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Zusammenfassung

Der vorliegende Bericht gibt einen kurzen Überblick über die

im Debene-Bereich geplanten oder bereits in Durchführung be

findlichen Arbeiten zur Verbesserung der Eigenschaften von Hüll

und Kernstrukturmaterialien für Schnelle Brüter und behandelt

eingehender den Teilaspekt der Zeitstandfestigkeit. Nach einer

Besprechung des Kriechbruchverhaltens bestrahlter Werkstoffe und

der Rolle von inter- und intragranularen Ausscheidungen wird ein

Optimierungsprogramm für den austenitischen Stahl X10NiCrMoTiB-

15 15 (1.4970) umrissen. In einem Anhang wird die Frage der

Restduktilität bei Kurzzeit- und Kriechbeanspruchung behandelt.

CONSIDERATIONS TO THE DEVElOPMENT OF ClADDING AND CORE STRUC-

TURAl MATERIALS FORFAST BREEDERS

Abstract

This report gives (I) a survey on the projected or already pro

gressing development work for the improvement of cladding and

core structural materials for Fast Breeder Reactors in the

Debene countries, and (11) a detailed discussion of one of the

property aspects, the creep rupture strength. After a look on

the creep rupture ductility of irradiated materials and on the

role played by inter- and intragranular precipitations, an op

timization program for the austenitic alloy X10 NiCrMoTiB 15 15

(1.4970) is outlined.

In an annex the published data on the finite ductility after

high neutron doses at tensile and creep loadings are reviewed.
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1. EInleitung

DIe wirtschaftliche EffizIenz der geplanten kommerzIellen Schnellen

Brüter wird nicht unwesentlich von der LeistungsfähigkeIt der zum EIn

satz kommenden Hüll- und Strukturmaterialien abhängen. So kann es nIcht

überraschen, daß in den USA seIt 1973 ein breitangelegtes Legierungs

entwicklungsprogramm mit dem Ziele läuft, bis 1985 den Konstrukteuren

einen Werkstoff In dIe Hand zu geben, der dem heutigen Referenzwerk

stoff (AISI 316, 20% kaltverformt) deutlich überlegen ist. Im interesse

einer möglichst unter 15 Jahren liegenden Verdopplungszelt und eInes er

höhten zulässIgen Brennstoffabbrandes werden vor allem Werkstoffe mit

verminderter Neigung zum Schwellen und zum In-pile-Kriechen sowie mit

erhöhter Zeitstandfestigkeit benötIgt.

Die in das US-Untersuchungsprogramm einbezogenen LegIerungen, die in zweI

Gruppen - kommerzIelle und neuzuentwickelnde - gegliedert sind, zeigt

Bild 1[1]. Wie man sieht, wird bei den kommerziellen Legierungen das

Hauptgewicht auf die Erhöhung des NI-Gehaltes gelegt. Es Ist bekannt,

daß hierdurch die Schwellnelgung verringert und die Kriechfestigkeit et

was erhöht werden kann. Andererseits sind mit erhöhtem NI-Gehalt auch

nachteilige Einflüsse verbunden. Genannt seien die verstärkte Heliumbil

dung über (n,a)-Reaktionen, die Verschlechterung der Brutrate und die

erhöhte Korrosion in Natrium. Letztere scheint nach neuen Ergebnissen

(7000 C, 2000h) [2] allerdings doch weniger ausgeprägt zu sein ais bis

her angenommen worden ist.

Angesichts der beeindruckenden amerikanischen Entwickiungsanstrengung

bedarf es gründlicher Überlegung, wo im ungleich schwächer dotierten Le

gierungsentwlcklungsprogramm des Projektes Schneller Brüter der Hebel

angesetzt werden sollte. Im Hinblick auf den teils bereits eingeleiteten,

teils geplanten Erfahrungsaustausch auf internationaler Ebene (Frankreich,

USA, England), der eine Arbeitsteilung in der Verfolgung von EntwIcklungs

zielen nahelegt, erscheint es sinnvoll zu sein J als erste Stufe eines ei

genen Untersuchungsprogrammes eine Optimierung des Debene-Referenzwerk

stoffes 1.4970 anzustreben. Dieser Ti- und B-Iegierte austenitische Stahl

(X 10 NiCrMoTiB 1515) besitzt nämlich vmm Aufbau her ein wesentlich höhe

res Entwicklungspotential als der amerikanische und französiche Referenz

werkstoff AISl 316. Beim 1.4970 eröffnen sich zusätzliche Mögl ichkeiten,
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den Ausscheidungszustand durch thermisch-mechanische Behandlungen in einer

gewünschten Richtung zu verändern.

Zunächst sollen das Kriechbruchverhalten bestrahlter Werkstoffe und Mög

lichkeiten zu seiner Verbesserung besprochen werden.

2. Kriechbruchverhalten bestrahlter Werkstoffe

Die Bestrahlung austenitischer Stähle mit Neutronen führt be-

kanntlich. insbesondere bei einer Kriechbeanspruchung. zu einer Abnahme

der Duktilität und zu einer verstärkten Tendenz zum interkristallinen

Bruch. Während interkristalline Brüche bei unbestrahlten hochwarmfesten

austenitischen Stählen in der Regel erst bei 600 bis 7000 e auftreten [3].

können sie nach Bestrahlung schon bei Temperaturen um 5500 e beobachtet

werden.

Nach Bloom [4] kann man als Funktion der Bestrahlungs- und Prüftemperatur

drei Bereiche im Zeitstandbruchverhalten lösungsgeglühter austen. Stähle

unterscheiden (Bild 2). In allen drei Bereichen wird angenommen. daß He

liumanreicherungen an den Korngrenzen den Keim zur Bildung von Kriechpo

ren (cavities) bilden. Nach der vorherrschenden Modellvorstellung wachsen

die Kriechporen vornehmlich in senkrecht zur Hauptspannungsrichtung orien

tierten Korngrenzen durch Eindiffusion von Leerstellen. Die treibende

Kraft für den Kondensationsvorgang ist die herrschende mechanische Span

nung. Weitere das Porenwachstum beeinflussende Größen sind ersichtlich

aus der Beziehung

worin

.
R f (R. 0 • 0. d. T. y ••• )g

[5]

d

T

y

bedeuten.

Porenradius

Korngrenzen-Diffusionskoeffizient

Spannung senkrecht zur Korngrenze

Korngrenzendicke

Temperatur und

Oberflächenspannung

Die genannten drei Bereiche unterscheiden sich wie folgt:
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Im Bereich I führt die bestrahlungsinduzierte Defektstruktur (Loops.

Versetzungsnetzwerk. Poren) zu einer starken Matrixverfestigung. Dies

hat zur Folge. daß an einer Rißspitz8 nur einee geringe plastische
Verfonnungsmäglichkeit besteht und die effektive Bruchflächenenergie*)

und somit die kritische Riß länge für instabiles Wachstum gering sind.

Ein etwa durch Zusammenwachsen eng benachbarter Kriechporen entstande

ner Anrißkeim wird zunächst stabil weiterwachsen. Dieser Prozeß wird

auf zur Spannungsrichtung geneigten Korngrenzen durch Abgleitvorgänge

gefördert werden (Zener-Mechanismus).

Wegen der kleinen kritischen Rißlänge kann schon ein einziger gebilde

ter Anriß zum Versagen führen. wobei die instabile Rißausbreitung ihren

Weg vorzugsweise längs der Korngrenzen nehmen wird. Es tritt demzufolge

praktisch kein tertiärer Kriechbereich auf.

Im Bereich 11. also längs der Diagonalen in Bild 2 von oberhalb 550 bis

etwa 7000 e. nimmt die Kriechbruchdehnung von im weichgeglühten Zustand

bestrahltem Material zu. Ursache hierfür ist die venninderte Bestrah

lungsverfestigung der Matrix. Dieser Einfluß überwiegt die duktilitäts

schädigenden Auswirkungen der temperaturbedingt verstärkten Heliumver

sprädung. Aus der erhöhten Matrixduktilität ergibt sich eine Erhöhung

der kritischen Rißlänge. Dadurch können sich zahlreiche weitere Korn

grenzenanrisse unterkritischer Länge ausbilden, die teilweise entlastend

auf den Hauptriß wirken dürften.

Es tritt verständlicherweise nun ein tertiärer Kriechbereich auf. Wenn

die Spannung im ungeschädigten Restquerschnitt einen kritischen Wert

überschreitet. kommt es zum Bruch. der auch gräßere transgranulare An

teile aufweisen kann [5].

Im Bereich 111. bei Temperaturen oberhalb 7000 e. ist die Matrixverfesti

gung nur noch gering. Trotzdem fällt die Kriechbruchdehnung von im weich

geglühten Zustand bestrahltem Material hier ab. Die Ursache ist vornehm-

* "Effektive" Bruchflächenenergie ist die Summe der reinen Oberflächenener
gie der frisch geschaffenen Bruchfläche u. der im vorausgegangenen plastischen
Verfonnungsprozeß verbrauchten Energie. - Stabilisierungselemente wie Ti sol
len nach Bloom und Weir [6] übrigens die effektive Bruchflächenenergie in
rostfreien Stählen erhöhen.
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lich die starke Heliumversprädung. Die überwiegend auf den um 900 zur

Zugrichtung orientierten Korngrenzen gebildeten Kriechporen wachsen in

folge der hohen Leerstellendiffusion relativ rasch zu ausgedehnten Ris

sen zusammen. Das Fortschreiten des Risses wird also durch die Leerstel

lendiffusion und die Belegungsdichte der Korngrenzen mit Kriechporen be

stimmt. Die auftretende Matrixverformung ist gering.

Die besprochene Temperaturabhängigkeit der Kriechduktilität bei Nachbe

strahlungsuntersuchungen zeigt Bild 3a für den Fall der geglühten Legie

rungen AISI 316 und 1.4970. Ein wesentlich anderes Bild ergibt sich nach

Bestrahlung der kaltverformten austenit ischen Legierungen (Bild 3b). Die

Kaltverformung ist bei AISI 316 bis 6500 C beständig. Bei höheren Tempe

raturen setzt Erholung und teilweise Rekristallisation ein. was im Zusam

menspiel mit der bei Temperatursteigerung zunehmenden Heliumversprödung

zu einem Duktilitätsminimum bei 6500 C führt. Der erhöhte Widerstand des

kaltverformten Stahles 1.4970 gegen Erholungsvorgänge ist in Bild 3b

deutlich zu erkennen.

Für eine zusammenfassende Betrachtung über die "Restduktilität" bestrahl

ter Proben im Kurzzeit- und Langzeitversuch. die auch den Einfluß des In

pile-Kriechens berücksichtigt. wird auf den Anhang verwiesen.

3. Korngrenzenausscheidungen und Kriechduktilität

Angesichts der verstärkten Tendenz zum relativ verformungsarmen interkri

stallinen Bruch bei bestrahltem Material stellt sich die Aufgabe. die

Korngrenzen durch geeignete metallkundliche Maßnahmen weniger anfällig

gegen Anrißbildung zu machen. Hierzu können Korngrenzenausscheidungen

dienlich sein. wenn sie ausreichende Eigenfestigkeit besitzen und durch

die wirkende Spannungen aus der Bindung zur Matrix herausgelöst

werden.

Derartige Ausscheidungen können zunächst bekanntlich Abgleitvorgänge. die

die Anrißbildung einleiten und fördern können ("450 -Poren") verringern.

Die Befürchtung von Ilschne~]daß dadurch aber Porenkeime auf um 900 zur

Zugrichtung orientierten Korngrenzen gefördert werden. braucht nach einer

neuen Theorie von Harries [8] nicht verallgemeinert zu werden. Nach Harries



können hochschmelzende und festgebundene Ausscheidungen aus ihrer Grenz

fläche mit der Matrix keine Leerstellen emittieren und "verstopfen" so-

mit zu einem gewissen Grade Korngrenzen-Leerstellenquelle. Damit wird

die Ankeimung von Kriechporen Heliumbläschen und das spannungsindu-

zierte Wachstum der Kriechporen - insgesamt also die sogen. Hochtempera-

turversprädung - erschwert. kommt es zum Wachstum der Kriech-

poren nur, wenn die angelegte Spannung

a > 2y +
r v

N Gbr
p p

2 In ist.

y = Oberflächenenthalpie

r Radius der Kriechpore
v

N Dichte der Korngrenzenausscheidung
p

G Schenmodul der Matrix

b Atomabstand

rp Radius der Ausscheidungen.

Nach Aussage dieses Ansatzes kann durch eine dichte Belegung CN ) die
p

kritische Spannung bis über die Zugfestigkeit angehoben werden.

Eine weitere Beziehung, die von McLean [9] und Weaver [10] modifizierte

Formel von Stroh [11]

anucl

worin

anucl Kritische Normalspannung für Rißbildung ln Korngrenze

auf der Korngrenze und

Rißflächenenergie

mittlerer Teilchenabstand

Schenmodul der Matrix

Y

L

G
bedeuten;
sagt ebenfalls eine günstige Wirkung von Korngrenzenausscheidungen voraus,

und zwar hier eine Unterbindung von Keilanrissen an Korngrenzen-Tripel-

punkten. Diese Betrachtungsweise, sich an Modelle des Sprödbruches

anlehnt, ist aber sicherlich nur nicht zu hohe Temperaturen anwendbar.
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dieser Ansätze ist man noch weit davon entfernt, wirklich quanti

Aussagen über die Korngrenzenversprödung machen zu können. Als

1 die selbst bei einphasigen Werkstoffen bestehenden Schwie-

sei der Befund von Weertman [12] erwähnt, daß Korngrenzenglei-

ten nur Kriechporen ankeimt, sondern auch deren kritischen Wachs-

ngert und daß dieses Porenwachstum sehr empfindlich von

der der Korngrenzen abhängt. "Glatte" Korngrenzen, die auch

den Überlegungen von Bäro, Gleiter und Hornbogen [13] zu stärkerem

und damit höheren Spannungskonzentrationen an Knick

stelIen oder anderen Hindernissen führen, bieten dabei günstige Bedingun-

gen zum

4 Ausscheidungsverhalten von AISI 316 und 1.4970

man das Ausscheidungsverhalten der Stähle AISI 316 und 1.4970

so zeigt sich, daß die Ti- und B-Gehalte von 1.4970 zusätz

eröffnen, den Ausscheidungszustand durch thermische

h-mechanische Behandlungen in einer gewünschten Richtung

zu verä ndern

Das von AISI 316 und seine Abhängigkeit von Koh-

lenstoffgehalt. Lösungsglühtemperatur und KaltveNormung ist sehr gründ-

von B. Weiß und R. Stickler [14] untersucht worden. Bild 4 zeigt

das 316 nach der Lösungsglühbehandlung 12600 C,

1 5 h beherrschende Ausscheidungsphase ist M23C6 , die sich vor allem

1 den nach KaltveNormung aber auch verstärkt intragranular,

aussehe Nach längeren Glühzeiten kommt es dann zur Präzipitation in-

lliseher Phasen (x,n,o). Da hierdurch die Matrix an Mo und Cr ver

die Matrixlöslichkeit für C und dies führt - bei Langzeit

BOOoC - zur allmählichen Wiederauflösung der M23 C6-Phase.

Die bei Kriechversuchen einstellende Versetzungs-Substruktur bei ge-

316 wurde von Challenger und Moteff [15] untersucht. Die Be

ng. daß nur oberhalb 7000 C Subkornbildung auftritt, wird so gedeu-

tet dort die intragranulare M23C6-Ausscheidung an Versetzungen schwä-

cher so daß die Versetzungen die für Zell- oder Subkornbildung not-

we 1 besitzen. Bei 650 und 5930 C ist die Versetzungsvertei-

als der starken intragranularen M23 C6-Ausscheidungen an den
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Versetzungslinien dagegen verhältnismäßig homogen. Die Annahme einer

stark temperaturabhängigen Stapelfehlerenergie als alternative Erklärung

für den obigen Sachverhalt wird von den Autoren nicht für wahrscheinlich

gehalten.

Beispiele für das sehr variable Ausscheidungsverhalten des Stahles 1.4970

zeigen die Bilder 5a-c in schematischer Darstellung. Der Stahl ist unter

stabilisiert (Ti/C < 4,0), so daß sich neben TiC ausreichende Anteile

von M23C6 ausscheiden können. Es ist weiter angenommen worden, daß die

Proben nach den unterschiedlichen Vorbehandlungen einer einheitlichen

(kurzzeitigen) Kriechbeanspruchung bei 7000 C ausgesetzt wurden.

Bild 5a zeigt das Gefüge der im Ausgangszustand lösungsgeglühten Probe

("L"). Man findet Ausscheidungen von M23C6 an Korngrenzen und im Korn

innern, hier vorzugsweise an inkohärenten Zwillingsgrenzen. TiC-Aus

scheidungen treten vornehmlich zeilenförmig an Versetzungslinien und

gehäuft an Stapelfehlern auf [16].

Die Bilder 5b und 5c geben das Gefüge der im Ausgangszustand kaltver

formten + angelassenen ("MT") bzw. angelassenen + kaltverformten ("TM")*

Proben wieder. Der Hüllrohrreferenzzustand "MT N (Bild 5b) weist eine re

lativ schwache Korngrenzenbelegung mit M23 C6 auf. Das durch die Kaltver

formung erzeugte Versetzungsnetzwerk bot dagegen ideale Ausscheidungs

möglichkeiten für die thermodynamisch sehr stabile, aber langsam wach

sende TiC-Phase. Das Netzwerk erreicht dadurch eine hohe thermische Sta

bilität (Bild 6) und verleiht dem Werkstoff eine hohe Kriechfestigkeit.

Die Matrixverformbarkeit ist allerdings begrenzt.

Wird nach dem Lösungsglühen zunächst angelassen (Zustand "T"), so bilden

sich zahlreiche M23C6-Ausscheidungen an den Korngrenzen, und zwar in ei

ner erwünschten perlschnurartigen Verteilung (Bild 7). Die TiC-Ausschei

dung in der Matrix ist demgegenüber auf relativ wenige gröbere Partikel

beschränkt. Die anschließende Kaltverformung schafft weitere Ausschei-

dungsmäglichkeiten für feinteiliges TiC an den gebildeten Versetzun-

gen während einer Kriechbeanspruchung (Bild 5c).

*) L steht für Lösungsglühung,
M für eine mechanische Verformung und
T für eine Ausscheidungsglühung

("L" wird nur angegeben, wenn keine weitere Behandlung erfolgt.)
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Die Art und Menge der an den Korngrenzen und in der Matrix ausgeschiede

nen Phasen ist in Bild 5 durch eine Säulendarstellung kenntlich gemacht.

Beim Ausgangszustand "L" sind die Ausscheidungen während der Kriechbean

spruchung stark von der angelegten Spannung abhängig (Belastungsverfor

mung). Beim Ausgangszustand "MT" ist der meiste Kohlenstoff als TiC in

tragranular ausgeschieden, bei "TM" besteht eine ausgewogene Verteilung

der Ausscheidungen auf Korngrenzen und Matrix.

Natürlich stellt Bild 5 nur eine Momentaufnahme nach einer bestimmten,

kurzzeitigen Kriechbeanspruchung dar. Inwieweit die verschiedenen Aus

scheidungsstrukturen dem nivellierenden Einfluß sehr langer Zeiten

(Dstwald-Reifung, sekundäre Ausscheidungsvorgänge) und sehr hoher Be

strahlungsdosen Widerstand leisten, bedarf noch weiterer Untersuchungen.

Es hat sich allerdings schon gezeigt. daß das durch die feinen TiC-Aus

scheidungen stabilisierte Versetzungsnetzwerk der Variante "MT" nicht

nur hohen thermischen Beanspruchungen. sondern auch der bestrahlungsin

duzierten Erholung starken Widerstand entgegen-setzt. Demgegenüber wur

de nach einer Kriechbeanspruchung bestrahlter Proben der Vorbehandlung

"TM" eine Zell- oder Subkornbildung beobachtet. deren Maschenweite of

fenbar vom mittleren Abstand der relativ groben (von der 800oC-Glühung

herrührenden) TiC-Ausscheidungen bestimmt wird [17].

Nach den obigen Ausführungen ist zu erwarten. daß die stärkeren Korn

grenzenausscheidungen und die höhere Mobilität der intragranularen Ver

setzungsstrukturen sich in einer erhöhten Kriechbruchduktilität der Va

riante "TM" bemerkbar machen. Die bisher vorliegenden Maßwerte bestäti

gen diese Vermutung (Bild 8). Diese erhöhte Duktilität wird nur bei ho

hen Spannungen mit einem Verlust an Standzeit t B als Folge überpropor

tional erhöhter Kriechgeschwindigkeit ~*'6ezahlt. Bei den praktisch wich

tigeren mittleren und niedrigen Beanspruchungen übertri fft Variante "TM"

alle übrigen, bisher untersuchten Vorbehandlungsvarianten auch in der

Standzeit**) (Bild 9) [18]. Für diese Variante der mechanisch/thermischen

Behandlung ist Patentschutz beantragt worden [19].

SB
t B =

) Die gewählte Parameterdarstellung [17] hat sich beim Vergleich ver
schiedener Zustände eines Werkstoffes der üblicherweise angewandten
Larson-Miller-Auftragung als überlegen erwiesen.
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5. Das Optimierungsprogramm für 1.4970

Die angestellten Betrachtungen und die mitgeteilten Kennwerte legen den

Schluß nahe. daß es möglich sein sollte, die Legierung 1.4970 in der

Zeitstandduktilität und -festigkeit noch weiter zu ertüchtigen.

Da schwer zu übersehen ist. wie sich die beabsichtigten Variationen der

Gefügestruktur und -substruktur auf das Schwellverhalten auswirken,

sind für dessen Verbesserung noch weitere spezifische Maßnahmen vorzu

sehen. Insgesamt sieht das geplante Optimierungsprogramm daher folgende

Parametervariationen vor:

· Lösungsglühtemperatur

• Abkühlgeschwindigkeit

• Thermomechanische Behandlung

• Chemische Modifikation (Bor, Kohlenstoff, Titan

und im Austenit substitutioneil lösliche Elemente).

Hierzu ist folgendes anzumerken:

Durch Variation der Abkühlgeschwindigkeit von der Lösungsglühtemperatur ist

nach S. K. Sen [20] die Borsegregation an die Korngrenzen und damit die Aus

scheidungskinetik stark beeinflußbar. Hinsichtlich der thermomechanischen

Behandlung interessieren besonders die Varianten M, MT, TM und TMT. Ergänzend

hierzu werden in einer Grundlagenuntersuchung im Rahmen einer Diplomarbeit

z. zt. die Auswirkungen des "multi mechanicaltheI1TBl treatment" (MMTT) [21,

22,23]. also der Folge "MTMTMTMT... ", auf die Kriecheigenschaften von 1.4970

studiert.

Für das Schwellverhalten sind u. a. die Art und Menge der intragranularen

Ausscheidungen maßgebend. Während M23(C,B)6-Teilchen häufig mit Poren ver

gesellschaftet sind. ist das bei TiC-Teilchen nicht der Fall [42].

Beide Ausscheidungen sind vermutlich zumindest teilkohärent, was im Falle

des TIC bedeutet. daß es als wirksames Rekombinationszentrum für Punktfehler

nicht zur Ankeimung von Poren neigt. Zudem veI1TBg TIC Versetzungslinien fest

zupinnen, womit Kletterprozesse und damit die schwellbegünstigende (Vorzugs-)

Absorption von Zwischengitteratomen an den Versetzungen unterdrückt werden.

Eine Erhöhung des Borgehaltes im M23 (C,B)6 verändert die Gitterkonstante im

Sinne verringerter Kohärenzspannungen mit der Matrix [24] und daher ist eine

Beeinflussung des Rekombinationseffektes an dieser Phase zu erwarten.
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Weitere Möglichkeiten zur Erhöhung des Schwellverhaltens bieten nach vor

läufigen Studien die Beeinflussung der Diffusionskoeffizienten [25] und

der effektiven Defekterzeugung [26] durch gezielte mischkristallbildende

Legierungszusätze. Beim Auflegieren müssen natürlich die Stabilitätsgren

zen der bekannten intermetallischen Phasen (Sigma, Chi, Eta), die in zu

hohen Anteilen stark versprödend wirken können, sowie die lösende oder ab

scheidende Wirkung der Natriumschmelze berücksichtigt werden.

6. Weitere Vorhaben im Legierungsentwicklungsprogramm des PSB

Die weiteren Vorhaben sind in ihren Grundzügen bereits anläßlich des PSB

Statusberichtes 1976 in Utrecht vorgestellt worden [27].

Entsprechend dem günstigen Einfluß erhöhter Nickelgehalte auf den Schwell

widerstand soll eine Reihe kommerzieller Alternativwerkstoffe mit erhöhtem

Nickelgehalt (der aber 50% nicht übersteigt) untersucht werden. In Be

tracht gezogen werden in erster Linie die Legierungen

1.4980 und Sandvik 12XRN72, sowie A2286 mit ca. 25% Ni,

Incoloy 800 mit ca. 32% Ni, sowie

PE 16 mit ca. 43,5% Ni (siehe Tabelle 1).

Diese Werkstoffe bieten vermutlich breite Anwendungsmöglichkeiten im Re

aktorkern. Für Brennelementkästen, bei denen geringere Festigkeitsanfor

derungen bestehen, bietet sich in den martensitischen Chromstählen, wie

1.4914 und 1.4923, möglicherweise eine kostengünstigere Werkstoffalter

native. Zur Verbesserung der den kubisch-raumzentrierten Legierungen

eigenen Versprödungsneigung bei tieferen Temperaturen kommt es hier dar

auf an, durch eine ausgefeilte Herstellungs- und Verfahrenstechnik den

Steilabfall der Kerbschlagzähigkeit zu tieferen Temperaturen zu verlagern.

Die gewählten Maßnahmen müssen so abgestimmt sein, daß die Zeitstandfe

stigkeit bei 6000 C keinesfalls beeinträchtigt, ja möglichst noch verbes

sert wird. Weitere auf diesem Sektor zu lösenden Probleme betreffen die

Verarbeitungs- und Schweißtechnik.
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Da nicht mit Sicherheit damit gerechnet werden kann. daß die in die Be

trachtung einbezogenen kommerziellen Alternativwerkstoffe allen zu stel

lenden Anforderungen gerecht werden können. ist es notwendig. sich recht

zeitig mit gezielten Legierungsentwicklungen zu befassen. Besonderes In

teresse beanspruchen hier wiederum ferritische Legierungen. nachdem vor

nehmlich durch die Arbeiten von Böhm und Hauck [28] nachgewiesen worden

ist. daß die raumzentrierte Matrix offenbar günstigere Voraussetzungen

zur Bekämpfung der Hochtemperaturversprödung bietet als der Austenit. An

sich böten die höheren Diffusionskoeffizienten im kubisch-raumzentrierten

Gitter sogar die Möglichkeit zum beschleunigten Wachstum der Korngrenzen

poren. Es wird daher angenommen, daß die hohe Punktdefektmobilität ent

stehende Spannungskonzentrationen an Korngrenzen rechtzeitig abbaut. so

daß der Prozeß des spannungsinduzierten Wachstums von Korngrenzenporen

nicht zur Auswirkung kommt.

Bei den ferritischen Stählen. die vermutlich auch weniger schwellen als

die austenitischen, sind weitere experimentelle Fortschritte inzwischen

durch Arbeiten bei CEN Mol erzielt worden. Der Weg führte über eine

schmelzmetallurgisch hergestellte Fe-13Cr-Ti-Mo-Legierung. die durch

Mischkristallhärtung und Ausscheidung intermetallischer Phasen verfe

stigt*) ist [29] zu einer zusätzlich mit inertem Titanoxid dispersions

gehärteten Sinterlegierung [30]. Die Ergebnisse der Erprobung dieser Ma

terialien in Fertigung und im Bestrahlungstest werden mit großem Inter

esse erwartet.

*) Die Prämisse für den Verzicht auf den üblichen Härter Kohlenstoff bedarf
allerdings der Diskussion. In 13% er-Stählen ist die Kohlenstoffaktivität,
die das Herauslösen des Kohlenstoffs in eine Natriumschmelze bestimmt.
offensichtlich sehr gering.
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Anhang

Zur Frage der Restduktilität bei Kurzzeit- und Kriechbeanspruchung

Zu der praktisch sehr wichtigen Frage, welche Restduktilität nach hohen Be

strahlungsdosen (> 1.1023 n/cm2 , E > 0,1 MeV) verbleibt, läßt sich nach den

in der Literatur vorliegenden experimentellen Ergebnissen für die verschie

denen Beanspruchungsarten und Temperaturbereiche folgendes aussagen.

1. Kurzzeitprüfung

In Bild 10, das den Duktilitätsverlauf über der Temperatur bei Kurzzeit

und Kriechprüfung miteinander vergleicht, sind die Kurzzeitwerte (Gleich

maßdehnung) mit ausgezogenen Linien bzw. mit Einzelzeichen markiert. Die

schwarze Vollinie zeigt die Verhältnisse bei geglühtem AISI 316. Die Tief

lage der Gleichmaßdehnung bei Temperaturen unter 5000 C ist die Folge der

bestrahlungsinduzierten Streckgrenzenerhöhung. Da diese nicht von einer

Erhöhung des Verfestigungskoeffizienten da Id€ (w = wahre Spannung bzw.w w
Dehnung) begleitet wird, sondern im Gegenteil wegen der verringerten Mög-

lichkeiten zur Versetzungsmultiplikation von einer Erniedrigung desselben,

so kommt es gemäß der klassischen Bedingung von Considere für eine stabile

plastische Verformung

daw
[jE

w
> a- w

frühzeitig zu plastischer Instabilität, d.h. zur Einschnürung beim Zug

versuch.

Da die Streckgrenze oberhalb 4.1022 n/cm2 CE > 0,1 MeV) nicht mehr weiter

erhöht wird, also Sättigung zeigt [31,32], darf man zunächst annehmen,

daß die Versprödungsneigung infolge plastischer Instabilität nicht zur

"Null-Duktilität" führt. Es ist allerdings auch beobachtet worden, daß

das Produkt aus Defektkonzentration und Defektgröße mit der Dosis auch

im Sättigungsbereich der Streckgrenze weiter zunimmt [33]. Man kann somit

das Umschlagen des zunächst noch relativ duktilien transgranularen Bruch-
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mechanismus in einen Sprödbruchtyp apriori nicht ausschließen. Tatsäch

lich wurde ein Wechsel im Bruchmechanismus im Dosisbereich 6,5'1022 bis

1,1'1023 n/cm2 CE > 0,1 MeV) bei 370 und 4800 e an geglühtem AISI 304 be

obachtet [34]. Erfreulicherweise trat aber - trotz ähnlichem Erschei

nungsbild - kein durch Normalspannungen bewirkter Sprödbruch, sondern ein

durch Schubspannungen ausgelöster sogenannter "channel fracture" auf.

R.L. Fish et al. [34] nehmen an. daß die örtlich auf wenigen Gleitebenen

einsetzenden Abscherungen durch den schon von anderen Metallen her be

kannten Effekt des "dislocation channeling" verursacht werden. Beachtens

wert ist, daß der Bruch nicht an Gefügeeinschlüssen einzusetzen beginnt,

sondern offenbar vornehmlich an Korngrenzen. Im besprochenen Temperatur

gebiet C350-500oe) scheint selbst nach sehr hohen Bestrahlungsdosen eine

Gleichmaßdehnung von minimal 0,3% gewährleistet zu sein. Diese Aussage

ist nun offenbar nicht nur für geglühtes Material gültig sondern auch,

Wle Bild 11 nahelegt, für kaltverformten Austenit. Bei etwa 3'1022 n/cm2

CE > 0,1 MeV) treffen sich die Kurven für geglühten 1.4988 mit denen für

1. 4970 k. v. + angelassen [35]. Der Existenzbereich des "channel fracture"

Mechanismus in kaltverformten und in stabilisierten Werkstoffen bei hohen

Neutronendosen muß allerdings noch ausgelotet werden.

Bild 10 läßt erkennen, daß im Temperaturbereich der Hochtemperaturversprö

dung. also oberhalb etwa 5500 e, lösungsgeglühter AISI 316 und 1.4970 so

wie kaltverformter und angelassener 1.4970 nach Dosen im 1022-Bereich noch

beachtliche Gleichmaßdehnung aufweisen. Nach Bestrahlungsbedingungen, die

den in Fusionsreaktoren zu erwartenden entsprechen Cd.h. sehr hoher He

Gehalt von 6000 appm, nebst einer 120 dpa-Schädigung) wurde allerdings im

Zugversuch bei 6500 e an geglühtem und an 20% kaltverformtem AISI 316 prak

tisch Null-Duktilität gemessen [36].

2. Zeitstandprüfung

Bei Kriechprüfungen an bestrahlten austenitischen Stählen, die bis etwa

5000 e herab durchgeführt werden, wird überwiegend der relativ verformungs

arme interkristalline Bruch beobachtet. Im folgenden seien die für die

Kriechbruchduktilität ln Nachbestrahlungsuntersuchungen wichtigsten Para

meter kurz besprochen.
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a) Temperatur: Bei geglühtem AISI 316 ist nach Bild 10 die Duktilität be

sonders niedrig bei 600 und 7500 e; im kaltverformten Material liegt

dagegen ein ausgeprägtes Duktilitätsminimum bei 6500 e vor (Bild 3).

Entsprechend der Matrixverfestigung ist der Anteil interkristallinen

Bruches beim kaltverformten Material höher [5].

Beim kaltverformten (und zusätzlich bei 8000 e angelassenen) Stahl 1.4970

findet man dagegen - als Folge des erhöhten Widerstandes gegen Erholungs

prozesse - die geringste Duktilität erst bei Temperaturen um 7000 e. -

b) Heliumgehalt: Bild 12 zeigt die Versprödung des Stahles 1.4970, gemessen

durch den Ausdruck E b t - Eb t 'un es r. es r.

Eunbestr.

(E = Bruchdehnung)

als Funktion der Bestrahlungsdosis,bzw. des durch (n,a)-Reaktionen ge

bildeten Heliumgehaltes. Die bei höheren Temperaturen (510-7200 e) be

strahlten Proben wurden bei 700-7200 e geprüft [37]. Die Versprödung

steigt zunächst sehr stark, oberhalb 30 appm He aber nur noch gering

fügig an. Bemerkenswert ist die von der Kriechgeschwindigkeit weitgehend

unabhängige Versprödung der Variante "TM" [37].

c) Verformungsgeschwindigkeit: wie Bild 13 erkennen läßt, steigt die Ver

sprödung des bei Temperaturen zwischen 570 und 6700 e bestrahlten Stahls

1.4970 mit abnehmender Verformungsgeschwindigkeit stark an [38]. -

Nach obigem muß bei Nachbestrahlungsuntersuchungen unter ungünstigen Um

ständen mit einer recht geringen Restduktilität gerechnet werden. Unter

Reaktorbetriebsbedingungen wird sie aber nicht auf Null absinken, weil

bei in-pile-Beanspruchung wesentlich günstigere Verhältnisse vorliegen

werden. Das Phänomen des in-pile-Kriechens, das gerade in dem für die

Duktilität kritischen Bereich niedriger thermischer Kriechraten und hoher

Bestrahlungsdosen voll zum Tragen kommt, erlaubt Spannungsabbau durch

Kriechverformung, die - ohne zum Anriß zu führen - 2% überschreiten kön

nen. Nach Gilbert [39] kann bei 20% kaltverformtem AISI 316 mit duktili

tätssteigernden Wirkungen des in-pile-Kriechens bis zu Temperaturen von

6500 e bei Spannungen unter 70 MPa gerechnet werden.
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Bei der Beurteilung der bestrahlungsinduzierten Duktilitätserhöhung muß

allerdings beachtet werden, daß ihr Wirksamwerden hohen Fluß und hohe

Dosis voraussetzt, d.h. das Material muß eine Inkubationsperiode über

stehen, in der thermisches Kriechen vorherrscht [40].

3. Überblick über das Duktilitätsverhalten

Ein von Holmes, Lovell und Fish [41] aufgestelltes Diagramm gibt einen

guten Überblick über die Duktilitätsverhältnisse bei lös.-gegl.AISI 316

als Funktion der Temperatur (T. ~ T .. f)' der Verformungsgeschwindig-lrr pru
keit und der Dosis schneller Neutronen. Bild 14 zeigt dieses durch Ein-

fügung weiterer experimenteller Ergebnisse leicht modifizierte Diagramm.

Man erkennt drei Bereiche, in denen jeweils ein anderer dominierender

Verformungsmechanismus vorliegt. Im Bereich I ist dies ein athermischer

Prozeß bei dem gleitende Versetzungen die atomar gesehen weiträumigen

Spannungsfelder anderer Versetzungen überwinden müssen. Die Duktilität

in diesem Bereich ist vom Ausscheidungszustand nicht stark abhängig und

der duktile Bruch ist transgranular.

Der Bereich 11 ist gekennzeichnet durch diffusionsgesteuerte Verformung

(z.B. Versetzungsklettern) mit einer Aktivierungsenergie, die ähnlich

ist der der Selbstdiffusion. Die unterschiedlichen Versprödungsprozesse,

mit denen in diesem Bereich zu rechnen ist, zeigt Bild 15 [41]. Der Bruch

ist überwiegend intergranular und die Höhe der Bruchdehnung stark abhän

gig vom Ausscheidungszustand.

Im Bereich 111 herrscht das bestrahlungsinduzierte Kriechen vor, das sich

durch einen niedrigen Spannungsexponenten ~i~~ und praktisch unerschöpf

liche Verformungsfähigkeit auszeichnet. Beides spricht für ein superpla

stisches Verhalten. Die Temperatur-Abhängigkeit der Verformungsgeschwin

digkeit ist gering.

Interessanterweise ist, Wle aus Bild 10 übernommen, die Duktilität im Tem

peraturbereich 630-750oC für den Zugversuchs- und Kriechbereich nahezu

gleich. Bei Bestrahlungsdosen oberhalb 2'1022 n/cm2 (>0,1 MeV) sind die

im Bereich I für Temperaturen um 4000 C eingetragenen Duktilitätswerte

auch etwa für kaltverformtes Material gültig (vgl. Bild 11).
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Abschließend sei noch auf eine wichtige Aufgabenstellung hingewiesen.

Der Wert von Kriechbruchdehnungsdaten aus Nachbestrahlungsuntersuchun

gen, der natürlich durch die Erscheinung des in-pile-Kriechphänomens

stark relativiert wird, würde an Bedeutung gewinnen, wenn der Nachweis

gelänge, daß sich thermisches und in-pile-Kriechen einfach additiv über

lagern, und daß die Duktilitätsgrenze durch den thermischen Kriechanteil

bestimmt wird. Damit wäre aus der Nachbestrahlungsduktilität eine einfa

che näherungsweise Berechnung der in-Pile-Kriechbruchdehnung möglich.

Eine solche gewinnt an Bedeutung, je höher die thermische Kriechfestig

keit des Materials getrieben wird, was meist auf Kosten der Duktilität

geschieht.
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Kommerzielle Alternativwerkstoffe

B
Bezeichnung Ni C Si Mn P S Cr Mo Ti JEJ?!!l.L. Sonstige

r---- f--_•.• - .- •• ....-...--......._-- --- -- - .._--.~- .. --._-_.. -,--- --"--'.~
",_..,_.

12 CRN 72 25 0,1 0,4 1,8 0,02 0,015 19 1,4 0,5 65

1.4980 25,5 0,06 1,° 1,0- 0,03 0,030 15 1,30 2,10 30-100 0,30 V
2,0

A286 (AISI660) 24-27 0,08 1,° 2,0 13,5 1,°- 1,9- 30-100 0,035 Al
16 1,75 2,3

Incoloy 800 30-34 0,1 1,° 1,5 0,030 0,020 19-2~ 0,15- 0,15-0,60 Al
(1,4876) 0,60

Nirronic PE 16 !\-2-45 0,10 0,3 0,2 15-1E 2,5- 0,9- 0,9-1,5 Al
4,0 2,5 (lT8x. 2,0 Co)
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Commercially Available All

imarily duct use)
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Austenitic

ipitation

Strengthened

Ni-Base

(Primarily control rod
use)

• 12Cr-1Mo

• 9 Cr-2Mo

• 25 Cr-21 Ni

• 19 Cr-35Ni

• 12Cr-25 i-1,2Mo-2,3(AI+Ti)

• 18Cr-35Ni- 4 Mo-3,9(AI+Ti )

• 16Cr-41 Ni 2,0(AI+Ti)

• 16Cr-43Ni-3,2Mo-2,4(AI+Ti}

• 19Cr-52 Ni-3,OMo-1,4 (AI+Ti)

• 21Cr-64Ni-9,OMo-1,0(AI +Ti)

HT- 9

EM-12

310c.w.

330c.w.

A-286

M-813

In-706

PE-16

In-718

In-625

10 "Ta i lor- made" new alloys

(Some Cr rep laced by Ti ,Si, Mo)

L~J1FBR Alloy Development Program

-Fuel Cladding and Duct Iloys-
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Elektroninmikroskopische Durchstrahlungsaufnahme
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Elektronenmikroskopische Durchstrahlungsaufnahme
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IAISI 316,annealed I

-- Tensile: 3 '1022 (E>O,l MeV)

TTest= Tir"r (± 500 e) [01]
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11.4970(GfK-IMF tensile tests) I
BR2: 1,05'1022n/cm2 , E>O.1 MeV

\) Jj Tlrr =630 ± 20°C
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after 1,1 '1023
( E>Q,1 MeV)

at 370 und 480 0 e [03]

(annealed AISI304 )

( channel fracture )

DFR :3,8-7,5·1022n/cm2, E>O~MeV

lirr =500-620°C

x 10% c.w.+800oe 23h

Ductility at tensile and creep testing of irradiated

SS Types 316, ( 304 ) , 1.4970 .

Ouellen: 0 1 Fish and Holmes, J. Nuclear Mal. 46,1973,113-120

02 Bloom and Stiegler, ASTM-STP 529,1973,360-380

03 Fish et. al. , ASTM-STP 529,1973,149 -164
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Domain m:
Irradiation 
induced C:reep
(Supe rplastic)

Domain 1I :
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Fracture

.Domain I :
Transgranular
Fracture
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Summary of the ductility of annealed AISI Type 316 stainless steel
as a function of strain rate, temperature, and neutron fluence.



~I

~I




