnvoll, wenn man sich vor Au-
gen fiihrt, daB dieser Werkstoff wie keine andere Nickellegierung
ein sehr starkes Streuband der mechanischen Eigenschaften auf Grund
geringerer Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung zeigt.
Die entscheidenden Elemente sind hierbei Aluminium, Titan und Koh-
lenstoff. Je nach Hersteller kann man Legierungen von Incoloy Typ
mit und ohne Aluminium und mit hohem oder niedrigen Kohlenstoffge-

halt beziehen.

In Bild 4 sind die Standzeitkurven fiir drei verschiedene Incoloy-
Qualitidten wiedergegeben. Deutlich zeigt sich das breite Streuband,
das sich durch die unterschiedlichen Gehalte von Aluminium, Titan

und Kohlenstoff ergibt. Entsprechend dem Festigkeitsverhalten &n-

dert sich auch die Duktilit&t dieser Legierung mit ihrer chemischen
Zusammensetzung. Die Legierung mit hoher Festigkeit zeigt geringere
Dehnungen und umgekehrt. In dieser Tatsache liegt auch die Ursache
fir das unterschiedliche Bestrahlungsverhalten, iiber das in der Li-
teratur berichtet wird. Die im Rahmen der in-pile burst-test Reihe
erhaltenen eigenen Ergebnisse, die an fast Aluminium~ und Titan-
freiem Incoloy 800 gemessen wurden, werden im 5. Bild wiedergegeben
ZT7_7. Zwar zeigt sich auch hier eine Abnahme der Zeitstandfestig-
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um 3-4% liegen, lassen erkennen, daB die Hochtemperaturversprodung
bei dieser Legierung nicht zu einem vdlligen Rlickgang der Duktilitat

fihrt.

Auf der Suche nach einem Weg zur Verbesserung des Bestrahlungsver-
haltens haben sich, wie schon berichtet wurde, vor allem die Zule-
gierung von Titan und die Mdglichkeit einer kombinierten Verfor-
mungs- und Wdrmebehandlung als aussichtsreich erwiesen. Bei den Nik-
kellegierungen ist man ebenfalls diesen Weg gegangen. So berichten

Weir und McCoy 1_16;7, daB das Bestrahlungsverhalten durch Zulegie-

-7
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rung von Titan, Zirkon oder Hafnium verbessert wird. Diese Zusdtze
erhShen sowohl die Festigkeit als auch die Duktilit&t. Auch der Weg
iiber eine thermomechanische Probenvorbehandlung, eine Verbesseruang
zu erreichen, war erfolgreich 1713,17_7. Am deutlichsten lassen sich
diese Ergeb-nisse im 6. Bild demonstrieren. Proben aus Inconel 625
und Hastelloy X wurden 50% kaltverformt und vor der Bestrahlung bei
700°C einer Langzeitgliihung von 400 h unterworfen 1713;7. Die Be-
strahlung im BR 2 wurde bei einer Temperatur von 50o bis zu einer
Gesamtdosis von 1 x 1021 n/cm2 durchgefilhrt. AnschliieBend wurden die
Proben im Zugversuch zwischen 600 und 750°¢ gepriift. Die hier einge-
tragenen Bruchdehnungen fiir die bestrahlten Proben dokumentieren die

wesentlich bessere Duktilitdt nach Bestrahlung, die eine Folge der

- k> et By Sbwunipmnglilie S m g el Sl o i v
gpeziellen Probenvorbehandlung ist. Neben der besseren Duktilitat

ergab sich nach dieser Behandlung auch ein deutlicher Einflul auf
die Streckgrenze und Zugfestigkeit. Bei Inconel 625 wurde auf diese
Weise eine Abnahme der Festigkeit nach Bestrahlung verhindert und

bei Hastelloy X sogar eine deutliche Erhchung der Streckgrenze und

Zugfestigkeit bei 7BOGC erreicht. Da sich dieser Effekt auch nach
einer Langzeitgliihung von 400 h zeigte, besteht berechtigte Hoffnung,
diese erhdhte Festigkeit auch liber liédngere Zeiten nutztbar zu machen.
Dafl durch eine kombinierte mechanisch-thermische Vorbehandlung vor
allem bei Hastelloy X eine deutliche Verbesserung des Langzeitver-
haltens erreicht werden kann, bestidtigen auch Arbeiten von I.S.Levy
und K.R. Wheeler, die durch eine solche Behandlung die Standzeit von

Hastelloy X 286 um etwa 100% nach Bestrahlung erhdhen kinnten / 17_/.

Diese EBrhcohung ist vor allem eine Fol n sekund&ren

und tertiidren Kriechabschnittes.
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Ni-Cr-Fe ALLOYS FOR POSSIHLE APPLICATION AS CANNING MATERTALS

by

P.L. TWIGG B.Met.Ph.D. A.I.M.

Two alloys, which have recently been developed in the
Birmingham Laboratories of International Nickel Limited, have been designed
to have high temperature corrosion or oxidation resistance combined with
good mechanical properties. Although these alloys were primarily developed
for other applications they have attractive combinations of properties which make
them possible candidates for canning materials. Both alloys have the common
factor of having 25% chromium to provide a high level of oxidation and

corrosion resistance.

— The first of these alloys is a Ni-Cr=Fe base alloy which was
developed primarily as a material for superheater tubes. Corrosion tests
were carried out in a simulated coal fired environment in which samples
were immersed in a salt mixture ogiﬁ22é04, K250, and NaCl and heated in a
gas mixture consisting of COp, 802, 02 and Ns. The results of this work
indicated that a base composition of 25% Cr, LL4%Ni, balance Fe gave the
best resistance to corrosion in such an environment., Figure 1 shows a

comparison of the corrosion resistance of this alloy and other selected

commercial alloys.



305

The strength of this alloy has been increased by the
addition of 1.2% Ti. The stress rupture properties of this alloy at
650°C are presented in figure 2 and compared to stainless steels,
Inconel 625 and Hastelloy X.

In developing this alloy particular attention was paid to
stability. Impact energy values of »25 ft.lbf (3.5 Kgmf) are obtained
after cold working the material 25% and then heating for 1000 hours at
650°C. This procedure of cold working greatly accelerates any tendency

for the alloy to embrittle and has been shown for similar alloys to

produce lower impact properties than exposure for much longer times,up to
10,000 hours ,without prior cold work.
The effect of ageing time on the hardness of the alloy is

. . o) . . R .
shown in figure 3. At 650 C slight age-hardening occurs which increases

the hardness of the alloy from about 140 HV.30 in the solution treated
condition to about 200 HV.30 after 100 hours. At higher temperatures
negligible hardening occurs. The hardening at 6500C is caused by a very
fine precipitation of a f.c.c. phase (7') and figure 4 shows the form of
this precipitate after 100 hours at 650°C. Similar alloys with slightly
lower titanium contents are only marginally weaker in stress-rupture
strength and these are currently being examined with a view to obtaining
strengths greater than the austenitic stainless steels but free of
intermetallic precipitation.

The second development concerns an alloy designed to have
good cyclic oxidation resistance at very high temperatures ) 1000°C;"
combined with an improved level of creep strength over such alloys as
'Nimonie' alloy 75 and Hastelloy X. This alloy has the composition:

25% Cr, 10% Mo, 0.05%C, 0.0L%Ce, balance nickel. Figure 5 shows the cyclic
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oxidation resistance of the alloy compared to other selected alloys.

In this test the cycle consists of heating for 15 minutes at 105000 and then
cooling in still air for 5 minutes and the specimens are weighed periodically.
The superiority of the experimental alloy is clearly demonstrated.

The high level of creep strength, which is achieved solely by
solution strengthening, is illustrated in figure 6 together with comparative
creep curves for a number of other alloys.

Both the alloys which have been described are very easily worked
to sheet and are readily weldable. We are at present assessing more fully
the effect of heat treatment on the properties of both alloys at 750°C
with a view to providing a better assessment of the alloys for fuel element

cladding. It should be emphasised that both alloys are in an early

stage of development and were designed for applications other than fuel

element cladding. It seems possible however that their general characteristics
of high chromium content, good oxidation resistance, attractive creep
strength and ductility, and freedom from marked precipitation hardening might

make them attractive for this application also.
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Aspekte zur Verdnderung der sekundiren Kriechgeschwindigkeit von

Inconel 625, Incoloy 800 und 16/16-Cr/Ni-Stahl durch Hochtempe-

raturneutronenbestrahlung

von

K.P. Francke, F. Garzarolli

Allgemeine Elektricitdts-Gesellschaft, AEG-TELEFUNKEN

Kernenergieversuchsanlage GroBwelzheim
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l. Einleitung
Die Legierungen Inconel 625, Incoloy 800 und auch 16/16-Chrom-

nickel-Stéhle sind Werkstoffe, an denen in den vergangenen
Jahren umfangreiche Untersuchungen durchgefiihrt wurden, um

deren Einsatz als Brennstabhiille zu priifen.

Von seiten der AEG-Telefunken wurden hierszu

auf dem metallurgischen Sektor Arbeiten zur Bestimmung des
Langzeitverhaltens bei nur thermischer Beanspruchung im Be-
reich von 500 bis 800°C, des Wechsel festigkeitsverhaltens,

des Zeitstandsverhaltens und zur Bestimmung von Gefiligednde-
rungen und anderer mikrostruktureller Vorgidnge durchgefiihrt.
Zur Untersuchung des Strahlenverhaltens dieser Legierungen

bei Temperaturen um 65o°C wurden Brennelementtests im Ver-
suchskreislauf Kahl des Versuchsatomkraftwerkes und Proben-
bestrahlungen im Reaktor R 2 in Studsvik, Schweden durchgefiihrt,

Wihrend die Nachbestrahlungsuntersuchungen der Probenbestrah~

lungen und deren endgiiltige Auswertung nun abgeschlossen ist,
konnte mit einer intensiven Untersuchung der Versuchselemente
erst mit der Errichtung der Heiflen Zellen der AEG in GrofAwelz-

heim im Mai 1968 begonnen werden.

Uber die hier erwdhnten Arbeiten wurde teilweise an anderer
Stelle / 1, 2, 3, &, 5/ bereits berichtet. Gegenstand der hier
zur Diskussion stehenden Fragen sollen einige fiir das Phano-
men der Hochtemperaturstrahienversprddung recht wesentlic
- aber sozusagen "zwischen-den-Zeilen" gefundene - Ergebnis-
se sein, die zum Verstdndnis der teilweise recht divergieren-
den Daten tiber die Veridnderung der Zeitstandseigenschaften

durch eine Neutronenbestrahlung AufschluB oder Hinweise ge-

ben konnen.

Aus den bisher vorliegenden Daten iiber die Veridnderung der
Zeitstandseigenschaften durch Neutronenbestrahlung im Be-

reich hoher Temperaturen ()60000) wird einmiitig festgestellt,
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daB dhnlich wie im einachsigen Zugversuch
die gemessenen Bruchdehnungen stark und
die sog. Zeitstandsfestigkeit mehr oder weniger

stark reduziert werden.

Dieses betrifft sowohl Werte, die im konventionellen Zeit-
standsversuch ermittelt wurden, als auch solche aus in-pile

oder out-of-pile Rohrberstversuchen.

Die Ergebnisse der Anderungen der Kriecheigenschaften von
Hillrohrwerkstoffen durch eine Hochtemperaturneutronenbe-
strahlung streuen dagegen relativ stark, sodaB hieriiber bis

heute noch keine einheitiichen Vorsteiiungen voriiegen.

Fiir eine sichere Brennelementauslegung ist jedoch gerade
das Kriechverhalten vorgesehener Hiillwerkstoffe von erheb-

licher Bedeutung, mehr als Aussagen z.B. iliber die verdnderte

Zeitstandsfestigkeit. Die von der AEG in Studsvik durchgefithr-
ten Bestrahlungen wurden dementsprechend mit besonderem Hin-
blick auf die Veridnderung der Kriechgeschwindigkeit hin ausge-

wertet.
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2, Versuchsbeschreibung

Blechproben der drei eingangs erwidhnten Legierungen wurden
im Material Test Reactor R 2 in Studsvik bei 650°C 2 Reaktor-
zyklen lang bestrahlt. Von den Legierungen X CrNiMoNb 1616
und X CrNi 2030 (entspricht Incoloy 800) wurden 3 bzw. 2 un-
terschiedliche Schmelzen, von der Legierung Inconel 625 nur
eine Schmelze untersucht. Die Legierungszusammensetzung der
einzelnen Schmelzen ist in Tabelle =1 zusammengestellt.

Wie hieraus zu erkennen ist, unterscheiden sich die 16/16-~
Cr/Ni-Schmelzen hauptsichlich in ihrem Stabilisierungsgrad,
die Incoloy 8oo-Schmelzen in ihrem Aluminium- und Titange-
halt sowie in ihrem generellen Verunreinigungsgrad. In Ta-
belle -2 ist die Vorgeschichte der einzelnen Schmelzen dar-
gestellt. Prinzipiell wurden von diesen beiden Legierungen
lufterschmolzene und vakuumerschmolzene Schmelzen verwen-
det. Die Inconel 625-~Legierung war lufterschmolzen. Mit Aus-

" nahme dieser Schmelze waren alle Proben ldsungsgegliiht. Die
g

Inconel 625-Proben waren "mill annealed” 1059909 5 min/Luft.
Die KorngrdBen sind vergleichbar zwischen ASTM 5,5 - 7,5 fiir
die Legierungen X CrNiMoNb 1616 und X CrNi 2030. Die Inconel 625-

Proben hatten eine Korngrsdfe nach ASTM 9,0.

Bestrahlt und gepriift wurden Flachproben. Der Priifquerschnitt

in der MeBlinge betrug 6,0 x 1,0 mm. Die MeBldnge betrug 7o mm.

Kapsel durchgefiihrt. Die Bestrahlungstemperatur wurde durch
ein Helium/Neon-Gasgemisch reguliert, konstant durch Ni-Cr/Ni-
Thermoelemente gemessen und fortlaufend registriert. AuBer
einigen Kurzzeitabweichungen wurde die Bestrahlungstemperatur

von 650°C eingehalten.

Die Bestrahlungszeit betrug 8oo Stunden. Die Bestimmung der
Neutronendosen erfolgte mit Aluminium-, Nickel~, Titan- und
Kupferfolien., Die so gemessenen Dosen betrugen:

thermisch 2,7 - 3,5 x 1020 n/cm2

epithermisch 2,3 = 2,k x lo20 n/cm2

schnell (31 MeV) 1,6 x 102° n/cm®
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Da in den Legierungen gerade in dem hier gewZhlten Tempe-
raturbereich Anderungen in der Mikrostruktur entsprechend

dem thermodynamischen Gileichgewicht auftreten und wie in

/ 6/ berichtet, die mechanischen Eigenschaften z.T. er-
heblich beeinflussen konnen, wurde es fiir notwendig erachtet,
die untersuchten Schmelzen ebenfalls im nur thermisch bean-
spruchten Zustand, d.h. ausgelagert 8oo Stunden bei 65000, zu

priifen.

Von besonderem Interesse ist, daf die Priifung der bestrahlten
wie auch der ausgelagerten Probén auf derselben Zeitstands-
priifapparatur von Mohr und Federhaff durchgefiihrt wurden,
sodaB der Maschinenfehler hierdurch ausgeschaltet und die

Aussagekraft der MeBergebnisse wesentlich verbessert/wéfden

konnte.
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3. Versuchsergebnisse

Die Ergebnisse der Zeitstandspriifung an den 6 Schmelzen
der Legierungen X CrNiMoNb 1616, X CrNi 2030 und Ihconel 625

sind in Bild 1, 2 und 3 wiedergegeben.

Bei allen untersuchten Legierungen war die Zeitstands-
festigkeit und -bruchdehnung der bestrahlten Proben geringer,
die sekunddre Kriechgeschwindigkeit dagegen hoher als die der

unbestrahlten.

Der geringste Abfall der Zeitstandsfestigkeit nach der Hoch-
temperaturbestrahlung war demnach bei den X CrNiMoNﬁ 1616-Le~-
gierungen festzustellen. Er betrug im Mittel nur 12 = 16 %

um etwa den gleichen Betrag (11 - 18 %) wurde bei diesen Le-
gierungen auch die loc Stunden-l1 %-Kriechfestigkeit ver-

ringert.

Die Abnahme der Zeitstandsfestigkeit war bei den Legierungen
des Incoloy 8oo-Types etwas stdrker und betrdgt im Mittel
20 - 22 %, Die Kriechfestigkeit (loo h - 1 %) nahm hier jedoch

nur um ca. 9 - 12 % ab.

Der stdrkste Abfall der Zeitstandsfestigkeit wurde bei Inconel 625
mit ca. 46 % gemessen. Das Gleiche muB fiir die loc Stunden-1 %-

Kriechfestigkeit (25 %) festgestellt werden.

Die Zeitstandsbruchdehnung dieser Legierung ist ebenfalls

geringer nach der Bestrahlung als die der anderen lLegierungen.
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Lk, Diskussion der Ergebnisse

Bild L ~und 5 zeigen ebenfalls, daB die se-
kunddre Kriechgeschwindigkeit durch die Neutronenbestrahlung
bei 650°C fiir alle untersuchten Legierungen angestiegen ist.
Dieser Anstiegiist wie aus der folgenden Tabelle 3 zu
sehen ist, in der Reihenfolge X CrNi 2030 (Incoloy 8oo0),

X CrNiMoNb 1616, Inconel 625,

Tabelle 3 : Vergleich der Anderung der sekundidren Kriech-

geschwindigkeit der untersuchten Schmelzen

Legierung Schmelze Faktor fiir den Anstieg der
sekundidren Kreichgeschwindigkeit

X CrNiMoNb 1616 1 lo - loo
2 1,5 - 8
3 1 -15
X CrNi 2030 i 1] -
5 1 -
Inconel 625 6 ic - 20

Die sekundidre Kriechgeschwindigkeit wird - wie bekannt - durch
das Gleichgewicht zwischen Dehnungsverfestigung und Erholung
bestimmt. Wenn also die Kriechgeschwindigkeit nach einer Hoch-
temperaturneutronenbestrahlung andere Werte hat als Proben,

die die gleiche thermische und mechanische Behandlung erlebt
haben, dann mufl einer dieser die Kriechgeschwindigkeit bestimmen-
der Faktoren durch die Neutronenstrahlung beeinfluft worden sein.
Die Spannungs-Dehnungskurven der untersuchten Schmelzen

X CrNiMoNb 1616 und X CrNi 2030, in Bild 6 z.B. fir

X CrNiMoNb 1616 dargestellt, zeigt jedoch, dal das Ver festigungs-
verhalten durch die Bestrahlung nicht gedndert wurde. Anderer-
seits ist nicht einzusehen, warum der Prozess der Erholung

nach der Bestrahluﬁg beschleunigt werden sollte, der durch die

Leerstellendichte gesteuert wird. Diese Leerstellendichte ist
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wédhrend des Zeitstandversuches im thermischen Gleichgewicht

und wird nur durch die (Priif-)Temperatur beeinflufit.

Es miissen daher andere Faktoren durch die Hochtemperaturneu-
tronenbestrahlung verdndert worden sein als die hier dis-

kutierten.
Einen Hinweis gibt die genaue Analyse der erhaltenen Daten.

Die niobstabilisierten X CrNiMoNb 1616-Schmelzen zeigen einen
stdarkeren Anstieg der sekunddren Kriechgeschwindigkeit als die
vom Incoloy 8oc-Typus. Der Anstieg der Schmelze mit dem hoéch-
sten Kohleﬁstofféehalt (0,06 Gew., %) hat dabei den bei weitem

groffiten Anstieg dieser Schmelzen.

Wie Schrader und Krisch / 7 / berichten, scheiden sich in

niobstabilisierten Legierungen widhrend des Kriechens feine

Niobkarbide an Versetzungen aus und beeintriéchtigen die Be-

weglichkeit der Versetzungen.

Das bedeutet also, daf durch eine Hochtemperaturneutronenbe~-
strahlung mehr Karbide im Korn und an den Korngrenzen ausge-
schieden werden als durch eine gléiche thermische Behandlung
allein und daB durch die Bestrahlung erzeugte Gitterdefekte

wie normalerweise Versetzungen als Keimstellen fiir Ausschei-

dungen wirken konnen.

Diese Annahme wird durch Ergebnisse von Pfeil und Harries / 8;/
gestiitzt, die fanden, dafl Verteilung und Menge von Niobkarbi-
den in 20/25mCrNiNb—Legierungen nach einem‘Zugveréuch én

bei 80°C bestrahlten Proben durch die Bestrahiung beeinfluBt

wird.

Durch eine Ausscheidung der Niobkarbide wdhrend der Hoch-
temperaturneutronenbestrahlung an Gitterfehlstellen - und nicht
an Versetzungen - wird demnach eine Ausscheidung widhrend des

eigentlichen Kriechvorganges an Versetzungen zumindest verringert
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und filhrt zu dem gemessenen Anstieg der sekundidren Kriech-
geschwindigkeit bei den Schmelzen der niobstabilisierten Le-

gierung X CrNiMoNb 1616.

In der nicht stabilisierten Legierung Incoloy 800 sind ande-

re Ausscheidungsvorginge wihrend der thermischen Behandlung

zu erwarten., Hier wurden in erster Linie Karbide vom Typ M23C6
festgestellt. Bei Vorhandensein genitigender Mengen an Titan kommen
hierzu noch TiC-Ausscheidungen fiir die in &dhnlicher Weise durch
die Bestrahlung erzeugte Gitterdefekte als Keinpldtze wirken
kdnnen und die die sekunddre Kriechgeschwindigkeit somit

negativ beeinflussen. Ein Vergleich der Ergebnisse der Le-

gierungen & und 5 unterstreicht dies.’

Die matrixgehirtete Legierung Inconel 625 zeigt jedoch im
Zugversuch nach der Hochtemperaturneutronenbestrahlung eine

gegeniiber der thermisch behandelten Probe starke Verdnderung

der Verfestigungscharakteristik bei 650 und bei 3oo°C Prif-
temperatur (siehe Bild 7). Diese Effekte deuten eindeutig
daraufhin, daB die in / 3, b 6/ beschriebenen Uber-

alterungsvorgidnge Ni_ (Nb,Al,Ti) Nij(Nb,Mo) durch die Be-

3

strahlung beschleunigt werden.

Wie auch bei den bestrahlien Proben der vorangehend bespro-
chenen Legierungen konnten auch die Inconel 625-Proben nach
der Zeitstandspriifung in Studsvik nicht licht- oder elektro-
nenmikroskopisch untersucht werden, sodaB es hier zundchst

bei der Vermutung und Analogieschliissen bleiben muf3.

Der Verlauf der mitgeschriebenen Kriechkurven (siehe Bild 5)

deutet jedoch eindeutig daraufhin.

Es wird weiterhin unterstiitzt durch Bestrahlungsversuche
/ 9/ an Inconel 625 im EB R-2 200 Stunden bei 550°C.
Die hier metallographisch untersuchten Zugproben zeigten

die Uberalterungsphase Ni_ (Nb,Mo), die outwof-pile erst / 4/

3
bei 650°C nach ca. 5co0c Stunden
bei 7oo°C nach 500 - 70090 Stunden

bei 750°C nach ca. 150 Stunden

gefunden wurde,
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Aufgrund der hier geschilderten Ergebnisse halten wir es fiir
sehr wahrscheinlich, da in Legierungen, bei denen sich widh-
rend der thermischen Auslagerung unter oder ohne Spannung Aus-
scheidungen an Versetzungen bilden, diese durch die Bestrahlung
an anderen Gitterfehlstellen ausgeschieden werden konnen, sodaf

hieraus ein Anstieg der Kriechgescheindigkeit resultiert.

Tritt dagegen - wie im Falle des Inconel 625 nachgewiesen - eine
Uberalterung der zur Festigkeit der Legierung beitragenden Pha-
se ein, so bedarf es nicht erst der Bestrahlung, um die sekun-

didre Kriechgeschwindigkeit zu erhéhen.

Die Ergebnisse zeigen jedoch, daB durch eine Hochtemperaturneu-
tronenbestrahlung diese Uberalterungseffekte wahrscheinlich be-

schleunigt werden.




‘Tabelle 1l

Chemische Analyse der untersuchten Schmelzen

Legierung Schmelze C Cr Wi Mo Nb Al Ti B
X CrNiMoNb 1616 1 0,060 17,8 16,3 1,8 0,95 0,008 0,06 0,006
2 0,025 17,7 16,7 2,0 0,18 0,002 0,0l 0,00k
0,035 17,3 15,9 " 0,35 0,002 0,0l 0,00k
X CrNi 2030 4 0,028 22,3 1,6 0,15 - 0,14 0,3 0,003
0,038 22,13 2,3 - - 0,002 - 0,006 w
(9%
Inconel 625 6 0,03 22,0 RLst 8,75 Lk, ab 0,17 0,23 0,005




Tabelle 2 : Vorbehandlung der untersuchten Schmelzen.
Legiefung Schmelze Erschmelzungsart AbschluB ASTM
Warmebehandlung Korngrofe
X CrNiMoNb 1616 Luft 1100°C/Luft 7,0
2 Luft/Vakuum 1050°C/Wasser 7,5
Vakuum 1050°C/Luft 6,5
X CrNi 2030 L Luft 1050°C/Luft 5,5
Vakuum 1050°C/Luft 7.5
Inconel 625 6 Luft 1050°C/Luft 9,0

wZ¢
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X CrNiMoNb 1616
Einfluf der Bestrahlung auf das Zeitstands-

und Kriechverhalten bei 65000

X CrNi 2030 - Incoloy 8oo
EinfluB der Bestrahlung auf das Zeitstands-

und Kriechverhalten bei 650°C

Inconel 625
Einfluf der Bestrahlung auf das Zeitstands-

und Kriechverhalten bei 650°C
X CrNiMoNb 1616 und X CrNi 203o
EinfluB der Bestrahlung auf die Kriecheharak-

teristik bei 650°C

Inconel 625

Bild

EinfluB der Bestrahlung auf die Kriechcharak-

teristik bei 650°C

X CrNi 2030 - Incoloy 8oo
Einfluf einer Warmebehandlung 650°C, 800 h und
einer Neutronenbestrahlung auf die Spannungs-

Dehnungscharakteristik

Inconel 625

Einfluf einer Wiarmebehandlung 650°C, 800 h und

einer Neutronenbestrahlung auf die Spannungs-

‘Dehnungscharakteristik
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Gefligednderungen in Brennelement-Hiillrohrwerkstoffen

fiir nukleare Dampfiiberhitzung

K.P. Francke, F. Garzarolli, A. Gerscha

Allgemeine Elektricitits—Gesellschaft, AEG-TELEFUNKEN

Kernenergieversuchsanlage GroBwelzheim
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Einleitung

Als Werkstoffe fiir die dampfgekiihlten Hiilllrohre der Siedeiiber-
hitzerelemente des AEG-Heifldampfreaktors und die Hiillrohre fir
die Elemente eines dampfgekiihlten schnellen Reaktors wurden

insbesondere die Legierungen Inconel 625, Incoloy 8oo, Hastel-

loy X-280 und IN 102 in Betracht gezogen.

Fiir das Verstidndnis des Verhaltens dieser Legierungen bei

den hohen Betriebstemperaturen von Heifdampfhiillrohren von 500
bis 750°C unter Bestrahlung ist es notwendig, die Gefiigedn-
derungen zu kennen, die bei diesen hohen Temperaturen in den
einzelnen Legierungen ablaufen und die mechanische Festigkeit

wesentlich beeinflussen.

Da iiber das strukturelle Verhalten dieser lLegierungen teilweise

nur wenig bekannt war und teilweise widersprechende Angaben
vorlagen, war es notwendig, eigene Untersuchungen durchzufiihren,

iiber deren bisherige Ergebnisse im folgenden berichtet wird.
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Versuchsdurchfﬁhrung

Die chemische Zusammensetzung der untersuchten Werkstoffe
Inconel 625, Incoloy 8oo, Hastelloy X-280 und IN 102 ist in
Tabelle 1 angegeben.,

Tabelle 1 : Richtanalyse der untersuchten Legierungen
in Gewichts%

Verkstoff C Fe Ni Cr Mo Nb W Al Ti
Inconel 625 0,03 3 Rest 22 9 4 - 0,2 0,2
Incoloy 8oo 0,03 Rest 32 20 - - - 0,2 0,2
Hastelloy X-28o o,1 20 Rest 22 9 - - - -

IN 102 0,03 7 Rest 15 3 3 3 o,k 0,6

Proben von Hillirohren und dinnen Bléchen dieser Legierungen wurden
bei Temperaturen zwischen 500 und 800°C bis zu maximal 5 ooo Stun-
den ausgelagert. An diesen Proben wurde das Gefiige licht- und teil-
weise elektronenmikroskopisch untersucht, Zur Sichtbarmachung des
Gefiiges und der Ausscheidungen wurden die Proben elektrolytisch

in 2,5%iger Chromsiure bzw. Oxal siure gedtzt. Die Identifikation
der Ausscheidungen wurde mittels Mikrcsonde, Elektronenbeugung

an Ausziehpridparaten und Rontgenfeinstrukturuntersuchung nach
elektrolytischer Isolierung in 1lo%iger Salzsiure oder 15%iger

H3P04 vorgenommen.
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Ergebnisse

Fiir die 4 Legierungen wurden folgende Ergebnisse gefunden:

Inconel 623

Hiillrohre aus Inconel 625 werden nach dem letzten Ziehprozef bei
der Rohrherstellung,um eine hohe Feinkdrnigkeit zu eriielen,
iiblicherweise bei ca. 1 000°C gegliiht und schnell abgekiihlit / 1 /.
In diesem Zustand besteht das Gefiige aus einer homogenen Austenit-
matrix, in die teilweise in Zeilen angeordnete eckige primdre Aus-
scheidungen eingebettet sind. Mit der Mikrosonde wurde festgestellt,
daB diese Nb und Ti enthalten. Nach dem Befund der Rontgenfein~-
strukturuntersuchungen sind sie kubisch und haben eine Gitterkon-
stante von a = 4,436 R. Demnach handelt es sich dabei um Niob/
Titan-Karbonitride. In Ti-freien Schmelzen mit Nb-Gehalten unter

3,5 % wurden neben diesen Karbonitriden auch runde Ausscheidungen

nach Losungsgliihung beobachtet, bei denen es sich dem Elektronen-

beugungsbefund zufolge um M6C—Karbide handelt.

Nach Langzeitauslagerung bei Temperaturen iiber SSOOC treten Korn-
grenzenausscheidungen und feine Ausscheidungen im Korninneren auf.
Nach dem Befund der Elektronenbeugung und é¢r Rontgenfeinstrukgyr-
untersuchung handelt es sich bei den Korngrenzenausscheidungen um
Karbide des Typs M C mit einer Gitterkonstante von a = 11,12 % und
bei den feinen Ausscheidungen im Korninneren um eine raumzentrierte
tetragonale Phase mit den Gitterkonstanten a = 3,616 und ¢ = 7,400 1.
Letztere Phase wurde erstmals von Eiselstein / 2 / in der Ni-Basis- .

legierung Inconel 718 beobachtet und als NiB(NbAlTi) identifiziert.

Eiselstein / 2 / und Barker / 3 / fanden, daB diese kohidrente Phase -
metastabil ist und in die orthorhombische Phase NiBNb iiberaltern
kann, die sich nadelig ausscheidet. Nach Langzeitauslagerung bei
Temperaturen iiber 650°C traten auch in Inconel 625 nadelige Aus-
scheidungen auf, die eine orthorhombische Struktur haben. Die er-
mittelten Gitterkonstanten dieser Phase sind a = 5,118, b = 4,230
und ¢ = 4,506 % und stimmen recht gut mit denen der Ni _Nb-Phase

3

iiberein.
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Bohm und Mitarbeiter / 4 / und Comprelli / 5 / beobachteten diese
Phase ebenfalls in Inconel 625 und fanden, dafl sie hauptsidchlich

Ni, Nb und Mo enthidlt. Es ist anzunehmen, dafl diese stengeligen
Ausscheidungen in Inconel 625 eine Mischphase aus NiBNb und NiBMo,
die ja beide orthorhombisch mit dhnlichen Gitterparametern kristal-
lisieren, also NiB(NbMo) sind. In Bild 1 sind die Korngrenzenaus-
scheidungen, die feinen Ausscheidungen im Korninneren und die sten~
geligen Ausscheidungen nebeneinander sichtbar. Neben den stengeligen
wurden auch plattenformige Ausscheidungen in geringen Mengen beob-
achtet, bei denen es sich wahrscheinlich um Karbide handelt.

In Bild 2 ist der gefundene Ausséheidungsbereich der einzelnen
Phasen iiber die Temperatur und Zeit aufgetragen. Wie daraus ersicht-
lich, konnen in dem Betriebstemperaturbereich von Heifdampfhiillrohren

alle beobachteten Phasen auftreten.

[y S

Hiillrohre aus Incoloy 800 werden dhnlich wie Inconel 625 nach dem
letzten Kaltzug bei Temperaturen zwischen 900 und 1 oSooC gegliiht.
In diesem Zustand enthdlt Incoloy 8oo in der Gammamatrix nur dunkle.
eckige, auch in Zeilenform angeordnete Ausscheidungen, bei denen es

sich nach dem Befund der Mikrosonde um Ti-Karbonitride handelt.

Nach Langzeitauslagerung bei Temperaturen iiber SOOOC treten an den
Korngrenzen und Zwillingsgrenzen Ausscheidungen auf (Bild ),

die nach dem Elektronenbeugungsbefund Karbide vom Typ M23C6 sind.
ie)

Ty -~ 1
Pies stimmt m

124 Aan B
meIev ucn o

~
wn
~

nach Ausl agerung bei hohen Temperaturen in 1ncoloy Boo mittels
Rontgenfeinstrukturuntersuchung neben Karbonitriden als Hauptphase
M23C6 fand. Das von Klepfer / 6 / gefundene Ausscheidungsdiagramm
iiber den Beginn der Karbidausscheidungen an Korngrenzen und Zwillings-

grenzen ist in Bild 4 angegeben.




340

Da eigene Untersuchungen zeigten, daB insbesondere mit zZunehmendem

C-~ und Ti-Gehalt die Kriechfestigkeit von Incoloy Yoo zunimmt, ist

zu vermuten, daB, zumindest unter Spannungen, auch im Korninneren sich
feine Karbide vom Typ M2306 oder TiC ausscheiden kdnnen, wobei

die abgleitenden Versetzungen als Keime wirken kénnen. Einige solche
sehr feinen Ausscheidungen an Versetzungen beobachtete Comprelli / 7 /
auch an spannungslos ausgelagerten Proben. Wie Garofalo / 8 / am
Stahl nach AISI 316 beobachtete, nimmt die Anzahl der feinen Aus-
scheidungen im Korninneren mit zunehmender Kaltverformung, alsc zu-
nehmender Keimzahl, zu. GroBere Mengen an Karbidausscheidungen im
Korninneren sind bei Incoloy 8oc als nur an unter Spannungen ausge-

lagerten oder nach Auslagerung von kaltverformten Proben zZu erwarten.

Bei Incoloy 8oo ist demnach nur mit Karbidausscheidungen an Korn-
grenzen, aber auch im Korninneren, bei Hillrohrtemperaturen von

heiBdampfgekiihiten Brennelementen zu rechnen,

3.3 Hastelloy X-28¢

Im 16sungsgegliihten Anlieferungszustand besteht Hastelloy X-280 aus
einer homogenen austenitischen Matrix, in die einzelne runde, bis zu
107u grofie Ausscheidungen eingebettet sind. Wie Comprelli / 7 /

fand, handelt es sich bei diesen um Mo-Karbide des Typs MbC.

den Korngrenzen breite Binder auf, Derartige Bénder beobachtete

Comprelli / 7 / auch bei der Co-haltigen Variante Hastelloy X und

konnte sie als Karbide vom Typ MbC identifizieren.

Nach langerer Zeiten losen sich diese Bénder wieder auf, und es
werden nun feine punktformige Ausscheidungen an den Korngrenzen und
im Korninneren sichtbar (Bild © ). Nach Ergebnissen von

Comprelli / 5 / und anderen Untersuchungen / 9/ enthdlt Hastelloy X
und die Co=freie Variante Hastelloy X-28c nach vergleichbaren Aus-
lagerungsbehandlungen als Hauptphase Mﬁc. Es ist daher zu vermuten,

daB diese punktfdormigen Ausscheidungen Karbide vom Typ M6c sinde
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Nach langeren Auslagerungszeiten treten zusidtzlich kleine StHbchen
im Korninneren auf (Bild 7 ). Diese Stdbchen wurden auch von

Levy / 10 / und anderen / 9 / in Hastelloy X und Hastelloy X-28o
beobachtet. Comprelli / 5 / fand nach 1 ocoo Stunden Auslagerung
bei 7600C mittels Rontgenfeinstrukturuntersuchung die Laves-Phase
als Untergrundphase, andere / 9 / identifizierten diese Stibchen
dagegen als Sigma-Phase. Ob beide Phasen nebeneinander, oder ob
die Uberalterungsphase von Schmelze zu Schmelze verschieden sind,
ist noch nicht bekannt. Neben den stdbchenfbrmigen Phasen wurden
auch eckige helle Ausscheidungen an den Korngrenzen neben den Kar-
biden gefunden (Bild 8 ). Uber diese Ausscheidungen wurde bisher
noch nicht von anderen Stellen berichtet. Um welche Phasen es sich

hierbei handelt, ist noch mnicht bekannt.

Das fiir Hastelloy X-280 gefundene Ausscheidungsdiagramm ist in

Bild 9 wiedergegeben. Wie daraus ersichtlich, scheiden sich die

. .. . . L o
dicken Korngrenzenbander aus Mbc bei Temperaturen iiber 5Soc C aus.

Ihre Breite nimmt mit zunehmender Zeit zu, Bei Temperaturen iiber
55000 treten auch Karbidausscheidungen an Zwillingskorngrenzen auf
und bei Temperaturen iiber 600°C auch im Korninneren. Die dicken
Korngrenzenbinder losen sich bei Temperaturen iiber 600°C wieder auf,
und es kommt statt dessen zur Ausscheidung von M6C in perlschnurar-
tiger Form. Die Uberalterungsphasen Sigma oder Laves treten bei
Temperaturen iiber 650°C im Gefiige auf. Bei den fiix HeiBdampfhiill-
rohre interessierenden Temperaturen von 500 - 75000 ist also bei
Hiillen aus Hastelloy X-280 mit dem Vorhandensein von MGC-Karbideq
an Korngrenzen und im Korninneren und vor Uberalterungsphasen zZu
rechnen. Die zu erwartende Menge der Uberalterungsphasen ist jedoch

wesentlich geringer als bei Inconel 625.
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30‘& IN 102
Im losungsgegliihten Zustand waren nur weiBe bis gelbliche mehr
oder weniger eckige Primidrkarbonitride zu beobachten. Nach dem
Befund einer Mikrosondenuntersuchung enthalten sie hauptsichlich
Nb und Ti. Nach der Feinstrukturuntersuchung haben sie eine Gitter-

konstante von 4,435 % und sind als (NbTi) (C N) zu bezeichnen.

Nach Auslagerung bei Temperaturen zwischen 650°C und 75o°C traten

verschiedene Ausscheidungen im Kerninneren und an den Korngrenzen

auf.

Die Korngrenzenausscheidungen haben eine mehr oder weniger runde
Form (Bild 10 ). Dem Elektronenbeugungsbefund zufolge handelt es
sich bei diesen um Karbide vom Typ MC. Peter und Mitarbeiter / 11 /
konnten neben den M6C-Karbiden auch Karbide vom Typ M2306 an den

Korngrenzen feststellen.

Nach einer 1 ooo Stunden-Auslagerung bei 650°C sind feine Ausschei-
dungen im Korninneren sichtbar (Bild 10 ), Auch Peter und Mitarbei-
ter / 11/ fanden diese Ausscheidungen und konnten sie als Gamma-~
Strich-Phase - Nia(AlTi) ~ identifizieren. Sie berichten, daB die
Partikelgrofie und die Gitterkonstante der Gamma~-Strich-Phase mit
zunehmender Auslagerungszeit bzw., ~temperatur deutlich anwidchst,

wdhrend die Gitterkonstante der Matrix abnimmt, und daB sie sich

und eg zur Aug-
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nach sehr
scheidung einer stengeligen, an Molybdan, Wolfram, Niob, Aluminium
und Titan angereicherten Phase kommt. Derartige stengelige Phasen
wurden auch in dieser Untersuchung neben punktformigen Ausschei-
dungen im Korninneren beobachtet (Bild 11). In der 300 h/750°%C
ausgelagerten Probe wurde mittels Feinstrukturuntersuchung des
elektrolytisch isolierten Riickstandes eine orthorhombische Phase

mit den Gitterkonstanten a_ = 5,092 &, b, = 4,216 & und c, = 4,502 &
festgestellt. Diese Phase wurde,wie vorher berichtet, in der im
Legierungsaufbau verwandten Legierung Inconel 625 mit stengeliger
Ausscheidungsform beobachtet und als Nié(NbMo) identifiziert. In

IN 102 scheint sie nach den Ergebnissen von Peter und Mitarbeitern

/ 11 / auch W, Al und Ti in groBeren Mengen zu enthalten und wire

demnach mit Nij(NbMoWAlTi) zu beschreiben,
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Demnach ist zu erwarten, dafl im Gefiige von Heifldampfhiillrohren
aus IN 102 Korngrenzenkarbide, Gamma-Strich-Ausscheidungen und

eine orthorhombische Uberalterungsphase auftreten.
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Bild 1 Mikrogefiige von Inconel 625 nach 5 ooo Stunden bei 650°C

(elektronenmikroskopische Aufnahme eines Positivabdruckes)

1 = Korngrenzenkarbide M6C
2 = tetragonal NiB(NbAlTi)
3 = orthorhomb, NiB(NbMo)

Bild 2  Ausscheidungsdiagramm von Inconel 625

Bild 3 M23C6-Ausscheidungen an Korn- und Zwillingsgrenzen von
Incoloy 8oo nach 1 ooo Stunden bei 65000 (Elektronenoptische
Aufnahme eines Ausziehabdruckes)

Bild 4 Ausscheidungsdiagramm von Incoloy 800 nach Klepfer / 6 [/

Bild 5 Bander aus M'éian~K°rngrenzen von Hastelloy X-280 nach
6
100 Stunden bei 680°C (lichtmikroskopische Aufnahme)

1 = primdre M,C-Ausscheidungen

6
Bild 6 Punktformige Ausscheidungen aus M6C an Korngrenzen und
im Korninneren von Hastelloy X-280 nach ioco Stunden bei 680°C

(lichtmikroskopische Aufnahme)

Bild 7 Punkt formige Ausscheidungen aus M6C und stiabchenformige
Ausscheidungen in Hastelloy X-280 nach 1 ooo Stunden bei

732°¢ (lichtmikroskopische Aufnahme)

Bila 8 Mikrogefiige von Hastelloy X~280 nach 1co. Stunden bei 800°C
(lichtmikroskopische Aufnahme)

= primare M6C-Ausscheidung

= eckige helle Ausscheidungen ~ nicht identifiziert

stidbchenformige Ausscheidungen (Sigma, Laves?)

W N =
[]

= punktformige MGC-Ausscheidungen

Bilda 9 Ausscheidungsdiagramm von Hastelloy X-28o
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Bild 1o Mikreogefiige von IN 102 nach 1 ooo Stunden bei 650°C
(Elektronenoptische Aufnahme eines Ausziehabdruckes)
i Korngrenzenkarbide Mbc und M23C6

2 Gamma-Strich~Ausscheidungen

Bild 11 Stengelige und punktfdrmige Ausscheidungen aus der ortho-
rhombischen NiB(NbMoW)-Phase in IN 102 nach 300 Stunden
bei 75°°C (1ichtmikroskopische Aufnahme)
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Bild 3

AEG-Vd 0904 500 000 / 1167 AA b




Auslagerungstemperatur in °C

1000

900

800

700

600

500

400

=TT 1T ]
~ -
/ ( </
\\
0007 007 a1 1 10 100 1000

Auslagerungszeit in Stunden

Bild 4: Ausscheidungsdiagramm von Incoloy 8oo nach Klepfer /6/

10000

16¢



.

- o = : - o - - - o
. e = = - - = i - o
- . . . . -

-

AEG-Vd 0904 500 000 / 1167 AA




Shomniinan
=

L

.
i?&}gi;gi&?

.

-
.
i

-
.

Senaass
.
e

AEG-Vd 0904 500 000 / 1167 AA

Lo

e
o

353

e
. }‘5:*&‘:35{5,%2;
o




Bild7

AEG-Vd 0904 500000 / 1167 AA




S
S e
... =
- .
- - .

-
Soieme

.

.

o

.
.

.

-
s%‘éﬁ%ﬁ‘%}?ﬁ:ﬁwﬂ .
- -

- e

e
.
e -

.

-

AEG-Vd 0904 500 000 / 1167 AA

...
. .

355

s
-

?Zﬁf&%&

‘5*5%‘%@“@

-
e i ngg%
-
. s

.

.

e
.

.

wa@: e
=

-

.

. = -
I

. ?E“tizrzg‘é%

o .
Soeesn

e
-

-

e

-

ﬁ?’é";ﬁ;}

o

e
.

-

.
.
. . -
. = ’%,%ééf‘;’?’*‘ -
. MQQ%% -

-

= .
o e
- .
- .
- w‘%a:w:: -
.. -

i i
.
.

-

-

-

-
=

e

e

S

-
-
-

-




900

800

700

600

Auslagerungstemperatur in °C

500

M5C primar

Lttt ] I I

Sigma- Phase

1 2 5 10 20 @ 50

Auslagerungszeit in S

Bild 9: Ausscheidungsdiagramm von llastello

y X-280

100 200

‘tunden .

500

1000

5000

10000

9¢¢



357

L

il

{d10

Bi

AEG-Vd 0904 500 000 / 1167 AA



358 ’

AEG-Vd 0904 500000/ 1167 AA



359

Diskussionsbeitrag

G. Ostberg

AB Atomenergi Stockholm
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G, Ostberg (discussion after paper by Mr. ¥.-P, Francke):

"As we have now finished all the papers on different properties of stain-
less steels as well as nickel base alloys this might be the right moment

to discuss the choice of a cladding material for fuel element canning in
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different types of fast reactors with regard to the requirements

of neutron economy, mechanical properties and corrosion resist~

ance. For the purpose of this comparison the importance of the nickel con=-
tent in the potential alloys might be analyzed. As pointed out by several

speakers at this conference it is not the nickel itself which is the most

important element in high nickel alloys from absorption point of view but

rather the additions of Mo, Nb and W that go with it.

Among the acceptable alloys with moderate contents of these elements a
first screening can be made on the basis of Dr Hauck's review of the diffe-
rences in high temperature embrittlement. According to this analysis Inco-
loy 800 should be the best choice among the high nickel materials. A com=
parison of the mechanical properties of this alloy with 16/13 or 15/15 base
stainless steels, for instance 12R72 or other members of this international
family of alloys, shows that there is actually no very great difference in

mechanical properties between Incoloy and these steels,

To answer the obvious question why 16/13 or 15/15 type steels might not re-

place Incoloy or 20/35 type alloys one must also consider their corrosion be=-
haviour. For steam cooled systems, which now seem to be of historic interest

only, there is no question that higher chromium and nickel contents are re=-

quired.

20 7Z Cr and 25 7 Ni is usually considered as a minimum, the exact levels in
specific cases depending on such conditions as the moisture content of the
steam etc. The need of higher chromium and nickel contents than in 12R72 for
application in steam was the background of the work at Aktiebolaget Atomenergi

which was described yesterday by Dr. Lagneborg and Mr. Ljungberg.

For helium cooling it is interesting to note that studies at Battelle North-
west have shown that the oxidation rate of stainless steel and nickel base
alloys in helium with normal impurities at about 1000°C was of the same or-
der as in steam at 550°C, It is therefore necessary for the canning mate-
rials to have a high oxidation resistance also in helium. It is not only

the overall rate of oxidation, as observed by weight gain measurements or

by determinations of the average thickness of the oxide layer in a micro=
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scope, that is of importance. At the high temperatures which are of in-
terest in such systems the tendency to spalling is generally higher than

at lower temperatures, Often the presence of nickel has proved to be bene-
ficial in improving the adherence of the oxide as do also some other alloy-

ing elements, for instance miobium,

Turning to sodium cooling,carbon transfer may raise an additional problem

for the high strength steels discussed at this conference. Their low de-

gree of stabilization of carbon is likely to cause this element to be dissol-
ved into the sodium to a considerable extent., This is a problem not only with
regard to the contamination of the coolant but also because the depletion of
carbon in the steel might impair the particular effect of the microstructure

on the mechanical properties.

A definite conclusion regarding the specific composition of a cladding ma-
terial for helium or sodium cooled fast reactors is a difficult matter at

resent. I would rather put it as a question whether you will not agree

that the optimum composition might be found in studies, as in our program,
of a range of high nickel-chromium steels with additions of molybdenum,
titanium and boron to meet the combined requirements of strength, ductility

and oxidation resistance,"
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G. Ostberg (written contribution after the conference, Mr. S. Leistikow's

paper)

The experience gained at AD Atorenergi on the effect of pressure on the
oxidation of stainless steel in steam referred to in Mr. Leistikow's
lecture has been reported in a paper by W. Hlbner at the 5th
Scandinavian Corrosion Congress. Autoclave tests were made at 700°¢

at a pressure of 150 bar in steam containing about 20 ppm O The

9
exposure time was 2500 h. The following alloys were tested:
15Cr/15Ni, 18Cr/11Ni; 20Cr/25Ni, Nb-stabilized; 20Cr/35Ni and 16Cr/75Ni.

The specimens were either pickled or ground.

In comparison with previous results obtained at 50 bar the weight

gain (or weight loss due to spalling) at 150 bar was higher for all
alloys in the ground condition, whereas pickled material proved in-
sensitive to pressure. The effect on ground specimens could be related

to the formation of nodules of oxide and the consequent acceleration of

the oxidation. The time to the omset Of nodule formation was shorter
at 150 bar than at 50 bar. For 15Cr/15Ni and 16Cr/75Ni spalling of

the oxide was higher at 150 bar than at 50 bar pressure.

The order of decreasing oxidation resistance among the alloys examined
] . o 20Cr/35Ni;/ .

in the pickled condition was 16Cr/75N1;“20dr/25N1, Nb; 18Cr/11Ni;
15Cr/15Ni; and in the ground condition 20Cr/25Ni, Nb; 16Cr/75Nij;
18Cr/11Ni; 20Cr/35Ni; 15Cr/15Ni. After 2500 h at 700°C in 150 bar
steam the top group of the ranking list was 20Cr/25Ni, Nb as ground;
20Cr/35Ni as pickled, 16/75 as pickled and 20Cr/25Ni, Nb as pickled.
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Entwicklung hochwarmfester und korrosionsbestindiger

Vanadin-Legierungen

In der letzten Zeit haben die Vanadin-Legierungen steigendes
Interesse in mehreren Lindern gefunden, da sie aufgrund
einer Reihe von Eigenschaften als ein méglicher Hiillwerk-

.stoff fiir schnelle Reaktoren angesehen werden. Von den

Forderungen, die an einen solchen Werkstoff gestellt werden,
konnen gute Verarbeitbarkeit, hohe Zeitstandfestigkeit im
Bereich von etwa 600 bis 800°C, eine moglichst geringe Sché-
digung durch Neutronenbestrahlung bei einem niedrigen Ab-
sorptionsquerschnitt fiir schnelle Neutronen und Vertriglich-
keit mit oxidischem Kernbrennstoff von geeigneten Vanadin-
legierungen erfiillt werden. Hingegen sind zum Erreichen einer
befriedigenden Bestindigkeit gegeniiber dem Kiithlmittel
(Natrium) sowie zur gesamten Frage der Wirtschaftlichkeit
noch weitere Bemithungen notwendig.

Im folgenden soll ein Uberblick iiber die in Deutschland seit
1964 gemeinsam vom Kernforschungszentrum Karlsruhe (Institut
Material- und Festkdrperforschung) und der Metallgesellschaft
A.G. (Metall-Laboratorium), Frankfurt am Main durchgefiihrten
Entwicklungsarbeiten*) an Vanadinlegierungen gegeben werden,
iiber die in den letzten Jahren z. Teil bereits in Einzelver-

offentlichungen berichtet wurde.

Als Grundlage dienten die veroffentlichten Ergebnisse1_6) der
seit 1951 im wesentlichen von der Armour Research Foundation
Chicago insbesondere von W. Rostoker und Mitarbeitern auf
diesem Gebiet geleisteten Pionierarbeit, die neben der Kon-
stitution die Verformbarkeit und die mechanischen Eigen-
schaften mehrerer Vanadinlegierungen betraf. Widhrend zunichst
in Fortsetzung der Entwicklung von hochfesten Ti-Legierungen
auch bei den Vanadinlegierungen wegen ihrer relativ niedrigen

*)

im Rshmen der Assoziation Euratom-Gesellschaft filir Kernfor-
schung mbH. auf dem Gebiet der Schnellen Brutreaktoren
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7), wurde

Dichte an Luft- und Raumfahrtanwendungen gedacht war
1958 die Eignung dieser Werkstoffe als Hiillmaterial in

schnellen Reaktoren erkanntB)’1O).

Diese Entwicklung fiihrte vorwiegend unter dem Gesichtspunkt

guter Verarbeitbarkeit zunidchst zu den Legierungen V10Ti und
V20Ti 9)’10)*). Daran anschlieflende Untersuchungen hatten die
Verbesserung des Zeitstandverhaltens zum Ziel, wobei vor al-

lem ternire Zusdtze von Niob, Molybdsn, Tantal und Wolfram in

Mengen bis 20 % neben Titan erprobt wurden7)’ 11). Einen voll-

stindigen Uberblick iiber die bei Beginn unserer Untersuchun-

gen in der Literatur vorliegenden Erkenntnisse geben die bei-

12)

den zusammenfassenden Darstellungen von W. Rostoker sowie

von R. Kieffer und H. Braun13)

In der Zwischenzeit sind neue Ergebnisse aus Entwicklungsar-

beiten anderer Schnell-Briiter-Gruppen bekann

c+

geworden, auf

die bereits hier kurz eingegangen werden soll.

Am Argonne National Laboratory wurde die Technologie der Le-
gieruhg V20Ti und insbesondere die Hiillrohrherstellung bis
zur Produktionsreife entwickelt14). Auch aus der Legierung
V15T1i7,5Cr mit einem gegeniiber der Legierung V20Ti deutlich

verbesserten Zeitstandverhaltean) und etwas erhohter Korro-

16)

sionsbestidndigkeit konnten Hiillrohre mit betrieblichen Fer-
tigungsverfahren hergestellt G“A““14) Neuerdings wird die

Suche nach geeigneten Legierungen wieder auf breiterer Basis
betrieben, wobei Chromzusidtze bis zu 12 % zur Mischkristall-
verfestigung und Verbesserung der Korrosionsbestindigkeit und
daneben ternidre und quarternidre Zusdtze von Nb, Ta, W, Ti, Mo
und Fe erprobt werden. Dariiber hingus dienen geringe Zirko-
nium- und Kohlenstoffgehalte vermutlich zur Dispersionshir-
tung17). Einige dieser Legierungen kommen in der Zusammenset-
zung den von uns gleichzeitig und unabhingig hiervon als aus-
sichtsreich ermittelten sehr nahe.

*)

Schreibweise der Legierungsbezeichnungen: vor dem chemischen
Symbol steht der Gehalt des betreffenden Elements in Gew.-%.
Vanadin Rest.

—4-
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Franztsische Arbeiten am Centre d'Etudes Nucléaires befassen
sich vor allem mit dem Korrosionsverhalten binirer Legierun-
gen18). Als besonders korrosionsbestidndig werden Legierungen
mit O bis 3 % Si, O bis 20 % Cr oder O bis 20 % Mo genannt 2/,
wobei wahrscheinlich im Hinblick auf die Verformbarkeit der
Sauerstoffgehalt auf max. 500 ppm und der Kohlenstoffgehalt
auf max. 300 ppm begrenzt wird.

Versuche und Ergebnisse

1. Neutronendkonomie

Ein wichtiger Gesichtspunkt bei der Wahl von Vanadin als
Basis-Metall war sein geringer Absorptionsquerschnitt (s.
Tabelle I) fiir schnelle Neutronen vor allem im Energie-
bereich zwischen 100 keV und 1 MeV. In diesem Bereich liegt

das Maximum des IFnergiespektrums im natriumgekihlien
schnellen BrﬁterQO). Durch die Legierungsbildung soll der
glinstige Wert des Absorptionsquerschnittes nach Moglich-
keit nicht oder nur wenig verschlechtert werden. Deshalb
diilrfen die Elemente W, Ta, Hf nur in geringen Mengen le-

21), 22).

giert werden Die Gehalte an Niob sind aus demsel-

ben Grund auf maximal ca. 20 %, die von Molybdin auf max.

ca. 25 % begrenzt21)’ 22).

2. Verarbeitbarkeit

— s o —— f— — — —

Die Hiillrohre fiir die schnellen Brutreaktoren haben eine
Linge von 3 m und bei einem AuBendurchmesser von 6 — 7 mm
eine Wandstidrke von 0,4 mm. Die zu ihrer Herstellung ver-
wendete Legierung muBl deshalb trotz hoher Festigkeit noch
ein so gutes Form&nderungsvermigen besitzen, daB sie mit
den {iblichen Rohrfertigungsverfahrern verarbeitet werden
kann. Die Verarbeitbarkeit war deshalb ein wesentliches
Kriterium fiir die Auswahl geeigneter Legierungselemente,

-5-
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Eine besondere Bedeutung kommt dabei solchen Legierungs-
partnern zu, die aufgrund einer inneren Getterung
("Scavenger-<Effekt") gegeniiber den interstitiellen Begleit-
elementen des Vanadins die Verarbeitbarkeit z. T. erheblich
verbessern. Aufgrund freier Bildungsenthalpien entsprechen-
der Verbindungen und unter Beriicksichtigung der legierungs-
technischen Moglichkeiten kommen Zusidtze von Be, Al, Sc,

Y, La, Ce, Ti, Zr, Hf und Th in Frage. Auf der anderen Seite
waren fiir die mischkristallverfestigenden Elemente (Al, Ti,
Zr, Nb, Cr, Mo, Fe) die Grenzen der Konzentrationsbereiche
festzulegen, bis zu denen die Verarbeitbarkeit noch mdglich

war.

Als MaBstab filir die Verarbeitbarkeit diente die Warm- und
Kaltwalzbarkeit von Schmelzkopfen und das Ergebnis von Rund-
himmerversuchen. Da die Verarbeitbarkeit stark von den ge-
wdhlten Bedingungen abhingt und sich einer quantitativen

Beschreibung weitgehend entzieht, schien es trotz des Vor-
liegens einiger Literaturangaben notwendig, diese Ergebnisse
im Rahmen der eigenen Entwicklungsarbeiten abzusichern und

Zu ergénzen.

Verarbeitungsversuche, Messung der GuBhirte
Versuchsdurchfiihrung.

Die Legierungen wurden im Lichtbog als ca. 100 g schwere
Knopfe oder Stdbe sowie als 3 - 10 kg schwere Rundbolzen
unter Reinstargon oder im Vakuum erschmolzen. Form und
Reinheit der verwendeten Metalle sind aus Tabelle II zu

entnehmen.

Die Verarbeitung erfolgte durch Walzen bzw. Rundhimmern,

die Bolzen wurden stranggepreBt. Zur Zerstorung des Gulge-
fiiges erfolgte die erste Verformung meistens bei 1200-1300°¢
in einem Oxydationsschutzmantel aus Cronifer. Die Weiterver-
formung konnte bis zu 600°C an Luft durchgefiihrt werden.
Zwischengegliiht wurde bei 980°C und 1072 Torr.



370

Die GuBhdrte verschiedener Legierungen und Reinvanadinsor-
ten in Abhidngigkeit vom Titan- bzw. Zirkoniumgehalt geht
aus Abb. 1 hervor. Man erkennt die hértesenkende Wirkung
kleiner Titan- bzw. Zirkoniumzusidtze auf handelsiibliches
Vanadin und daraus hergestellte Legierungen ("Scavenger-
Effekt“12)’13)). Parallel dazu geht eine Verbesserung der
Verformbarkeit. Deshalb wurde in der Folge meist Titan oder
Zirkonium zugesetzt. Der Scavenger-Effekt tritt nicht auf
bei sehr reinem Vanadin und nur schwach bei bestimmten
Vanadinlegierungen, z. B. solchen mit Aluminiumzusitzen.
Die unterschiedliche Verarbeitbarkeit von verschiedenen Le-
gierungen ist an Beispielen aus Kndpfen warm- und kaltge-
walzter Proben in der Abb. 2 veranschaulicht.

In Abb. 3 ist der EinfluB der chemischen Zusammensetzung
und der Umformbedingungen auf die Verarbeitbarkeit von

< T Ao et ovvava e k! 3
Vanadinlegierungen dargestellt. In der Waagerechten sind

mischkristallverfestigende Elemente (Ti, Zr, Nb, Mo, Cr, Al,
Fe) und fallweise terndre duktilititsverbessernde Zusitze
(71, Zr, Al, Y) eingetragen. Fiir jeden Legierungstyp sind

in Abhingigkeit von der Konzentration durch unterschied-
liche Schraffur der Sdulen 3 Stufen der Verarbeitbarkeit
(verarbeitbar, miBig verarbeitbar, nicht verarbeitbar) abge-
grenzt. AuBerdem ist noch nach den Umformungsbedingungen

F AS a4 4+
3 v

Ein genereller Vergleich der Wirkung der verschiedenen Le-
gierungselemente ist durch den sehr starken EinfluB der Um-
formbedingungen auf die Verarbeitbarkeit erheblich erschwert.
Betrachtet man die Verarbeitbarkeit nur fiir den Fall des
Walzens von GuBknopfen,so erkennt man, daB die Legierungen
ohne duktilitdtsverbessernde Zusitze nicht verarbeitbar sind.
Dagegen wird durch Zusdtze von Titan und Zirkonium in vielen
Fdllen eine erhebliche Ausdehnung des Konzentrationsbereiches
verarbeitbarer Legierungen erzielt. Diese Befunde decken sich

qualitativ mit den Beobachtungen anderer Untersuchungen.12)’13)'

-7-
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Neben der Bindung der versprddenden Elemente C, N, O spielt
hier sicher die kornfeinende Wirkung der entstehenden
Hartstoffphasen eine Rolle. Das feinere GuBkorn konnte an-
hand von Bruchgefiigen nachgewiesen werden. Versuche, durch
Zusédtze von Zirkonium und Kohlenstoff eine weitere Korn-
feinung herbeizufilhren, bewirkten eher eine Kornvergriobe-
rung. Dies konnte ein Hinweis darauf sein, daBl nicht Zirko-
niumkarbid, sondern eher das 0xid oder Nitrid die kornfei-
nende Hartstoffphase ist.

Aufgrund des glinstigeren Spannungszustandes lassen sich
viele Legierungen noch strangpressen, die in Knopfform nicht
verarbeitbar sind. Auch die Kaltverformbarkeit ist nach dem
Strangpressen meist stark verbessert, was vor allem auf das
wesentlich feinere Korn gegeniiber den nur gewalzten GuB-
knopfen zuriickzufiihren ist. Auch die kornverfeinernde Wir-

kung des Strangpressens ist an Bruchproben zu erkennen.

Uberraschenderweise lieBen sich titanhaltige Legierungen
meist besser bei 600°C rundhimmern als bei 1300°C walzen.
Wahrscheinlich ist die oft stark ausgeprigte GuBtextur hier-
fiir verantwortlich.

Ausgehend von diesen Versuchsergebnissen wurden im Betrieb
durch Strangpressen, Kaltpilgern und Ziehen dimensionsge-
rechte Hiillrohre aus titan- und titan-niob-haltigen Legie-
rungen mit einem Gesamtlegierungsgehalt bis zu 20 % her-
gestellt. Hierzu waren noch eine Reihe von technologischen
Problemen zu l0sen, wie die Optimierung der StrangpreBbe-
dingungen, das Entfernen des Oxydationsschutzmantels von den
PreBrohren, Ermittlung geeigneter Kaltverformungs- und Weich-
glithparameter usw. Einen Eindruck vom Rekristallisations-
verhalten der Legierung V3Ti15Nb vermittelt Abbildung 8.

Parallel zu den Verarbeitungsvérsuchen wurden die erschmol-
zenen Legierungen auch metallographisch untersucht.
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Bild 4 a zeigt das Gefiige von 99,7%igem Reinvanadin nach Ofen-
abkiihlung mit sehr zahlreichen feinen Ausscheidungen. Wie die
folgenden Bilder zeigen, fithren Titanzusitze von 3 % zu einer
starken Verringerung der Ausscheidungsmenge, widhrend weitere
Titanzusdtze wieder eine Zunahme der Anzahl der Ausscheidun-
gen und eine Vergrdberung derselben bewirken. Der Geflige-
charakter wird nicht wesentlich verdndert durch Zusitze von
Chrom, Niob, Molybdédn, Aluminium,

Die Ausscheidungen gehen bei Glithtemperaturen oberhalb von
1100°C in zunehmendem MaBe in Losung. Oberhalb von 1300°C sind
die Legierungen wahrscheinlich einphasig. Die Ausscheidungen
lassen sich allerdings selbst dann nicht in Ldsung halten,
wenn die Legierungen in Form diinner Bleche in Wasser abge-
schreckt werden.

Etwas anders 1ist das Gefiige zirkoniumhaltiger Legierungen.

Wihrend die Matrix einphasig ist, findet sich entliang der Korn-
grenzen ein Eutektikum. Aufgrund des Vergleiches mit kohlen-
stoffhaltigen Legierungen (Abb. 5) kann man annehmen, daB es
sich um ein ZrC-V-Eutektikum handelt.

Elektronenmikroskopische BefundesB).

Im rekristallisierten Zustand (Ofenabkiihlung) zeigt Reinvanadin
sehr feine und grobere Ausscheidungen in unregelmiBiger Ver-

teilung, wobei auch die grdberen Ausscheidungen hiufig hauch-
diinne Platten sind (Abb. 6).

Einen wesentlich anderen Ausscheidungstyp zeigte die Legierung
V3Ti; hier waren neben Ausscheidungspartikeln von einigen

100 £ mittleren Durchmessers sehr viele kompakte Teilchen von
einigen 1000 ® GroBe vorhanden. Das Gefiige der Legierung V10Ti
ist dem der Legierung V5Ti sehr Zhnlich, die Ausscheidungspar-

tikel sind im Mittel etwas grober und weniger zahlreich (Abb. 6).

-9-
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Diese Befunde stehen mOglicherweise in Zusammenhang mit rus-
sischen Ergebnissen am ternéren System V-Ti-C. Es wurde nim-
lich gefunden, daBl bei geringen Titangehalten der vanadin-
reiche Mischkristall mit den Karbiden VZC bzw. VC im Gleich-
gewicht steht, wihrend ab einem Titangehalt von etwa 3 %

nur noch das Karbid TiC nachgewiesen wurde. Hier liegt viel-
leicht ein weiterer Ansatzpunkt zur Kl&drung des "Scavenger-
Effekts".

" - s o o S Gy s s T T S50 — o " o CEED 20 TS TS T S D S S e — " T T —r S S D S —— T T S R S —

Eine der Forderungen, die an die zu entwickelnden V-Legierun-
gen gestellt werden, ist die nach hoher Zeitstandfestigkeit
bei 650 bis 800°C. Das Schwergewicht wurde dabei ausgehend

von bin8ren V-Ti-Legierungen zunichst auf die terniren V-Ti-
£,.7.9)
7

Nb-Legierungen gelegt, liber die einige Ergebnisse vorlagen ’'°77,
systematische Untersuchungen bisher jedoch fehlten. Im Kurz-
zelt-Zugversuch unter Argonatmosphire wurde vorab die in gro-
Ben Zigen bekannte Temperaturabhingigkeit der mechanischen
Eigenschaften dieser Legierungen erginzt bzw. bestatigt. 3ild 7
zeigt als Beispiel hierfiir die an der Legierung V10Ti20ND
gemessenen Werte,

Bereits bei den Warmzgugversuchen stellte sich der deutliche
EinfluB des Titans auf die mechanischen Eigenschaften, insbe-
sondere auch am Auftreten einer ausgepridgten Streckgrenze,
uerau534). Bild 11 zeigt den mit zunehmenden Titangehalten
verbundenen Festigkeitsanstieg binidrer VTi-Legierungen, der in
den terniren Legierungen durch einen Niobgehalt von 20 % weit-

gehend liberdeckt wird.

Die Zeitstandversuche wurden an Vanadinlegierungen mit Titan-
gehalten zwischen 1 und 20 % und Nb-Gehalten zwischen O und
20 % in Vakuum-Zeitstandanlagen bei einem Druck von 10_5 Torr
durchgefiihrt, wobei die Versuche auf Standzeiten >10.000 h

ausgedehnt wurden.
-10-
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23),24) zeigen den iiberra-

Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
genden Einfluf des Titans auf das Zeitstand- und Kriechverhal-
ten der Legierungen. Wie Bild 9 fiir V-15Nb-Ti-Legierungen
zeigt, f4llt die Zeitstandfestigkeit bei Ti-Gehalten oberhalbdb
1 % mit steigender Ti-Konzentration ab. Dies gilt unabhingig
vom Nb-Gehalt der Legierungen. Mit zunehmender Konzentration
an Niob wird die Standzeit der Legierungen erhsht, doch wird
der EinfluB des Niobs mit zunehmender Standzeit geringer, so
daB beispielsweise die<53/1o Ooo—Werte nur noch schwach vom
Nb-Gehalt abhingig sind. Einen Uberblick iiber das Zeitstand-
verhalten vermittelt Bild 10, in dem die 1000 h~Zeitstand-
festigkeit der Vanadin-Titan-Niob-Legierungen bei 65000 in
einem Raumdiagramm dargestellt ist. Die Langzeitwerte der be-
sten Vanadin-Titan-Legierungen liegen im Bereich der ausschei-
dungsgehédrteten hochwarmfesten Nickel-Legierungen. Durch
Zusitze geringer Mengen Silizium ist es mdglich, dieGB/1OOO-

fl—/\o

hied 1 L FaY b} 2 L3 ~ . L3 3
Werte auf etwa 70 kp/mm“ fiir 650 °C zu steigern. Diese Legie-

rungen weisen somit Festigkeiten auf, die kaum von anderen
Werkstoffen in diesem Temperaturbereich erreicht werden.

Neben den hohen erreichbaren Zeitstandfestigkeiten ist als Er-
gebnis dieser Untersuchungen der starke EinfluB des Titan-
gehaltes bemerkenswert. Widhrend die Kurzzeitfestigkeit bei
65000 mit steigendem Titangehalt der Legierungen zunimmt,
811t die Langzeitfestigkeit, wie gezeigt wurde, stark ab.
Bild 11, in dem dieeﬁé_ und CSB/1OOO—Wefte bindrer V-Ti- und
ternidrer V20Nb-Ti-Legierungen fir 650°C eingezeichnet sind,
zeigt dieses Verhalten sehr deutlich. Eine bemerkenswert groBe
Abhingigkeit vom Titangehalt weist auch die Aktivierungsener-
gie des Kriechens im Temperaturbereich um 65006 auf, widhrend
der Niobgehalt ohne EinfluB auf diese Grofe ist22)724). Wenn
man auch den sehr Uberraschenden EinfluB des Titangehaltes auf
das Langzeitverhalten zur Zeit noch keineswegs vollstdndig er-
klidren kann, so gibt es doch geniigend Hinweise, daB das Kriech-
und Zeitstandverhalten der Legierungen auch bei hohen Titan-
Konzentrationen zu einem wesentlichen Teil durch die Wechsel-
wirkungen zwischen Titan und den interstitiellen Verunreini-

gungen bestimmt wird24).

-1~
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Neben den bisher genannten GroBen spielt das Bruchverhalten
der Legierungen filr eine Verwendung als Hilllmaterial eine
wichtige Rolle, da die Hochtemperaturstrahlungsversprédung
mit zunehmender Neigung der Legierungen zum interkristallinen
Bruch ansteigt. Eingehende metallographische Untersuchungen
23)’24§ daB alle Legierungen, selbst bei Temperaturen
von 80000, einen transkristallinen Bruch aufweisen. In Uber-

zeigen

einstimmung mit diesen Ergebnissen konnte an einigen V-Legie-

25)

rungen festgestellt werden , daB sie keine Hochtemperatur-

strahlungsversprddung im Bereich von 600 bis 750°¢ zeigen.

Unter Reaktorbedingungen werden die Hiillrohre des Schnellen
Briiters von Natrium mit einer Stromungsgeschwindigkeit von
etwa 10 m/sec und einer Temperatur von 600-700°C umspiilt.

Der XKorrosionsabtrag muB dabei so gering sein, daB die Hull-
rohre mindestens zwei Jahre ihren Dienst erfilillen konnen.
Ferner darf keine starke Versprédung - z. B. durch eindiffun-
dierende Verunreinigungen - auftreten, damit bei wachsendem
Spaltgasinnendruck das Rohr sich noch plastisch verformen
kann. Die Legierungsentwicklung muBte deshalb mit eingehenden
Korrosionsuntersuchungen einhergehen.

Statische Korrosionsversuche.

Einfach ausfiihrbare statische Vorversuche in Natrium von 600
bis 700°C in kleinen Kapseln fiihrten bei allen Legierungen nur
zu geringen Gewichtsidnderungen, die unterhalb der von den
Reaktorbauern als zulidssig angesehenen Grenze lagen. Verspro-
dungsérscheinungen traten nur wvereinzelt auf.

Derartige Versuche sind aber nur von geringem Aussagewert, da
der im Natrium vorhandene Sauerstoff schnell verbraucht wird.
Dann wird nur noch die Reaktion mit sehr reinem Natrium be-
obachtet, wie es im Reaktor nicht verwirklicht werden kann.

—12-
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Dynamische Korrosionsversuche.

Die ersten Literaturwerte iiber Natriumkorrosion von Vanadin26)

lieBen jedoch strengere Priifungen in stromendem Natrium mit
realistischen Sauerstoffgehalten notwendig erscheinen. Schon
die ersten Versuche an den Legierungen der Systeme V-Ti

und V-Ti-Nb zeigten, daB diese keine ausreichende Besténdig-
keit in stromendem Natrium besitzen.

Je nach Reinheit und Oxidgehalt des Natriums tritt eine innere

217) oder rasche, zeitlich linear

Oxydation der V-Ti-Legierung
anlaufende Korrosion unter Ausbildung ZuBerer Oxidschichten
und innerer VersprﬁdungszonenZS)’3o) ein. An Zhnlichen Legie-
rungen wurden in Frankreich®') und in den USAZY) shnliche

Effekte gefunden.

In sehr reinem Natrium mit NaQO—Gehalten von 5-10 ppm wird das

h v

PPN 2N

Korrosionsverhalten der Vanadin
zusdtze stark differenziert. Die Substitution der Legierungs-
elemente Titan und Molybdin durch Zirkonium und Chrom fiihrt

zu Legierungen erhebiich verbesserter Korrosionsbestindigkeit.
Die zirkoniumhaltigen Proben wurden nicht unter Ausbildung

von Versprddungszonen angegriffen, Zusidtze von 15-20 % Chrom
vermindern die Korrosion iliber den Sauerstoffaustausch zwischen
Metallschmelze und Vanadinlegierungen. Dabei bilden sich an der
Metalloberfliche offenbar durch selektive LOsung von Vanadin
und Zirkonium an Chrom angereicherte Schichten. Die Proben aus
der Legierung V — 2 % Zr - 16 % Cr haben nach 1000 h in kalt-

fallen

i S 5 vJ..l.ge

reinigtem Natrium von 500-600°C keine #uBeren Korrosions-
erscheinungen und innere Versprddung erlitten. Legierungen des
Systems V-Ti-Cr sind weniger empfindlich als V-Ti-Mo-Legie-
rungen, werden aber entsprechend der Hohe des Titangehaltes

nach den Gesetzen der inneren Oxydation versprﬁdet32).

Die weitere Entwicklung filhrt zu Legierungen mit moglichst ge-

ringen Titan- oder Zirkoniumgehalten, wodurch die thermo-
chemischen Bedingungen fiir eine Sauerstoffaufnshme ungiinstiger

-1%3~
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werden, und mit mdglichst hohen Chromgehalten von 15-20 %,
wodurch die Duktilitidt der Sauerstoff enthaltenden Phasen
verbessert und der Sauerstoffaustausch mit dem Natrium ge-

hemmt wird.

— — — — 0. — ——— A1 i T D D Gkl e £ St S S D b My T S i S e e s s s iy S T S s S i S ——— - T — - —

Fiir die Verwendung als Hilllrohr hat die Wirmeleitfdhigkeit
der Legierungen eine erhebliche Bedeutung. Deshalb wurde
diese Eigenschaft bei den Vanadin-Titan-Legierungen mit bis
zu 20 % der beiden Legierungselemente gemessen33 , und zwar
bei Raumtemperatur mit einer Absolutmethode, bei hoheren
Temperaturen mit Hilfe eines Relativverfahrens. Sie nimmt
sowohl beim Rein-Vanadin als auch bei den Legierungen zwi-
schen 20 und 650°C mit der Temperatur zu. Die Temperaturab

hédngigkeit der elektrischen Leitfdhigkeit wird mit zunehmen-
dem Titangehalt geringer, der EinfluB des Niobs auf ther-
mische und elektrische Leitfdhigkeit ist bei 20°C¢ verhslt-
nismédBig klein und vermindert sich mit zunehmender Temperatur
noch weiter. Plir alle Legierungen konnte ein analytischer
Ausdruck fir die Abhingigkeit des spezifischen elektrischen
Widerstandes von der Temperatur gefunden werden. Er lautet :

J

Die Gleichung zeigt bei Abweichungen von £ 3 % eine ausge-
zeichnete Ubereinstimmung mit den experimentell zwischen 20
und 800°C gefundenen@—T-Kurven. Nur die q -T-Kurven der
Legierungen V3Ti und V3Ti15Nb liegen oberhalb von ca. 300°¢C
mit steigender Temperatur zunehmend tiefer als nach dieser
Gleichung berechnet, und zwar bei 800°C um 15 bzw. 6,5 %
(siehe Bild 12).

-14-
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Die Warmeleitfihigkeit steigt - abgesehen von der Legierung
V3Ti - bei allen untersuchten Werkstoffen mit dem Quotienten
T/q linear an; sie 148t sich fiir die anderen Legierungen al-
lein aus dem spezifischen elektrischen Widerstand bei Raum-
temperatur iliber die Gleichung

A [W/em . grad] = 2,29 . 1078 T/? sz cm |

und die oben angegebene Temperaturabhingigkeit des spezifi-
schen Widerstandes im gesamten Bereich zwischen 20 und 650°¢C
mit hinreichender Genauigkeit ermitteln. Bei 650°C wurde die
Warmeleitfdhigkeit fiir die Legierung V3Ti15Nb zu 0,079, fir
die Legierung VT7y5Ti15Nb zu 0,070 cal/cm sec °C ermittelt.
Hiﬂsichtlich der Wadrmeleitfdhigkeit sind diese Werkstoffe da-
mit den warmfesten Stidhlen und Nickellegierungen iliberlegen
oder zumindest gleichwertig.

Ausblick

Austenitische Stdhle und Nickel-Superlegierungen weisen als
Hiilllrohrwerkstoffe flir den Einsatz in Schnellen Brutreaktoren
einige Nachteile auf (Hochtemperaturversprddung, Neutronen-
Okonomie, Zeitstandverhalten, Korrosion der Stihle in Wasser-
dampf, Korrosion der Nickellegierungen in Natrium).

Eine entscheidende Verbesserungsmdglichkeit fiir diese Eigen-
schaften bietet sich zur Zeit nicht an. Andererseits bestehen
auf dem Gebiet der Vanadinlegierungen noch offene Fragen be-
ziiglich Korrosionsverhalten in fliissigem Natrium und Wirt-
schaftlichkeit. AuBer den Stdhlen sowie den Nickel- und Vanadin-
legierungen sind aber derzeit keine geeigneten Hiillrohrwerk-
stoffe bekannt. Es erscheint deshaldb sinnvoll, weitere Uberle-
gungen zur LoOosung des Hiillrohrproblems in Schnellen Brutreak-
toren anzustellen. Zwei Losungsmoglichkeiten bieten sich an:

-15-
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6.1 Chrom-Basis-Legierungen.

Flir die Verwendung von Chrom als Basismetall fiir Hiillrohrwerk-
stoffe sprechen dessen relativ geringer Einfangquerschnitt

fiir schnelle Neutronen (Tabelle I) und sein miBiger Preis

(ca. ein Zehntel des Vanadinpreises). Ferner kann von Chrom-
legierungen ein glinstiges Korrosions- und Kompatibilitdtsver-
halten und in Anbetracht des hohen Schmelzpunktes von Chrom
eine gute Warmfestigkeit erwartet werden. Die Tatsache, dafl
Chrom ein kubisch-raumzentriertes Kristallgitter besitzt,
deutet nach derzeitigem Kenntnisstand darauf hin, daB es nicht

hochtemperaturversprodungsanfdllig ist.

In der Vergangenheit hat man mit erheblichem Aufwand an der
Entwicklung von Chrom-Basis-Legierungen gearbeitet, in erster
Linie mit dem Ziel, Turbinenschaufeln fiir Dampfturbinen her-
zustellen. Jedoch ist es bis jetzt nicht gelungen, Raumtempe-
ratur-duktile Legierungen 2zu entwickeln.

Eine neuere Arbeit36> fiihrt diese Fehlschlige auf die Kristall-
eigenschaften des Chroms zuriick und postuliert eine inhirente
Sprodigkeit bei diesem Metall. Eine Verdnderung der Kristall-
eigenschaften kann jedoch nur durch Zulegieren mischkristall-
bildender Elemente erwartet werden. Nach den bisherigen Unter-
suchungen sollen hierfir nur die Elemente Ruthenium und Rhenium
in Mengen von mehr als 20 Gew.-% geeignet sein. Solche Legie-
rungen diirften jedoch aus wirtschaftlichen Griinden kaum inter-
essant sein und sind aus neutronendkonomischen Griinden fiir -

Reaktoranwendungen nicht brauchbar.

Unter den geschilderten Umstédnden ist es fraglich, ob Chrom-
legierungen zu Hilllrohren verarbeitet werden kOnnen. Eine end-
giiltige Entscheidung dieser Frage ist allerdings erst nach
weiterer Uberpriifung der inhirenten Sprodigkeit moglich.

-16-
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Solltesich herausstellen, daB sowohl mit austenitischen Stih-
len als auch mit Vanadinlegierungen das Hiillrohrproblem

im Natriumbriiter nicht geldst werden kann, so zieht man

nach amerikanischen Quellen die Verwendung von Molybddn in
Betracht. Molybdidn hat allerdings einen wesentlich hdheren
Einfangsquerschnitt flir schnelle Neutronen als Vanadin und
Stsdhle (s. Tabelle I).

Es ist nahezu nichts bekannt iiber die Vertrdglichkeit mit
Kernbrennstoffen und nur wenig iiber das Bestrahlungsverhalten,
wogegen das Korrosionsverhalten von Molybddn in fliissigem
Natrium sehr gut ist. Auch die hohe Zeitstandfestigkeit be-
stimmter Vanadinlegierungen iiber sehr lange Zeiten im Tem-
peraturbereich von 600-800°C wird von den bisher bekannten
Molybdédnlegierungen nicht erreicht.

Nach dem Gesagten ist es fraglich, ob Molybdin das Hiillrohr-
problem im Natriumbriiter losen kann. Auf jeden Fall wire mit
einem erheblichen zeitlichen Riickstand gegeniiber Vanadin und
noch mehr gegeniiber den austenitischen Stihlen zu rechnen.

Die Ergebnisse der hier

wie folgt zusammengefalt werden:

Die Versuche bezogen sich auf durch die Elemente Titan, Chromn,
Niob und Molybdidn mischkristallverfestigte Vanadinlegierun-
gen, wobei je nach der Art die Menge der Zus#tze im Hinblick
auf die Erhaltung der Neutronendkonomie zu begrenzen war.

Die Duktilitdt der meisten mischkristallverfestigten Vanadin-
Legierungen wird durch Titan-~ und Zirkonium-Zus&dtze erheblich
verbessert. Gegeniiber dem Verformen von GuBstiben bzw. -kndpfen

17~
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erschlieBt das Strangpressen gridBere Konzentrationsbereiche

an verarbeitbaren Legierungen. Aus Vanadin-Titan-Niob-Legie-
rungen konnten Hiillrohre der Dimension 7 mm x 0,4 mm & her-

gestellt werden.

Die Warmfestigkeit binidrer Vanadin-Titan-Legierungen steigt
im Temperaturbereich von 600-800°C mit dem Titangehalt stark
an. Terndre Niobzus&dtze bringen eine weitere Festigkeitsstei-
gerung und iliberdecken den EinfluB des Titans weitgehend. Im
Gegensatz dazu werden die hochsten Zeitstandfestigkeiten bei
Titangehalten { 3 % erreicht. Mit zunehmendem Titangehalt
fg1llt die Zeitstandfestigkeit ab. Der EinfluB des Niobgehaltes
wird mit zunehmender Standzeit geringer. Neutronenbestrahlung
bei 50 bis 100°C fiilhrt im Temperaturbereich von 600-750°C
nicht zu einer Strahlenversprodung. Korrosionsversuche in ru-
hendem Natrium von 550—65000 erwiesen sich wegen der ein-
setzenden Verarmung an Sauerstoff als wenig aussagekriftig.

Versuche in stromendem Natrium zeigten, dal Legierungen der
Systeme Vanadin-Titan und Vanadin-Titan-Niob keine ausreichen-

de Bestindigkeit besitzen.

Weitere Versuche zeigten, daB das Korrosionsverhalten vor al-
lem durch Zusitze von Chrom und/oder Molybdin verbessert wer-

den kann.

Die Warmeleitfihigkeit der Vanadin-Titan-Legierungen steigt mit
der Temperatur an und ist mindestens gleich oder hoher als die
der hochwarmfesten Nickellegierungen und austenitischen St&hle.
Sie 188t sich fiir jede Legierung aus dem spezifischen elek-

trischen Widerstand bei Raumtemperatur errechnen.

Die eingangs aufgestellten Forderungen an ein Hiill- und Kon-
struktionsmaterial filir natriumgekiihlte Schnelle Briiter werden
von den Vanadin-Titan-Niob-Legierungen mit Ausnahme des Kor-
rosionsverhaltens in stromendem Natrium erfiillt. An der

-18-
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Lﬁsung dieses wichtigen Problems wird zur Zeit gearbeitet.

AuBer Vanadinlegierungen und austenitischen St&hlen bieten
sich zur Zeit keine anderen Werkstoffe fiir die Hiillrohre

I, ;)Eitv g “L,/ﬁ\\

(Dr. M. Riihle)

im Natriumbriiter an.
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Tabeile I

Einfangquerschnitte hochschmelzender Metalle

fiir schnelle Neutronen

Element Einfangquerschnitt (mbarn) fiir
Neutronen mit einer Energie von
100 Kev21) | 1Mev22)
Ti 6,0
Zr 15,1
v 9,5 1.8 (51)
Nb 100,0 , 41 (93)
Ta 142 (181)
Cr ’ 6,8
Mo 71,0 10,64(98) 712,3(100)
w 178,0 71(186)
Fe 6.1
Co 15 11 (59)
Ni 28 51 (64)

Klammerwerte: Atomgewicht des lsotops,auf das sich
die Messung bezieht




Tabelle I

Form und chemische Zusammensetzung der verwendeten Metalle

Verunreinigungen(ppm)

C H o | N Fe Si Reinheit (°\) Form
Ti 100 1000 380 80 99,5 Schwamm
Zr <700 50 150 reactor grade Schwamm
vV [500-700 100 | 500-800{300-500 | 400 500 99,7 Stdbe,elektronen-
Nbl <30 <60 140 | 1000 strahlgeschmolzen
Cr 99,5. Elektrolyt-Chrom
Mo 99,5 Bleche
Ni Carbonyl-Nickel
Fe 150 1500 100, Armco-Eisen
Al 99,99 Rafinal -Bleche
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a) Rein-¥Yanadin

ca. 800 ppm O
ca. 500 ppm O
ca. 500 ppm K

b) mit 3 # Titan

o mit 5 % Titan

d) mit 10 % Titan

¥V = 200 vV = 1000

Abb. 4 Gefiige von Rein-Vanadin und verschiedenen Vanadin-
Titan-Legierungen. Verformt und ygp 1300°8 im Ofen abgekiihlt
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1. Allgemeines

1.1 Aufgaben der Hiille

Die Auslegung der Brennstabhiille im Rahmen eines gegebenen Brenn-
element- bzw. Reaktorkonzeptes muBl sich an den Anforderungen orien-
tieren, die an dieses Bauteil gestellt werden. Es sind dies im we-

sentlichen zwei:

a) Die Brennstabhiille muB im Betrieb die Aufrechterhaltung der geo-
metrischen Form sowie der Abmessungen desselben gewdhrleisten,
und zwar innerhalb recht enger Toleranzen, vor allem im Hinblick

auf die Kiihlkanalgeometrie,

Ty’
St

. .
die Hiille mufl nicht

"I
LT ik &

gasdicht bleiben, um ein Entweichen der sehr unangenehmen Spalt-
edelgas~Aktivitdten in das Primdrsystem zu verhindern. Dies gilt

ganz besonders bei Gas- bzw. Dampfkiihlung.

legung der Brennstabhiille vor allem ein Festigkeitsproblem darstellt.

1.2 Randbedingungen

Die beiden Hauptanforderungen sind unter einer Reihe von Bedingungen
zu erfiillen, die sich vor allem aus wirtschaftlichen Erfordernissen
ergeben. Neben Grundforderungen wie hoherStableistung und hohem Ab-
brand sind hier vor allem die Beschridnkungen in den Abmessungen wich=-
tig. Diese betreffen sowohl den Stabdurchmesser, der zur Erzielung
einer optimalen Leistungsdichte recht klein gewdhlt werden muB (fiir
Oxyd 5-7 mm, fiir Karbidbrennstoff ca. 7-9 mm), als auch die Wand-
stdrke und die Linge der Hullrohre. Die Wandstidrke soll nicht nur
wegen der Neutronenabsorption des Hiillmaterials mdglichst gering
sein, sondern auch wegen dessen Volumbedarfs, der die Leckage er-
hoht. AuBerdem sind die Wirmespannungen der Wandstdrke proportio-
nal. Die Gesamtlinge der Brennstdbe schlieBlich darf ebenfalls nicht
zu grof werden, und zwar haupts@chlich aus zwei Griinden: Zum einen
vergroBern lange StHbe die BauhOhe des Reaktors und der Brennele-
mentwechselvorrichtungen, zum andern steigt insbesondere der Druck-
verlust des durch die Stabbiindel stromenden Kiihlmittels mit deren

Léange an. Da die Linge (bzw. Hohe) der Spaltstoffzone und der axialen
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Brutzone im Brennstab aus reaktorphysikalischen Griinden nur wenig
variiert werden kann, ergibt sich daraus die Forderung nach einem

moéglichst kurzen Spaltgasraum.

Auslegung der Brennstabhiillen fiir Na-Kiihlung

2.1 Charakteristische Bedingungen

Die Hiille eines Na-gekiihlten Brennstabes steht praktisch widhrend
ihrer gesamten Standzeit im Reaktor unter innerem Uberdruck, der
von den freigesetzten Spaltgasen und dem Schwellen des Brennstoffes
herriihrt und mit dem Abbrand zunimmt. Den dadurch erzeugten mecha-
nischen Spannungen iiberlagern sich die schon erwdhnten Wirmespan-
nungen; die der Reaktorleistung propoftional sind, also - verein-
facht ausgedriickt -~ jeweils beim Anfahren entstehen und beim Ab-
schalten wieder verschwinden. AuBerdem ist ihre GrdBe noch ortlich

verschieden, und zwar entspricht sie dem gxialen FluBverlauf.

Die genannten Beanspruchungen treten fiir einen grolen Teilabschnitt
des Hiillrohres in einem Temperaturbereich auf, wo das Festigkeits-
verhalten des Wandmaterials im wesentlichen durch seine Kriechei-
genschaften bestimmt wird. Die Auslegung mubl also das Kriechen der
Hillrchre unter Ortlich und zeitlich wechselnden Spannungs- sowie

Temperaturzustidnden erfassen.

2.2 Versagensmoglichkeiten

Um ein gliltiges Auslegungskriterium zu finden, miissen zuerst alle
Moglichkeiten betrachtet werden, die zu einem Versagen der Brenn-

stabhiille fihren konnen. Es sind dies:

a) Uberschreiten der Streckgrenze des Materials, und zwar durch die
mechanischen Spannungen allein, wedurch eine unzulédssige Aufwei-
tung des Rohres entsteht (iiblicher Sicherheitsfaktor hiergegen
5 = 1;5). - - -

b) Materialermiidung durch alternierende Wirmedehnungen beim Anfah-
ren und Abschalten bzw. bel starken Leistungsschwankungen des

Reaktors, welche schliefllich zum Bruch filhren kann.
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c¢) Unzuldssige Aufweitung durch Kriechen in Umfangsrichtung, wobei
die stationdre Kriechrate unter reinem Innendruck durch die iiber-
lagerten wechselnden Warmespannungen erheblich beschleunigt wer-
den kann, und zwar infolge eines Effekts, der dem sog. ''thermal
ratcheting" im elastisch-plastischen Fall entspricht. (Erldute-
rung siehe weiter unten.) Das Versagen selbst ist dabei nach bis=-
herigen Ergebnissen von Rohrinnendruck-Besirahlungsversuchen nicht
erst beim Auftreten nennenswerter Durchmesserinderungen (Kiihlka-
nalverengung, Deformation der Abstandshalter) zu erwarten, sondern
bereits bei wenigen Zehntel % Kriechdehnung. Zumindest bei den
bisher untersuchten Hiillrohrstdhlen und den erforderlichen ge-
ringen Wandstdrken von wenigen Zehntel mm kOnnen dann ndmlich be-
reits durchgehende Mikrorisse auftreten,; wodurch die Spaltgase

entweichen.

2.3 Rechnerische Auslegung

. Wie die ndhere Untersuchung zeigt, stellt fiir praktisch alle vorkom-

menden Parameterkonstellationen - auch bei den mit Karbidbrennstoff
moglichen hohen Staﬁleistungen - die unter c) genannte Moglichkeit
die stdrkste Gefdhrdung des Hiilllrohres dar. Dem mull die Auslegung
entsprechend Rechnung tragen. Das kann in stark vereinfachter, aber
konservativer Weise dadurch geschehen, daB man zundchst zu dem leicht
bestimmbaren Kriechdehnungsbetrag, der unter kontinuierlich anwach-
sendem Innendruck allein entstehen wiirde, noch einen sinnvoilen Zu-
schlag - z.B. 50 % - fiir zusdtzliche Wirmespannungseffekte vorsieht.
Mittels der in / 1_/ dargelegten Betrachtungen iiber den Wirmespan-
nungsabbau durch Kriechen ist es dann mdglich, eine sog. "Grenzspan-
nung" Gé analog zur FlieB- bzw. Streckgrenze des Materials zu de-
finieren derart, daB iiber diesem Wert liegende Spannungen voll pla-
stisch abgebaut werden, darunter liegende dagegen voll erhalten blei-
ben sollen. Damit wird das von D.R. Miller stammende Kriterium fir
"thermal ratcheting' anwendbar, dessen einzelne Phasen in Abb. 1
graphisch dargestellt sind. Aufgetragen sind die l-achsigen Ver-
gleichsspannungen (nach Mohr) in Umfangsrichtung, wobei von einem
vollelastischen Zustand infolge Innendruck (Oba) und Warmedurchgang

( d;) ausgegangen wird. (Der Innendruck entspricht dabei dem Maxi-

malwert am Ende der Standzeit.)
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Dieser Spannungszustand wird wdhrend der nun folgenden Betriebs-
phase des Reaktors (1.Phase) durch Kriechen veridndert, und zwar an-
gendhert so, als ob er in seinem oberhalb der Grenzspannung Oél
liegenden Teil plastisch abgebaut und - aus Gleichgewichtsgriinden -
unterhalb derselben um ACE angehoben wiirde, so daB am Ende dieser
Phase der neue Spannungszustand OlACDO2 herrscht. (Die Grenzspan-
nung O&l nimmt von auBen nach innen ab, da sie in gleicher Weise
von der Temperatur abhingt wie die Kriechfestigkeit des Werkstoffes.
Der zugrunde gelegte Temperaturverlauf mufl dabei sicherheitshalber

die auftretenden HeiBstellenfaktoren beriicksichtigen.)

Beim darauffolgenden Abschalten des Reaktors (2.Phase) wird nun
praktisch der inverse Warmespannungszustand iiberlagert, und es ent-
steht der neue Spannungsverlauf OlFIJOZ’ widhrend gleichzeitig in-
folge der Temperaturabsenkung die Grenzspannung den hdheren Wert Oéz
annimmt. Wird dieser von dem erhaltenen Spannungsverlauf iiberschrit-
ten, so findet ein Abbau um den Betrag AC, statt, der sich beim Wie-

3

deranfahren und in jeder weiteren Phase wiederholt, wobei jeweils

ein iiber das erlaubte Mal hinausgehender Umfangsdehnungs-Zuwachs Ae
auftritt. Da dies nicht zugelassen werden darf, ergibt sich als Kri-
terium die Forderung AO% £ 0, d.h. die Umfangsspannung darf nach En-
de der 1. Phase nirgends mehr den Wert Oéz iberschreiten. Ist dies
nach der Anfangsauslegung nicht erfiillt, dann muB der Innendruck
entsprechend reduziert werden. Ist damit dessen zulidssiger GroBRtwert
fiilr die meistgefdhrdete Stelle des Hiillrohres gefunden, so ergibt sich
schlieBlich die Lidnge des erforderlichen Spaltgasraumes einfach iber
die Gasgleichung, wenn man noch einen entsprechenden Schidtz- bzw.

Erfahrungswert fiir den Schwelldruck des Brennstoffes beriicksichtigt.

Das Ergebnis fir einen typischen Auslegungsfall - den Brennstab der
Na 2-Studie - mit Stahl als Hiillmaterial zeigt Abb. 2 . Aufgetra-
gen ist hier im oberen Diagramm der zuldssige Innendruck iiber der
dimensionslosen Wandstidrke fiir verschiedene maximale Stableistungen,
und zwar jeweils einmal mit und einmal ohne Beriicksichtigung der
Wdrmespannungen. (Die dimensionslose Wandstidrke ist oben als Ver-
hdltnis §‘3 = Wandstdrke/AuBenradius angegeben, unten als Verhilt-
nis x = Hﬁllrohrquerschnitt/Brennstoffquerschnitt.) Das untere Dia-
gramm zeigt die zugehOrige Gasraumlidnge. Man erkennt, daB bei Mit-

erfassung der Wdrmespannungseffekte stets ein Optimum der Wandstdrke
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existiert, welches den hGchsten Innendruck und damit den kiirzesten
Spaltgasraum zuldBt. Man sieht weiter, dal mit wachsender Stablei-
stung sich dieses Optimum zu immer kleineren Wandstdrken hin ver-

schiebt und gleichzeitig immer ausgepridgter wird.

Bei niedrigen Stableistungen, wie etwa bei der eingezeichneten Refe-
renzauslegung des Na 2-Entwurfes, kann allerdings das Optimum aus
neutronenphysikalischen Griinden nicht ausgenutzt werden, und man
liegt auf dem linken, ansteigenden Ast der Kurve. Sehr hohe Stab-
leistungen von 1000 W/cm und dariiber, wie sie fiir Karbidbrennstoff
angestrebt werden, zwingen dagegen zu besonders geringen Wandst#@rken.
In beiden Fallen wird der zuldssige Innendruck noch durch die még~-
liche 5-10%ige Minustoleranz in der Wandst@rke und den in gleicher
Grofenordnung liegenden Korrosionsabtrag reduziert, wobei die StiErke

der Reduktion vom Anstieg der Kurve abhingt.

Die gezeigten Kurven mit Beriicksichtigung der Widrmespannungseinfliis=-

Trre

se gelten jedoch nur fir austenitischen Stahl oder &hnliche Hillwerk-

stoffe.

Die gerade im Zusammenhang mit Karbid besonders interessanten Vana-
din-Legierungen z.B. haben so glinstige thermische und festigkeits-
miBige Eigenschaften /72 7/ 3 7, daB bei ihnen die Einfliisse von
Wdrmespannungen erst bei ganz extremen Wandstédrken bzw. Stableistun-
gen wirksam werden. Man kann zudem hier wegen der hohen Festigkeit
mit der Wandstdrke relativ nahe an die aus Fertigungsgriinden gegebe-
ne untere Grenze herangehen und dann die Auslegung einfach nach

Streckgrenze bzw. Kriechen unter reinem Innendruck vornehmen.

Toleranz~ und Korrosionszuschldge sind natiirlich auch hier erforder-
lich.

2.4 Auswirkungen der Biindelung

Die Festigkeit der Brennstabhiille kann auch noch durch die Art und
Weise beeinfluflt werden, wie die Stdbe zum Bilindel zusammengefaBt und
gehaltert sind. So konnen z.B. die Abstandshalter Krdfte auf die
Hillrohre ausiiben, insbesondere wenn diese sich unter Bestrahlung
aufweiten. Des weiteren sind Verbiegungen der Stiébe denkbar, die

auf dem Wege iiber KilhlungsstOrungen die Hiillrohrfestigkeit infolge
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abnormal hoher Temperaturen beeintridchtigen. SchlieBlich werden die
Stdbe durch das vorbeistrOmende Kiihlmittel noch zu Schwingungen an-

geregt, die das Material auf Wechselbiegung beanspruchen.

Alle diese Erscheinungen diirften jedoch nach dem gegenwdrtigen Ent-
wicklungsstand durch konstruktive Mafinahmen zu beherrschen sein. Die
als Abstandshalter vorgesehenen Wabengitter kOnnen - im Gegensatz
etwa zu Wendeldrdhten - nur sehr geringe Krdfte auf die Stdbe aus-
iiben. Bs existiert sogar ein Konstruktionsvorschlag, welcher ein der-
art auf die Stabdurchmesser-Toleranz von insgesamt 75 p abgestimmtes
Spiel der Std@be im Gitter vorsieht, daB solche Krifte iiberhaupt ver-
mieden werden. Man geht dabei von der Vorstellung aus, daB sich
Hillrohrschwellen und Korrosionsabtrag in erster Ndherung ausglei-
chen. Weiterhin kann der Abstand der Gitterebenen so gewdhlt werden

(ca. 15-20 cm), daB nach bisherigen (noch unverdffentlichten) Unter-

suchungen weder unzulZissige Verbiegungen noch nennenswerte Schwingungs-

amplituden zu befiirchten sind.

Die konstruktive Gestaltung eines Brennstabbiindels nach derzeitigem

Stand zeigen Abb. 3 und 4.

Hillrohrbeanspruchung bei Gas- bzw. Dampfkiihlung

3.1 Charakteristische Bedingungen

Die Hiille eines gas- oder dampfgekiihlten Brennstabes unterscheidet

sich von der eines Na-gekiilhlten in 2 Punkten: Erstens ist sie wegen

des schlechteren Widrmeilibergangs hoheren Temperaturen ausgesetzt, und

zweitens wirkt zumindest widhrend eines Teils der Standzeit ein HuBle-

r Uberdruck auf sie ein, da der Kiihlmitteldruck weit iiber 100 At-
t.

mosph&ren lieg

3.2 Versagensmoglichkeiten und Riickwirkung auf die Auslegung

Entsprechend diesen anderen Belastungsverhdltnissen besteht jetzt
auch noch eine zus&@tzliche Moglichkeit des Versagens der Hiille, und
zwar durch das bereits von K.Kummerer im Einleitungsreferat erwdhn-
te Kriechbeulen, bei dem eine immer vorhandene Anfangsovalitdt der
Rohre durch Kriechen stetig und progressiv vergroBert wird, was

schlieBlich auch bei sehr kleinen HuBeren Uberdriicken nach einer
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stets endlichen Zeit zum Zusammenquetschen des Rohrquerschnitts
filhrt. Bereits eine Abflachung um ca. 1 mm stdrt aber die Kilhlung so
stark, daB sls Folge mit der Zerstorung der Brennstabhiille gerechnet
werden nmulB. (Hydrl, Durchmesser der Kilhlkandle um 3 mm, Mindestab-
stand der Stibe voneinander wenig mehr als 1 mm.) Wie sich heraus-
stellt, konnen die Hiillrohre bei den herrschenden Temperaturen dem
vollen Kiihimitteldruck nur eine sehr kurze Zeit standhalten. Sie be-
notigen daher eine Unterstiitzung von innen her. Diese kann nur in
sehr begrenztem MaBe vom Brennstoff kommen, da dieser geniigend po-
ros sein muB, um das Schwellen infolge der festen Spaltprodukte oh-
ne Aufweiten der Hiille ausgleichen zu konnen. Der hierbei entstehen-
de Schwelldruck ist aber nach blsherlgen Informatlonen / 4 7 zu ge-—
rlng, um eine ausreichende btutzw1rxung zu erzielen. Deshalb muB eine
zusdtzliche Gasfiillung - etwa mit Helium - vorgesehen werden, welche
fiir den notwendigen Anfangsinnendruck von groBenordnungsmiBig 100 At-
mosphéren sorgt. Der naheliegende Ausweg, diesen Anfangsinnendruck

ganz oder nahezu gleich dem AuBendruck zu machen, ist leider nicht

gangbar. Dies liegt einmal daran, daB der innere Uberdruck, der durch
freigesetzte Spaltgase entsteht, hier aus Sicherheitsgriinden stdrker
begrenzt ist als bei Na-Kiihlung. Es mufl ndmlich gefordert werden, daB
auch bei volligem Wegfall des duBeren Kilhimitteldrucks, z.B. als Fol-
ge eines Unfalls, die Hiille durch den jetzt sehr hohen inneren Uber-
druck nicht unzuléssig aufgeweitet wird, d.h. die Beanspruchung muf}
in diesem Fall geniigend weit unterhalb der Streckgrenze bleiben. Zu-
mindest bei den fiir Dampfkiihlung verwendbaren Hiillwerkstoffen liegt
diese aber verhdltnismiBig niedrig, so daB fiir vertretbare Wandstédr-
ken der maximale Innendruck nur relativ wenig iber den Kiihlmittel-

druck ansteigen darf.

Erschwerend kommt hinzu, daB bei gasformigen Kilhlmitteln die tole-
rierbare Lidnge des Spaltgasraumes wesentlich geringer ist als im
Falle der Na-Kiihlung. Wdahrend dort 60 - 80 cm noch ohne weiteres zu-
gelassen werden kdnnen, stellen hier ca. 30 - 40 cm aus Druckverlust=
bzw. Pumpleistungsgriinden bereits die obere Grenze dar. Aus diesem
Grund mufl der Anfangsinnendruck so niedrig wie mdglich gewdhlt wer-
den, d.h. so, daBl die Gefahr des Kriechbeulens fiir die Zeit, wdhrend
der noch kein ausreichender Spaltgasdruck herrscht, mit geniigender

Sicherheit gerade noch vermieden wird.
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iDie Hiille ist also im hier betrachteten Fall auf zwei Versagensmdg-
lichkeiten hin auszulegen, nd@mlich auf Kriechbeulen zu Anfang und
auf Aufblihen bzw. Platzen bei Wegfall des Kihlmitteldruckes am Ende
der Standzeit.

Die Probleme des Kriechens unter Innendruck und der Warmespannungen
spielen dagegen hier nur eine untergeordnete Rolle, vor allem auch

wegen der geringen Stableistungen.

3.3 Rechnerische Auslegung

Zur rechnerischen Erfassung des Kriechbeulvorganges eignet sich

- wie Versuche bestdZtigt haben - recht gut eine von Hoff und Mitar-
beiternréntwickélte Heihode 1-5_7, obwohl sie nur sekundires Krie;
chen nach der Norton'schen Beziehung erfaBt und eine Reihe von Ver-
einfachungen benutzt. Man erhdlt danach einen Zeitverlauf des Beul-

vorganges, wie ihn im Prinzip Abb. 5 darstellt.

Aufgetragen ist hier die Ovalitdt X des Rohres, gekennzeichnet im
wesentlichen durch das Verhiltnis von maximaler Radiusabweichung

zu Wandstdrke und bezogen auf ihren Anfangswert Xo’ iiber der mittels
einer Zeitkonstante 7" dimensionslos gemachten Zeit t. Der darge-
stellte Verlauf ist insofern typisch, als die Ovalitdt sich iiber

90 % oder noch mehr der kritischen Zeit tK nur sehr wenig &ndert,

um danach HufBlerst schnell gegen o0 zu gehen. Man kann demnach mit
guter NiZherung tK gleich der erforderlichen Standzeit ansetzen. Fir

diese Zeit tK erhdlt man nach Hoff die folgende Beziehung:

e = T £ (X)),
n+l n 2
wobes = M2 By B
p m m

Dabei gibt f (X ) die noch vom Norton' schen Exponenten n beelnfluBte
Abhanglgkelt von der Anfaﬁgéévalltat X w1eder. Diese Abhanglgkelt
ist im wesentlichen logarithmisch, also relativ schwach, d.h. grofBe
Anderungen der Anfangsovalitidt ergeben nur geringe Anderungen der

Zeitkonstante.
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Da sich auBlerdem abschitzen 18Bt, daB mdgliche UngleichméBigkeiten
der Temperaturverteilung iliber den Umfang #dhnlich groBe Ovalitdten
Bewirken kOnnen wie sie von der Herstellung herriihren, ndmlich ca.
0,01 - 0,02 mm Radiusabweichung, besteht von dieser Seite her keine
nennenswerte Moglichkeit zur Beeinflussung der Standzeit 4-6_7. Die
iibrigen EinfluBgrofen sind alle in der GroBe 7 zusammengefaBt. Man
erkennt, daB die Standzeit umgekehrt proportional ist zum Kriechpa-
rameter K und zur n-ten Potenz der Umfangsspannung nach der Kessel-
formel¥)Besonders stark ist die Abhingigkeit von dem Verhdltnis
Wandstirke S zu mittlerem Rohrradius R ; fiir n = 6 z.B. als repri-
sentativen Wert geht dies mit der 8. Potenz in die Rechnung ein.
Das bedeutet, daBl die Wandstidrke bzw. deren Toleranz in diesem Fall
- im Gegensatz zur Na-Kiihlung - eine ganz wesentliche Rolle spielt.
Die Rechnung muR fiir den absoluten Minimalwert durchgefiihrt werden,
der dann im Betried auf keinen Fall mehr unterschritten werden da?f,

auch nicht durch Korrosionseinfliisse.

: . . : s s
Unter diesen Umstdnden liegt es nahe, die Wandstérke der Hiillrohre

so hoch wie mdglich zu wdhlen. Dem steht jedoch zumindest bei Dampf~
kiihlung die hier besonders kritische Neutronendkonomie entgegen, die
nach méglichst wenig absorbierendem Strukturmaterial verlangt. Un-
giinstigerweise sind gerade die Werkstoffe, die bei ausreichender Be-
standigkeit gegen Hochtemperaturversprodung besonders gute Warmfe-
stigkeifen aufweisen, wie z.B. Inconel 625, wegen hdherer Absorp-
tionsquerschnitte in der Wandstdrke besonders eng begrenzt. Trotzdem
liegt bei diesem Material das Verhdltnis Warmstreckgrenze bzw. Kriech-
festigkeit zu Neutronenabsorption immer noch mit am giinstigsten, ohne
daB allerdings bei den aus den erwdhnten Festigkeitsgriinden erforder-
lichen Wandstdrken noch attraktive Brutraten erreichbar scheinen.
Dies diirfte nach dem derzeitigen Stand bei Dampfkiihlung nur durch
Absenken des Druck- oder Temperaturniveaus mdglich sein, worunter
dann allerdings der Gesamtwirkungsgrad leidet. Dieses Dilemma ist
kennzeichnend fiir die gegenwdrtigen Schwierigkeiten der Dampfbriiter-
entwicklung. Fiir Gas- (z.B. He-)Kiihlung scheinen dagegen die Aussich-
ten wegen der moglichen Verwendung von Karbidbrennstoff und hochwarm-
festen neutronendkonomisch giinstigen Vanadin-Legierﬁngen in diesem

Punkte besser zu sein.

%) (Ap = duBerer Uberdruck)
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3.4 Assémblierungsfragen

Die Art der Assemblierung wirkt bei Dampfkiihlung direkt auf die
Hiillrohrauslegung zuriick, weil hier die Abstandshalterung aus kiih-
lungstechnischen Griinden durch integrale Wendelrippen an den Hiull-
rohren erfolgt. (Bei Gaskiihlung dagegen werden die Abstiénde gridBer,
so daB hier wieder eher Wabengitter in Frage kommen.) Diese Rippen
verursachen eine Anderung des Festigkeitsverhaltens gegeniiber glat-

ten Rohren.

Uberschlagsrechnungen ergaben allerdings, daB der EinfluB nicht so
groB3 ist, wie man zundchst erwarten sollte. Vor allem wird danach
die Kriechbeulfestigkeit auch bei 6 Rippen am Umfang nur vergleichs-
weisevgeringfﬁgig erhoht. (Versuche zu diesem Punkt sind noch im
Gange.) Schwierigkeiten bestehen dagegen hinsichtlich der Fertigung
solcher Rippenrohre, insbesondere im Hinblick auf die geforderten
Toleranzen. Das gilt haupts8chlich fiir das aus Kiihlungsgriinden be-

vorzugte Konzept der Abstiitzung Rippe gegen Rippe, wodurch 'hot

spots! vermieden werden sollen. Hierzu ist nd@mlich die Einhaltung
einer sehr engen Steigungstoleranz der Wendelrippen erforderlich,
und zwar - 1 mm dber die ganze Rohrlinge, um deren stirnseitige Be-~
rithrung sicherzustellen. Desgleichen stellt die Toleranz iiber die
Rippenkopfhdhe hier ein besonderes Problem dar, da hiervon die Fi-
Xxierung bzw. das mogliche Spiel der Einzelstd@be im Biindel ebenso

abhéingt wie der Sitz des gesamten Biindels im umgebenden Mantelrohr.

Nach derzeit im Institut fiir Reaktorbauelemente des Kernforschungs-
zentrums Karlsruhe noch laufenden Untersuchungen besteht die Aus-
sicht, mit einer durch Aussortieren der Rohre (ca. 4 % AusschuB)
erreichbar scheinenden Toleranz von k2 15 u diese Schwierigkeit zu

iberwinden.
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Abb. 3 Abb. &4
Modell eines Brennstabbiindels Ausfiihrungsbeispiel eines

mit Abstandshaltern Wabengitter-Abstandshalters
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Zunahme der Hiullrohrovalitdt mit der Zeit
{(typischer Verlauf)
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Spezielle Probleme bei der Hiillrohrpriifung

von

Le.-Zutz

AEG - Grofwelzheim
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1. Zusammenfassung

Die fortschreitende Reaktorentwicklung stellt
erhohte Anforderungen an die Brennelement-
hiillrohre. Die Auswahl geeigneter Priifverfahren

und deren Wirtschaftlichkeit ist ein entscheidender

Faktor fiir die Qualitidt solcher Rohre.

Eigene Weiteyentwicklungen von Priifanlagen seitens
der Hersteller und Verarbeiter von Hiillrohren, ver-
bunden mit entsprechenden Priiferfahrungen, fiihren
zu brauchbaren Priifergebnissen. Die Priifung mit
zwel Priifkopfen mit getrennter Signalaufzeichnung
der Innen- und AuBlenfehler der zu schallenden

Rohrwandung ist besonders vorteilhaft.

Die Einfiil inheitlicl Priifst 3 is wird

empfohlen, wobei eine gleichzeitige Giiteklassen-

einfiihrung bei Hiillrohren zweckmdBig erscheint.
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2. Grundgedanken, Priifmoglichkeiten und Wirt-

schaftlichkeit

Die Anforderungen, die an Brennelementhiill-
rohre gestellt werden, steigen mit dem Fort-

schreiten der Reaktorentwicklung stdndig an.

Die Auswahl geeigneter Priif- bzw, Meflverfahren
zur Qualitdtskontrolle und -sicherung wird da-

mit immer wichtiger.

Neben der Uberpriifung durch werkstoffzerstdrende
Verfahren werden in groflem Umfang zerstorungsfreie
Priifverfahren zur Aussage lber die Brauchbarkeit -
von Hiillrohren herangezogen. Im wesentlichen

handelt es sich hier um Ultraschall, - Wirbelstrom, -
Potentialsondenverfahren bzw. um pneumatische,

mechanische oder elektrische Meflverfahren, die Aus-

sagen lber Abmessungen und Fehler, wie Risse, Locher

und ahnliches zulassen.

Hat man sich nun fir bestimmte Verfahren zur
Qualitdtssicheruny entschieden, so stellt sich

die Frage nach der Wirtschaftlichkeit. Aus Sicher-
heitserwdgungen heraus ist man in der Kerntechnik
geneigt, einen relativ hohen Aufwand zu treiben;
das muB nicht unbedingt unwirtschaftlich sein,
wenn man an Folgeschdden denkt, die durch den
Ausfall eines Brennelementes im Reaktorbetrieb
entstehen konnen, wenn es sich dabei um einen in
der Priifung nicht entdeckten Fehler handelt. Es
bedarf wohl keines besonderen Hinweises, daB eine
loo0%-ige Priifung nicht das 1loo%-ige AusschlieBen
von Fehlern bedeutet., In der Entwicklung von fort-
schrittlichen Brennelementen ist gerade die Fest-
legung der Qualitidtsanforderungen an Hiillrohre sehr
problematisch, da man die Folgen bestimmter Fehler

nicht oder in nicht ausreichendem MaBe kennt.
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Fiir den ersten Versuchseinsatz wird demzufolge
die groBtmdgliche Sicherheit, d.h. ein sehr
hoher Aufwand an Priifungen mit hochster Aus-

sagefahigkeit angestrebt.

3. Entwicklung geeigneter Geridte

Ein weiteres Problem ist die Beschaffung ge-
eigneter Geridte, die den hohen Anforderungen bei

der Hillrohrpriifung gerecht werden.

In der Regel stehen auf dem Markt nur bedingt
Bauteile und Baugruppen zur Verfiigung, die bei
Modifizierung fiir -die -Hillrohrpriifung einge-—---—

setzt werden kdnnen.

Vorladufig bleibt es den Hiillrohrherstellern und

in nicht weniger groBem Umfang den Hilillrohrver-

iiberlassen; hier kostspielige eigene Entwicklung
zu treiben, um ein GroBtmaB an Sicherheit zu

erlangen.

Obwohl heute schon in groBerem Umfange Ultraschall-
und Wirbelstrompriifanlagen eingesetzt werden, so
sind die Aussagefahigkeiten der Priifergebnisse

sehr unterschiedlich.

Dies ist weitgehend eine Folge der Eigenentwicklung
der Benutzer solcher
von, dafl verschiedene Eichfehler und Einstell=~

standards benutzt werden. Doch auf diese Problematik

sei spdter noch einmal hingewiesen,
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4, Erfahrungen zur Interpretation von Ergebnissen

bei der Ultraschallpriifung

Gerade beim Ultraschallpriifen ist man zu einem

groBen Teil auf die Erfahrung des Operateurs

bzws. des Auswertenden angewiesen, Die Ein-
stellung einer Priifanlage bereitet bei den
fir schnelle Brutreaktoren infragekommenden
Hillrohren kleinster Durchmesser und geringer

Wanddicken groBe Schwierigkeiten.

Bei der in Bild 4.1 gezeigten Ultraschallan-
lage wird das Rohr schraubenformig an den
Prifkopfen vorbeitransportiert. Die Priifkopfe
sind von einem Wasserkasten umgeben. Das Wasser
dient zur Kopplung der Schallenergie zwischen

Prifkopf und Priifling.

den Priifkopfen ist Grundbedingung fiir eine
brauchbare Priifanlage. Die Einstellabweichungen
der Priifkopfe bzw. die Abweichungen der Rohr-
achse wahrend des Priifvorganges durfen den
Zehntel-Millimeterbereich nicht iliberschreiten.
Starkere Kriimmungen der Rohre beeinflussen die
Priifung ungiinstig. Eine gewisse Sicherheit
bietet hierbei eine auf dem Rohr reitende Priuf-
kopfhalterung, sie hat den Nachteil, daB sie nur
flir geringe Priifgeschwindigkeit brauchbar ist,
Rohres die Eigen-

da bei hoher Rotation des

el 10Nl

schwingungen zu grofl werden.

Ein weiterer wichtiger Punkt ist die Auswahl der
Sechalilfrequenz.Nach -unseren -Erfahrungen-—-ist-fiir-——

die bisher iiblichen Abmessungen, 6-8 mm Durchmesser,

043 - 0,6 mm Wanddicke und Werkstoffe wie Incoloy 8oo,
Inconel 625 und dhnliche eine Frequenz von 4 - 6 MHz gut
brauchbar. Versuche mit hoheren Frequenzen beispeilweise

12 MHz, brachten keine nennenswert besseren Priifergebnissee
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Die Impulsfrequenz, also die Schallimpulsfolge,
kann ebenfalls das Priifergebnis beeinflussen;
mit den oft iiblichen Frequenzen von 300 Hz lassen

sich jedoch verwertbare Ergebnisse erzielen.

Ebenfalls empfehlenswert ist eine Priifkopfaus-
wahl, da Priifkopfe gleichen Typs oft unterschied-
liche Energieabgabe und Empfangsverhdltnisse

aufweisen.

Wasserdichte Standardprifkopfe mit linienfdormig
focussiertem.Schallbiindel bewdhren sich gut.

Sie haben den Vorteil, dafB sie bei relativ dichtenm
Schallifeld-und breiter-Ausstrahlung in einer-Ebene
noch ein gutes Auflodsungsvermdégen besitzen. Bei
giinstig gewdhltem relativ groflem Rohrverschub,
etwa 043 x Schallbiindelbreite, iiberschneidet die

Breite des Schallbilindels mehrmals auch kleinere

ETN .

Fehler, die damit umter verschiedenen Einstrahl-
winkeln getroffen werden, wobei die Moglichkeit
einer glinstigeren Reflexion besteht und damit die

Auffindung des Fehlers wahrscheinlicher wird.

Die Einstellung auf groBtmSgliche Empfindlich~
keit des Priifgerdtes erfolgt iber kiinstlich am
Rohr angebrachte Fehler an der AuBBen- und Innen-
oberfldche der Rohrwandung. Dabei zeigt sich, dafB
Auflenfehler besser gefunden werden als Innenfehler.,
Nach unseren Erfahrungen ist die Einstellung mit
Pri

o ee Ayt . . . e et AL
2 Prifkopfen glinstig. Ei ufkopf wird da

]

den Aullenfehler eingestellt und der andere auf den
Innenfehler. Dabei 1ldBt sich das AuBenfehlersignal
bei der Iinnenfehlereinstellung nicht vollstidndig
unterdrickeni—Als gtinstig erweist sich hier die
Ausnutzung der Laufzeit des Schalls, insofern als
das Signal des einen Priifkopfes durch mehr oder
weniger dichtes Heranstellen des Priifkopfes an den
Prifling, d.h. Verandern der Laufstrecke des Schalls

im Ankoppelmedium Wasser, verdndert wird.




425

Somit 188t sich das Reflexionssignal als Laufzeit-
strecke auf dem Kathodenstrahlschirm des Ultraschall-
gerdates verandern. Zwel Monitore mit Blendenein-
stellung, d.h. elektrischer Ausschnittanzeige des
Kathodenstrahlbildes, sorgen im Zusammenhang mit
einem Schreiber fiir die getrennte Aufzeichnung der

Signale, Bild 4.3, in getrennten Kandlen,

Der Kanal 1 zeigt die Innen- und AuBlenfehlerindikation
der Kanal 2 zeigt nur die AuBenfehlerindikation.

In einem 3. Kanal ist die Wanddickenmessung nach dem
Ultraschalliresonanzverfahren aufgezeichnet, im Gegen-~

satz zum Impulsechoverfahren bei der Fehlerpriifung.

Die in Bild 4.1 gezeigte Ultraschallanlage eignet sich
vornehmlich fiir glatte Hiillrohre., Neben grofieren Rohrab-
messungen fiir Brennelemente des Siedewasser- bzw., Siede-

iiberhitzerreaktors wurden auf der gezeigten Ultraschall-

anlage ca. koo glatte Rohre fiir Versuchsbrennelemente

eines dampfgekiihlten schnellen Reaktors gepriift. Die
Gesamtausschuﬁrafe durch Ultraschallpriifung belief sich
dabei auf 22 %. Davon entfielen auf die Wandstdrke 13 %,
auf Fehler wie Kratzer, Risse, Fremdeinschliisse 7,5 %,

1,5 % auf sogenannte '"pin holes'.

Diese "pin holes" sind kleine Gruben in der Rohrwandung,
die sich durch die Ultraschallpriifung nur sehr schwer
feststellen lassen. In einem getrennten Priifgang mit
spezieller Einstellung der Priifkopfe lassen sich diese
Gribchen, die oftmals Tiefen von iiber 1o % der Wandstidrke
aufweisen, besser feststellen. Wegen unterschiedlicher
Formen 1dBt sich jedoch durch die Ultraschallpriifung
keine brauchbare Aussage iiber die Tiefenverhidltnisse
machen. Bei einer moglichen Auslese durch Ultraschall
wiirden sich damit ca. 85 - 95 % als AusschuBl einstellen,

weil andere belanglose Fehler wie kleinste Riefen usw.

ebenfalls in gleichem MaBe erscheinen.
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Die Auslese erfolgt deshalb iliber MeBvorgiange
mit optischen Gerdten, was allerdings die

Qualititskontrolle stark verteuert.

Fehler- und RiBpriifungen an Hiillrohren mit
aufgezogenen Rippen lassen sich nach dem be-
sprochenem Ultraschallprinzip nicht durch-
fiihren. Hier bietet sich vornehmlich das
Wirbelstromverfahren /4.1/ an, wo man durch
geeignete Wahl der Fréquenz, sowie durch
Phasenselektion und Filterung den EinfluB
der Rippen besser eliminieren kann und so

zu brauchbaren Priifergebnissen gelangt.

Zur Zeit wird in unserem Hause an der Ent-
wicklung einer Anlage gearbeitet, mit der sich
geometrische GrodBen von Hiillrohren, wie AufBlen~

durchmesser, Innendurchmesser, Ovalitdt, Lange

und Durchbiegung messen lassen. Gleichzeitig
soll eine Fehlerpriifung mit Wirbelstrom damit

gekoppelt werden.

Beitrag zur Einfihrung von einheitlichen Priif-

standards und Giliteklassen

Besonders stiefmiitterlich behandelt ist bisher die
wichtige Frage der Standardisierung von Eich- bzw,

Testfehlern fiir Priifanlagen.

Die Festlegung einer einheitlich akzeptierten
Qualitidt von Hillrohren bereitet oftmals groBte
Schwierigkeiten. Hier widre dringend die Normierung
von Eich- bzw. Testfehlern angebracht. Dabei muB

man sich natirlich abermals vergegenwdrtigen, dalB

ein kilinstlich erzeugter Féhler nicht die gleichen
Indikationen hervorruft, wie ein natiirlicher Fehler.
Eine uneingeschrankte Zuordnung von beispielweise
einem 10 % tiefen natiirlichen Fehler ist nicht mdglich,
da die Signalhohe bei der Ultraschallpriifung eine

Funktion der Reflexionsverhdltnisse ist.
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Ein in der Ultraschalltechnik iliblicher Testfehler
ist eine V-Kerbe von bestimmter Lange, Tiefe und
bestimmten Offnungswinkel. Mit einem solchen
Fehler ist die Einstellung auf grofitmogliche
Empfindlichkeit der Priifapparatur moglich.

Es widre sinnvoll, nach Festlegung eines Eich-
standards Qualitatsstufen einzufiihren, die bei-
spielweise Prozentangaben der Ausschlagsindikation
bei Schreiberaufzeichnung beinhalten. Eine Kopplung
mit entsprechend gestuften Testfehlern widre dabei

denkbar.

Beispeilweise konnte fiir die Ultraschallpriifung alsr
Teststandard eine V-Kerne mit 60° Uffnungswinkel
vorgeschlagen werden. Die Tiefe ist mit 1o % der

zu schallenden Wandstdrke anzugeben. Die Lange

sollte 1¢ mm nicht iliberschreiten. Fehlerindikatiocnen,

die nicht grodfler sind als die Indikation des Test~
fehlers, konnten in einer Giiteklasse 3 eingeordnet

werden.

Testfehler mit einer Tiefe von 5 % der zu schallenden
Wanddicke konnte man in eine Gliteklasse 2 einteilen.
Fehlerindikationen unterhalb einer Testfehlertiefe
von 2 % der zu schallenden Wandstdrke kdnnte man in

die Glteklasse 1 einreihen.

Damit wdre iiber die Qualitat eine recht eindeutige
Aussage moglich, ohne sich an bestimmte Testfehler-
tiefen klammern zu miissen, die ohnehin nicht mit
natirlichen Fehlern vergleichbar sind. Die Giliteklasse 1
Wé?e damit die bestg zuzustehende Qualitdt, denn bei

2 % Testfehlertiefe widre das Aufldsevermogen der bisher
gebrduchlichen Ultraschalleinheiten ausgeschopft, da
man bereits in den Bereich von Oberfldchenrauheiten

und Korngrenzenreflexionen kommt, was zu einem Anzelige-

untergrund fiihrt, in dem Einzelsignale untergehen konnen.
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Es ist anzunehmen, dafB Hersteller und Ver-
arbeiter von Hiillrohren eine solche oder
ahnliche Regelung zur Vereinfachung des

Verfahrensweges begriilen wirden.
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6. Bildanhang

Bild 4.1 Bild 4.2
Ultraschall~-Brennelement-Hiill~- Ultraschallpriifkopf mit reitender
rohrpriifanlage Halterung fiir Brennelementhiill-

rohre kleiner Abmessungen

24
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Priifung von Brennelementhiillrohren
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Hillrohrpriifung - Verfahren und Ergebnisse

Die Entwicklung von Brennelementen (BE) fiir Na-gekiihlte
Schnelle Briiter (SB) befindet sich zur Zeit noch im Anfangs-
stadium. Die Brennstab (BS)-Auslegung ist noch vorwiegend

empirischer Natur.

Eine Reihe wichtiger Erkenntnisse, wie das Verhalten bel

hoher Leistungsdichte, hohem Abbrand und daraus folgendem
Brennstoffschwellen, hoher Kihlmitteltemperatur und andere
mehr, konnen bis zur letzten Konsequenz nur aus Versuchen

gewonnen werden.

Diese Versuche, vornehmlich Bestrahlungs- und Performance-
Tests, sind sehr langwierig und kostspielig.

Es kommt demnach darauf an, aus einem Minimum an Versuchen
ein Maximum an Ergebnissen zu erhalten.

Das heiBt: Hullronre (HR), die zu Test-BE verarbeitet werden,
miissen einer eingehenden Priifung unterzogen werden, um die
Basis fiir eine Nachuntersuchung mit groBer Aussagekraft zu
gewahrleisten.

Fiir den belgisch-deutschen Anteil am 77-Stab-Biindel, dessen
Bestrahlung im DFR am 23.12.1968 beginnt, wurden die HR von
der SIEMENS AG beschafft, geprift und vermessen den BS-Her-
stellern beigestellt.

Die hierbei durchgefiihrten Priifungen kénnen als Richtschnur
fiir die im Rahmen einer BS-Herstellung durchzufiihrenden Unter-

suchung betrachtet werden.

3ie sollen nicht die werksinternen Abnahmepriifungen beim
Rohr-Hersteller (die in der Regel Ja-Nein-Entscheidungen sind)
ersetzen, sondern diese kontrollieren, bzw. ergénzen. Der
Priifumfang; ob loo % oder Stichproben, muB in Spezifikationen

festgelegt werden.
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Kurze Charakteristik der HR

Die HR sind nahtlos gezogen aus austenitischem CrNi-

Die Richtanalysen dieser Werkstoffe gemidB SEL 675 des

VDEh sind [ %_/

L% S 4961 4988

o 0,1 o 1 N
Si 0,3/0,6 0,3/0,6

Mn 1,15 1,15

Cr 15/17 15,5/17,5

Mo - 1,1/1,5:

Ni 12/1% 12,5/14,5

v - 0,6/0,85

N - 0,1

Ta + Nb lo x % C + 0,4, jedoch hochstens 1,2 %

Die Test-Werte fir V und N sind /[ %_/:

4961
4988

Die Rohre sind nach DIN 17440, Verfahren IIT 4, her-

0,004
0,76

0,02
0,089

gestellt, d.h.: kaltgezogen, zunderfrei, wirmebehandelt
und liegen in folgenden metallurgischen Zust&nden vor.
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W.-Nr. 4961: nach dem vorletzten Zug bei lob6o °C unter
Schutzgasatmosphire 1l0sungsgegliiht, an-
schlieBend durch Kalibrierzug und Gerade-
richten 5 - 7 % kaltverformt.

W.-Nr. 4988: mnach dem vorletzten Zug bei 1100°C in Schutz-
gasatmosphire losungsgegliiht, durch Kali-
brierzug und Geraderichten etwa 5 - 7 % kaltver-
formt und abschlieBend 1 h bei 8oo °C ausge-
hartet.

Die HR waren mit folgenden MaBen bestellt worden:
AD 6,0 + 0,025/-0,05 mm
ID 5,24+ 0,04 /-0,04 mm
Wand 0,38, minimal 0,34 mm
Linge 2,800 mm, Geradheit 1/looo mm
Lange der HR fiir DFR-BS 650 mm, Geradheit 50 mm/loo mm
2 25 m Radius

Linge der DFR-BS 509 mm

Bild 1 zeigt die durchgefilhrten Priifungen in Form eines
Ablaufschemas.
Im folgenden mdchten wir uns auf die RiB- und
Dimensionspriifung (AD, ID, Wd) beschrinken.

Die RiBpriifung

Als wichtigstes Kriterium flir die Qualitédt eines HR be-

trachten wir seine Verformbarkeit.

Dem Verhalten der HR unter Innendruck bei Betriebstemperatur,
out-of-pile also beim zweiachsialen Kurzzeitbersten und mehr
noch im Berstkriechversuch, kommt demnach eine grofle Bedeutung

ZU.
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Bekanntlich ist die Berstspannung, die zum Bruch oder
Undichtwerden eines HR fiilhrt, wodurch das DehnungsmalB
bestimmt wird, sehr stark von der Form, Orientierung
und GroBe eventuell vorhandener Fehler in der HR-Wand

abhiéngig.

Versuche haben gezeigt, daB Fehler (Risée) mit geringer
Ausdehnung keinen nennenswerten EinfluB guf die Berst-

bruchspannung haben.

S0 wurde z.B. ein Rohr 11 x 0,7 durch ein Sackloch
mit § 1,4 mm (2 x§) auf lo % seiner Wanddicke ge-
schwédcht, ohne daB die Berstbruchspannung abnahm gegen=

{iber einem Rohr ohne kiinstliche Wanddickenschwichung.

Anders liegt der Fall fiir Fehler mit Lingenausdehnung.
Léngs-Risse setzen die Berstbruchspannung stiarker herab

als Umfangsfehler. Will man diesen Tatsachen gerecht
werden, so genigt es nicht, HR nur auf das Vorhandensein
von Fehlern und deren Tiefe zu untersuchen. Vielmehr

mufl versucht werden, Form, Orientierung und Ausdehnung
der Fehler erkennen zu kinnen.

Die RiBpriifung erfolgte nach dem US-Impuls-Echo-Ver-
fahren in Tauchtechnik, mittels Priifkdpfen (4 MHZ), die
gleichzeitig Sender und Empfénger sind. Eine Priifebene
enthdlt zwei Kopfe filir Léngsfehler, innen und aullen.

In einer zweiten Ebene ist ein Priifkopf so zur Rohrachse

/’7/\0) g Tt ot daQ 'Vse Gptima-] Anoa

8 ein le Angeige von Quer-

fehlern erreicht wird. Alle Priifkopfe sind linienfokussiert.
Sie werden mit Hilfe eines Testrohres mit kiinstlichen
Langs- und Querfehlern einjustiert. Die Fehler haben im
Querschnitt die Form einer 60°-V-Kerbe und waren mittels
eines DrehmeiBlels eingebracht worden. Ihre Lingen waren

mit einem Hommeltester und die Tiefen unter dem Licht-

mikroskop vermessen worden.
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Das Anzeigeger&t wurde so ausgesteuert, dalB der
tiefste Testfehler einen Ausschlag von loo % ergab.
Die entsprechenden Anzeigehthen auf den Schrieben
betrugen 50 mm fiir Querfehler und 8o mm flir Lings-
fehler. Uber einen Tintenstrahl-Registrierschreiber
wurden die Fehleranzeigen amplitudenproportional
aufgezeichnet.

Bild 2 zeigt einen Testschrieb. Darunter befindet
sich die schematische Darstellung des Testrohres
mit Angabe der Testfehler-Tiefe-L&nge und -Orien-

~tierung.

Vor der Priifung wurden die HR innen und auflen gereinigt.
Die Rohrenden wurden mit Stopfen verschlossen, um
Fehlanzeigen durch eingedrungenes Wasser zu ver-

meiden.

Die HR wurden schraubenfdrmig durch die Priifebenen
bewegt, um Fehler auf dem ganzen Umfang mit gleicher
Empfindlichkeit erfassen zu konnen.

Die Priifgeschwindigkeit der Anlage ist relativ gering.
Bei einer Drehzahl der Rohre von ca. 950 U/min. und
einem Vorschub von o,5 mm/U betrigt sie ca. 450 mm/min.

Die Wanddickenmessung wurde in einem Zuge mit der
RiBprifung mit einem Resonanz-MeBgeridt "Vidigage"
durchgefiihrt. Der Priifkopf (23MHz)ist punktfokussiert.

Die Anlage wird ebenfalls mit einem Testrohr geeicht,
das an einem Ende>mit einem Wanddickenmikrometer ver-
‘messen worden ist. Auch hier sind Schriebe angefertigt
worden, aus denen die Schwankungen der Wanddicke und
die Absolutwerte (Eichmarken) mit einer Genauigkeit

von 0,01 mm abgelesen werden konnten.
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Nach Durchlauf von je 12 Rohren wurden RiB- und
Wd-Anzeigen mittels der Testrohre Uberprift.

Innendurchmesser

Eine genaue Kenntnis des Spaltes zwischen Brenn-
stoffsédule und HR-Innenwand ist in sofern wichtig,
als die Schwankungen der ID in die Toleranz der

Schmierdichte eingehen.

Aug der derzeitigen Auslegung ergeben sich folgende
Randwerte fiir den Spalt zwischen HR-Innenwand und
Brennstoffsdule im Ursprungszustand.

ID min. 5,20 nm
'Pp'l"lpf.!@mﬂv - 5,15 mm

0,05 mm filir min. Spalt

ID max. 5,28 mm
Pellet @ min. - 5,05 mm

0,2% fir max. Spalt

Das Toleranzfeld der ungeschliffenen Tabletten
betrégt loo /um und ist groBer als das der ID mit
80 /um.

Das Einfiillen der Brennstoffsiule in die HR ist
bei den oben genannten Toleranzfeldern (fiir ID- und
Pellet-@) ohne Probleme.
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Bis zur ausreichenden Kenntnis des zul&ssigen
Toleranzfeldes der Schmierdichte, sollte der ID der
HR kontinuierlich gepriift werden mit Angabe der ab-
soluten @-Werte.

Hierzu eignen sich die pneumatischen MeB8verfahren,
die in zwel Versionen Verwendung finden.

Beim Hochdruckverfahren, Betriebsdruck o,7 - 1,4 ati
(Sheffield), ist die MeBwertanzeige linear.

it einem Betriebs= -

H‘
B

Das Niederdriuckverfahren arbeitet

druck von 500 mm Wassers#dule. Die MeBwertanzeige ist

nicht 1inear.

Je nach Aufgabenstellung verwendet man Zwei-Punkt-

Dilsendorne oder Schulterdorne als MeBsonden.

Will man den Absolutwert eines £ an einer bestimmten
Stelle messen und auch die Ovalitidt erfassen, so ver-
wendet man 2-Punkt D-D. Geniigt es den mittleren @ einer
HR-Ebene zu kennen, so ist dem Schulterdorn der Vorzug

zu geben.

Bei geeignetem Antrieb konnen mit Zweitpunktdisen-
dornen Mantellinien, Umfangslinien und Schraubenlinien
abgetastet werden. Die Anlage wird mit Kaliberringen

oo 1 +-
SCTLULL L.
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In vorliegendem Fall wurden die HR nach dem Hochdruck-
verfahren mit Zweipunktdiisendornen gemessen (Bild 3 ).

Flir das Nennmafl des ID hat der entsprechende Disendorn

einen MeBbereich von 60 ,um . Es wurden Schraubenlinien

mit lo mm Steigung durchfahren. Die Durchmesserschwankun-

gen wurden Uber eine DruckmeBdose und einen Tr&gerfrequenzver-
stéarker auf einem Schreiber registriert. Der vom Dilsendorn
zuriickgelegte Weg wurde als proportionale Spannung abge-

griffen.

Bevor der Disendorn in ein Rohr eingefahren wurde, muBte
er einen Kalibrierring durchlaufen. Hierdurch erhielt man

~auf jedem Schrieb eine Eichmarke.

Bei einem Ubersetzungsverhidltnis der Diisendorne von looo:l,
hatte die Anlage ein Aufldsungsvermdgen von 1 /um. Die
Priifgeschwindigkeit wird durch die Trigheit der Pneumatik

bestimmt. Sie ist relativ gering, ca. 500 mm/min.

Im Betrieb hat sich gezeigt, daB die Dorne einem Ober-
flachenfinish unterzogen werden muBten, da sie die Innen-
wénde der HR beim Messen zerkratzen. Hierzu wurden samt-
liche Kanten unter dem Mikroskop gébrochen, soweit dies
nicht die MeBeigenschaften verénderte.

Bei der Priifung von Rohren mit grdBerem ID verwendet man

teflonummantelte Dorne.

AuBendurchmesser

Beim SNR ist eine federne Lagerung der BS im AH, "wie dies
bei Druckwasserreaktoren iiblich ist", nicht mdglich. Wir
kennen keine AH-Werkstoffe, die-bei der hohen Betriebs-
temperatur ihre Federeigenschaften Uber liadngere Zeit be-

wahren.
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Die AH sind also starre Gebilde, die im Reaktor besiten-
falls plastische Verformungen zulassen. Die einbeschr. g
der einzelnen AH-Maschen miissen so grofl sein, daf die

BS ohne Verformung und unzuldssige Oberfldchenver-
letzungen eingezogen werden konnen. Im Urzustand be-
trégt das Spiel 50 - 175 ,um.

Dieses Spiel ist im Betrieb Anderungen unterworfen (z.B.
durch Wirmedehnung und Materialabtrag), deren Auswirkun-
gen noch nicht bekannt sind. Wichtigstes Argument fir
die genaue Vermessung des AD iiber die gesamte Rohrlénge

ist jedoch die Tatsache, daB nur bei diesem ein genauer
d

zwischen besitrahltem und unbestrahltem Zustand

moglich ist.

Wir haben den AD mechanisch induktiv gemessen / Bild 4_7.

HR ab. Bei dieser Anordnung werden die Auswirkungen
exzentrischen Einspannens (Schlag und Ungeradheiten)
der Rohre kompensiert.

Die Messung liefert den Absolutwert des jeweiligen AD.

Der Antrieb filir das MeB8teil und die Rohre ist so ausge-
legt, daB Mantel-, Umfangs- und Schraubenlinien abge-
tastet werden kdnnen. Die geometrischen Orter der ge-
messenen ¢ werden elektrisch bestimmt und mit diesen
in einem Schrieb festgehalten.

Die Verlagerungsaufnehmer sind auf Mikrometerschrauben
montiert und konnen mit deren Hilfe grob auf den zu
priifenden @ einjustiert werden.

Die Anlage wird mittels Kaliber geeicht.
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Die MeBgenauigkeit kann * 1 /um betragen, wenn folgende
Punkte beachtet werden: ‘

Die Tastkopfe der Aufnehmer miissen Schneiden sein,
mit abgeflachten Beriihrungsfldchen, z.B. 1 mm breit;
denn ballige Tastkdpfe garantieren nicht das Erfas-
sen eines @ sondern sie konnen auch Sehnen messen.

Die Auflagefléchen der Schneiden miissen im Rahmen
der gewilinschten MeBgenauigkeit planparallel zu
einander sein. -

Ein Ausreiben der Auflagefléchen fiihrt zur Angabe

zu kleiner @. Abhilfe leisten hier Gleitflichen
aus Hartmetall und deren rechtzeitiges Auswechselm.
Die Priufgeschwindigkeit der Anlage wird durch die
Auslenkgeschwindigkeit des Schreibers begrenszt.
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Diskussion der MeBergebnisse

Speziell bei HR fiir DFR-BS waren die Vorschriften
fiir die RiBpriifung sehr scharf, und zwar aus fol-
genden Griinden: Dem DFR-Bestrahlungsversuch kommt

im Rahmen unserer Entwicklung eine hervorragende
Bedeutung zu. Hier kodnnen zum ersten Mal eine griBere
Anzahl von BS wirklichkeitsnahe getestet werden, die
in ihrem Prinzip alle Merkmale der SNR-BS-Auslegung
représentieren.

Die Wahrscheinlichkeit filir ein Versagen der Hiille
' moglichst kle
Unsere Kenntnis iiber den Zusammenhang zwischen Art
und Hohe der Fehleranzeige und der wirklichen Tiefe
der Fehler und deren Lage zur HR-Wandnormalen ist noch

zu gering. Wir haben daher fiir die Herstellung von DFR-
BS nur HR zugelassen, die, wenn iiberhaupt, Fehleran-
zeigen £ 20 % der Hohe des maximal ausgesteuerten,

groBten Testfehlers hatten.

Wir konnen mit Sicherheit sagen, daB die Anlage den
Nachweis von OberfliZchenfehlern unter lo /um Tiefe
zul&aBRt.

Wie nd@mlich schon erw8hnt, wurden bei der ID-Priifung

die HR-Innenwénde beschidigt. Diese Kratzer wurden

bei der US-RiBpriifung eindeutig angezeigt. Die Signale
traten in systematischer Reihenfolge, entsprechend der
schraubenformigen Bewegung des Diisendornes aul. Zur
Kontrolle wurden einige dieser Rohre aufgeschnitten

und die Tiefe der Kratzer gemessen. Sie betrug im Mittel

1o /um°
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Ein storender EinfluBl der KorngroBe auf die RiB-
priifung konnte nicht festgestellt werden. Die ge-
priiften HR haben gem&B ASTM-Spezifikation eine Korn-
groBe der Klasse 7 (mittlere Kornfliche 980 /um2,

Anzahl der Kérner je mm? = 1024).

Auf den Schrieben traten verschiedendlich Anh&u-
fungen kleiner Anzeigen, 1-2 mm hoch, auf. Sie
konnten bei n&herer Untersuchung keinen erkennbaren
Gefligetrennungen oder Oberflichenfehlern zugeordnet
werden. Wir neigen zu der Annahme, dafl diese Stor-
echos von Korngrenzen herriihren.

In Bild 5 werden Fehleranzeigen-Art, Zahl und Hohe
dargestellt. Von 109 gepriiften HR, die aufgrund einer
ersten RiBprifung ausgewdhlt worden waren, waren 9o

A an 2 A

R A~
Rohren wurden

,_
y
3
&

T
onne nnzZzeiges Bei den verblel

33 Fehlerangzeigen gez&hlt. Hiervon wurden 9 von den

Langsfehlerkopfen und 24 vom Querfehlerkopf angezeigt.

Bei der Auswertung der Wanddickenschriebe wurde fest-
gestellt, daB bei 3 HR die spegifizierte minimale
Wanddicke Ortlich um maximal o,0l mm unterschritten
wurde. Eine genaue Inspektion dieser HR ergab, daBl an
diesen Stellen Fehler irgendwelcher Art herausge-
schliffen worden waren. Eine Zusammenstellung der
max. und min. Wanddicken aller Rohre ergab, dafll das
von uns zugestandene Toleranzfeld vom Hersteller voll

ausgenutzt worden war.

Die Exzentritdt innerhalb eines Rohres betrigt

maximal 20 /um.



- 444 |

In Bild 6 ist die Summenhdufigkeit /[ %_/ der Rand-
werte der Wanddicken der gepriften Rohre dargestellt.

Der ID schwankt pro Rohr nur max. 30/um, {iber alle
gemessenen Rohre 50 /um. Die zugestandene Toleranz-
breite von 8o /um wurde nicht bendtigt.

Fir die maximale Ortliche Ovalitdt wurden 15 /um

gemessen.

Bild 7 zeigt Summenhdufigkeit / %_/ der Randwerte
der ID/Rohr.

Die Auswertung der AuBendurchmesserschriebe brachte

folgende Randwerte.

max. Schwankung des @/Rohr 36 /um
——————————maxT—Sehwankung—de%—g—alle%—Reh%e—éé7um7—das—s&n&——————————————————

lo /um weniger als das spezifizierte Toleranzfeld

zuldBt. Beim AuBen-g betrdgt die max. Srtliche Ovalitidt

etwa 12 /um.

Die aus den iiber die Rohrliénge gemessenen @ ermittelte
Konizit&t pro Rohr ist hochstens lo /um.

Zusammenfassend kann folgendes gesagt werden:

Soweit es sich bel den von uns durchgefiihrten Prifungen
um eine Kontrolle der werksinternen Abnahme handelt,

kann festgestellt werden, daB die betreffend der MaB-
haltigkeit der Rohre gestellten Anforderungen vom Her-
steller eingehalten worden sind. Dies gilt auch fir

die librigen hier nicht besprochenen Priifungen wie
Festigkeitskennwerte aus dem Zugversuch bei RT, chemische
Analyse, Metallographie und Oberfl&dchenrauhigkeit.
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Es soll jedoch erwidhnt werden, daB die untersuchten HR
einer von mehreren Musterlieferungen mit geringen Stiick-
zahlen entnommen worden sind.

Diese Musterlieferungen sollen uns AufschluB geben
Uber die Mbglichkeiten der verschiedenen Hersteller und
der von ihnen angewandten Verfahren.

Bei der Herstellung groBerer Stlickzahlen muB3 mit einem
groBeren systematischen Gang der lLage der Abmessungen
innerhalb der Toleranzen gerechnet werden. Zumal wenn man
beriicksichtigt, daB die Rohrhersteller mit der Fertigung
von Rohren in diesem Abmessungsbereich Neuland betreten
haben und erst Erfahrungen sammeln miissen.
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yom Hersteller

Abldngen auf

DFR-Rohmaf

Ubertragen der __|, igkei te l =

Rohrnummern 2t Zeitstondvers. —’l Analyse I

Metallographie I

i

1D-Prifung ]

i
l AD-Priifung

I 0Oberfidchenrauhigheit J

US-Priifung (DFR-Rohm.)
Rif und Wand

Reinigen, Entfetten

Ablaufschema der HR-Priifung

Bild 1 Ablaufschema der HR-Priifung

Durchigufrichtung
1. e -
i ’
1
! i
4 1 Il N Durfihter
B : |
% Langsfehier
T /r Ei\\ \r\ i T 1 !_i"'#"'“‘
G[I L! L2 a2 L3 L% {wird nict immer erfaflt]
Tiefe 40 pm 4Opm  45um 20um 2%ym  Wpm
Linge  iber 20mm 5 mm dber Zmm  Smm
ganzen Umfang gonzen Umfang
US-RiBiprifung .
Testfehler und zugehériger Schrieb

Bild 2 US-RiBpriifung: Testfehler und zugehdriger Schrieb




AuBendurchmesser-Prifung

ur

MeBplatz £

Bild 4
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109 Rohre gepriift

Anzahl der H
Fehler . davon 19 Rohre mit Fehlern
8
O Langsfenter
61 Querfehler
] %
£ 4
- .
2 990
0 %2224 %47
0 2 4 6 8 10 12mm
Fehlerhéhe

Hiillrohre fiir DFR-Bestr-Biindel
Ergebnisse der Riflprifung

Bild 5 Hullrohre fir DFR-Bestrahlungs-Biindel
' Ergebnisse der RiBpriifung

Haufigkeit
50 4
'/n
] S |
‘0 :——asa_qm I
]

0l | | |
| |
| |

20 4 | |
| | ,
}

10 4 | i |

l |
0 [ B — i1
Q34 Q36 038 040 mm
Wanddicke ——
{109 Hillrohre)
Hiillrohre fiir DFR-Bestr-Biindel
Wanddicke

Bild 6 Hillrohre flir DFR-Bestrahlungs-Bilindel
Wanddicke
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Haufigkeit
501
y.

40

204

104

N ——

]

" 5960 5980 6000  G020mm
Aullendurchmesser——e
(109 Hiillrohre)

Hillrohre fiir DFR-Besir-Biindel
A_ . __AuBendurchmesser . __} |

Bild 7 Hiillrohre fiir DFR-Bestrahlungs-Biindel
AuBendurchmesser
Hiufigkeit
50 4
% [
1 l——5242006 — :
40 I —————?
30 I I }
i I |
i
204, | i
|
! ! |
101, | |
I |
ol 1 11 L1
5200 5220 5240 5260 5280mm
Innendurchmesser ——e-
(VY riutironrej
Hiillrohre fiir DFR-Besir-Biindel
Innendurchmesser
Bild 8 Hiillrohre filir DFR-Bestrahlungs-Biindel

Innendurchmesser






