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Vorwort

Nicht erst die moderne Zeit stellt spezifische Anfor-
derungen an Materialien, die technisch genutzt wer-
den sollen. Das belegt z. B. die sprachliche Unter-
scheidung zwischen Eisen- und Stahlwerkzeugen
in der frithen Menschheitsgeschichte. Kennzeichen
der neuen Zeit sind beispielhaft die Verbundwerk-
stoffe mit nichtmetallischen und metallischen Kom-
ponenten, die mit niedrigerem Einsatz an Substanz,
geringerem Energieaufwand zu ihrer Herstellung
und hochster Leistungsfihigkeit extreme Einsatz-
fahigkeit zeigen. Die Entwicklung moderner Werk-
stoffe erfordert auf der einen Seite ausreichende
Grundlagenkenntnisse iiber die Werkstoffe und die
sie bildenden Phasen, auf der anderen Seite ist aber
auch die praktische Erfahrung iiber ihr Systemver-
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Bauteilen notwendig.

Die grofle Spannweite der in die Materialforschung
einflielenden Wissensgebiete setzt fiir die Errei-
chung bestimmter, auch zeitlich vorgegebener Ent-
wicklungsziele das Zusammenwirken vieler Wis-
senschaftler, Ingenieure und Techniker voraus. Im
Kernforschungszentrum Karlsruhe bestand fiir die
daran Beteiligten konstitutiv zunichst die Aufgabe,
die Eigenschaften aller im Reaktorbau benétigten
Elemente unter radioaktiver Bestrahlung zu verste-
hen und daraus Empfehlungen fiir den Bau sicherer
Reaktorkomponenten abzuleiten. Vornehmlich fiir
Schnelle Briiter, aber auch fiir Leichtwasserreakto-
ren und Teile der Wiederaufarbeitungsanlagen und
der Behandlung radioaktiver Abfallstoffe wurden
Ziele der Materialforschung vorgegeben und er-
reicht. Insoweit ist dieses Arbeitsgebiet im Kern-
forschungszentrum Karlsruhe klar von der spezifi-
schen Aufgabenstellung geprigt worden, und man
wird in der hier vorgelegten Ubersicht keine Arbei-
ten z. B. an Halbleitermaterialien finden,

Die fiir die urspriinglichen Aufgaben im Bereich der
Kerntechnik ausgebauten Forschungslaboratorien
lieen und lassen aber auch Arbeiten zu, die sich
primir mit der Radioaktivitit nicht beschéftigen,
die aber von den Stoffeigenschaften und den Analy-
senverfahren her gewissermaBen zur Familie dazu
gehoren. Ais Beispiele seien die Arbeiten zur Bio-
mechanik und Supraleitung genannt. Ergebnisse
und Erfolge in diesen weiteren Gebieten wirkten
und wirken natiirlich auf die alten Fragestellungen

zuriick und haben dazu gefithrt, daf} die Material-
forschung im Kernforschungszentrum Karlsruhe
auf vielen Gebieten zu einer die internationale Ent-
wicklung beeinflussenden Rolle gefunden hat.
Wenn anldBlich des 25jahrigen Bestehens des Insti-
tuts filr Material- und Festkorperforschung erst-
mals umfassend dargestellt wird, was in dieser Zeit
geleistet wurde, so mogen die Arbeiten aus diesem
und aus anderen Instituten des Kernforschungs-
zentrums belegen, welches Wissen heute fiir das
ganze Gebiet der Materialforschung angesammelt
und vermittelt wurde.

Mit dem Wechsel im Aufgabenspektrum des Kern-
forschungszentrums Karlsruhe findet auch ein
Wechsel in den Aufoahen der Materialforschung
statt. In Zukunft wird es neue Stoffgruppen geben,
die der Anwendung zuzufithren sind, aber auch
neue Dimensionen der Bauteile werden eine Rolle
spielen. So werden das Gebiet der keramischen
Werkstoffe, Fragen der Oberflichenqualitdt von
Metallen, Keramiken und ihrem Verbund sowic dic
Anwendung immer kleinerer Bauteile in der Mikro-
strukturtechnik das zuklinftige Bild beherrschen.
Der grofie Erfahrungsschatz und viele der vor-
handenen Laboreinrichtungen lassen sich in dic
neuen Gebiete sinnvoll ibernehmen und weiterent-
wickeln.

Die Autoren der vorliegenden Festschrift haben
iiber die durchgefithrten Arbeiten berichtet. Die
zukiinftigen Entwicklungslinien sind in den bereits
beschlossenen Forschungs- und Entwicklungspli-
nen fiir die ndchsten Jahre vorgegeben. Der Dank
gilt nicht nur den hier zu Wort gekommencn, son-
dern allen Mitarbeitern der letzten 25 Jahre, dic
durch ihre Arbeit zum hohen Ansehen der Mate-
rialforschung im Kernforschungszentrum Karls-
ruhe beigetragen haben. Die Vorgabe von Projekt-
zielen und die arbeitsteiligen Beitridge aus verschic-
denen Gebieten unter der Federfithrung von Pro-
jektleitungen (Projekt Schneller Briiter, Projekt
Nukleare Sicherheit, Projekt Wiederaufarbeitung,
Projekt Kernfusion) haben eine wichtige Rolle ge-
spielt, um das Auseinanderlaufen der Arbeiten gar
nicht erst entstehen zu lassen. Damit gilt es auch,
den Projektleitungen einen Dank fiir ihre kon-
struktiven Bemithungen abzustatten.
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1 Methoden

1.1 Der Beitrag der Festkorperphysik zur
Materialforschung

Die Aufgabe der Festkorperphysik besteht im Rah-
men der Materialforschung in der Untersuchung der
physikalischen Eigenschaften neuer Materialien und
deren Deutung auf atomarer Ebene, um somit die
gezielte Herstellung neuer Materialien mit gewiinsch-
ten Eigenschaften zu ermdglichen. Ein aktuelles Bei-
spiel ist die Beobachtung der Zunahme der Uber-
gangstemperatur T, des oxidischen Supraleiters
Laj 85S10,15Cu04 mit steigendem Druck, also mit ab-
nehmenden Gitterkonstanten. Diese Erkenntnis fiihr-
te dazu, den dulleren Druck durch einen inneren in
atamaren Dimensionen zu ersetzen, indem die grofie-
ren La-Atome durch Y-Atome mit kleinerem Atomvo-
lumen im Gitter substituiert wurden, und initiierte dic
Herstellung der aktuellen Hochtemperatursupraleiter,
die im Beitrag 3.1 genauer besprochen werden.

Neben makroskopischen physikalischen Eigenschaf-
ten werden in der FestkOrperphysik vor allem die
Struktur und Dynamik der Elektronen und der Ionen
und ihre Kopplung im Festkérper und an der Festkor-
peroberfliche untersucht, Diese Arbeiten werden im
Institut fiir Nukleare Festkérperphysik (INFP) theo-
retisch und experimentell in einem weiten Rahmen
und mit unterschiedlichen Methoden durchgefiihrt,
von denen im folgenden einige im Zusammenhang mit
materialspezifischen Anwendungen beschrieben wer-
den.

1.1.1 Elektronenspektroskopie

Die Struktur und Dynamik der Elektronen wird im
INFP mit Hilfe elastischer und unelastischer Streuung
von Elektronen untersucht. Dabei miflt man die Ener-
gie- und Winkelverteilung der gestreuten Elektronen
und schlieBt von diesen auf die Verteilung und die
kollektiven Anregungen (Dispersion) der Elektronen.
Neben den leitenden Polymeren, die wegen ihres giin-
stigen Leitfihigkeit/Dichte-Verhiltnisses von beson-
derer technischer Bedeutung sind und im Beitrag 3.9
behandelt werden, sollen hier nur zwei der zahlreichen
Anwendungen dieser Methode beschrieben werden.

Edelgasblasen in Metallen

Edelgase sind in Metallen nicht léslich. Werden sie
z.B. durch Ionen implantiert, so scheiden sie sich in
Form von Blischen aus. Sie sind von groBer techni-
scher Bedeutung. In Hiill- und Strukturmaterialien
von Reaktorbrennelementen entstehen Kr- und Xe-
Blaschen durch den SpaltungsprozeB und He-Blis-
chen durch (n,a)-Prozesse. Auch in der Ersten Wand
von zukiinftigen Fusionsreaktoren werden He-Atome

durch (n,a)-Prozesse erzeugt. Die Edelgasblasen fiih-
ren zu einer starken Versprédung, da sie sich vorzugs-
weise an Korngrenzen ausscheiden. Sie haben auch
groBe Aufmerksamkeit in der Halbleitertechnologie
erlangt, weil sie bei der Herstellung von Schichten
durch Sputtern und bei der Ionenédtzung von Oberflé-
chen entstehen.

Ein intensiv diskutiertes Problem ist die Gréfle des
Drucks in solchen Blasen; dieser hdngt mit ihrem
Wachstumsmechanismus zusammen. In Zusammen-
arbeit mit dem Institut fiir Festkérperforschung
der KFA Jiilich wurden zunichst Untersuchungen
an He-Blasen in Aluminium und Nickel aufgenom-
men. Durch Elektronenenergieverlustspektroskopie
(EELS) wurde die Anregungsenergie des 1 'S, — 2 'P}-
Ubergangs der He-Atome in den Blasen untersucht,
Die Energieverluste der transmittierten hochenergeti-
schen Elektronen (E, = 170 keV) sind ein Mal} fiir
Anregungsenergien im untersuchten Festkorper. Bei
der He-Anregung in den Blasen wurde eine sehr starke
Blauverschiebung gegeniiber atomarem Helium beob-
achtet, aus der mit Hilfe theoretischer Arbeiten in
ihnen sehr hohe Driicke abgeleitet werden konnten. In
den kleinsten He-Blasen in Aluminium mit einem Ra-
dius von etwa 0,6 nm ergaben sich Driicke bis zu 150
kbar, wihrend in Nickel, einem Metall mit h6herem
Schermodul, Driicke bis zu etwa 500 kbar beobachtet
wurden, Die hier gewonnenen Ergebnisse haben ein
von Greenwood, Foreman und Rimmer 1959 postu-
liertes Modell bestétigt, wonach bei tiefen Temperatu-
ren das Wachstum der Edelgasblasen durch Aussto-
Ben von Versetzungsringen bewirkt wird. Erst bei ho-
heren Temperaturen sind die Blasen bei wesentlich
kleineren Driicken im thermischen Gleichgewicht mit
Leerstellen.

In Zusammenarbeit mit dem Institut fiir Material- und
Festkorperforschung (IMF) standen die schwereren
Edelgase (Ne, Ar, Kr und Xe)im Vordergrund. Mit der
gleichen Methode konnten an etwas grofieren Edel-
gasblasen in metallischen Werkstoffen Driicke bis zu
etwa 50 kbar beobachtet werden. Zum ersten Mal
wurde durch Elektronenbeugung festgestellt [1], daf
das Edelgas in diesen Blasen fest ist und epitaktisch in
einer Aluminium-Matrix wichst. Die Messung der
Gitterkonstante des festen Edelgases erdffnete eine
zweite Methode zur Bestimmung der Dichte und da-
mit des Drucks in den Blasen. Es ergab sich gute-
Ubereinstimmung mit den Werten, die mit Hilfe der
Blauverschiebung von elektronischen Anregungen der
Edelgase gewonnen wurden.

L,Diamantihnlicher Kohlenstoff

In den letzten Jahren hat eine besondere Art von
amorphem Kohlenstoff, der sogenannte ,diamant-
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ahnliche“ Kohlenstoff (a-C:H), mit Wasserstoff bela-
dener amorpher Kohlenstoff, besondere Beachtung
erfahren. Er wird in Form von Filmen durch eine
Plasmaentladung z. B. von Benzoldampf hergestellt.
Sie besitzen bemerkenswerte Eigenschaften, wie z. B.
extreme Harte, die zwischen der des Saphirs und des
Diamants liegt, einen hohen elektrischen Widerstand,
optische Transparenz im Infrarot, variablen Bre-
chungsindex und chemische Resistenz gegeniiber Siu-
ren und Laugen. Technisch kénnen solche Filme zur
Bedeckung von optischen Komponenten, als Schutz-
schicht auf magnetischen Datentrdgern (Tonbénder,
magnetischen Platten) oder zur Verglitung von Werk-
zeugen verwendet werden,

! /) T Graphit
1600°C

wasserstoff-

6o0°C heladener

amorpher

Kohlenstoff

bei versch.

% Beh.-Temp.
J\/\ amorpher

Intensit3t in rel. Einheiten
[ae]
q

Kohlenstoff

Diamant

280 200 300 310
Energie ineV

Abb. 1: Anregung von Elektronen aus der Kohlenstoff-
K-Schale in unbesetzte elektronische Zustdnde flr
Graphit, Diamant, amorphen Kohlenstoff und wasser-
stoffbeladenen amorphen Kohienstoff, bei verschiede-
nen Temperaturen behandelt. Aus dem Auftreten einer
Absorptionskante bei 285 eV kann auf w-Elektronen-
bindung auch im a-C:H geschlossen werden

In Zusammenarbeit mit dem Fraunhofer-Institut fiir
Angewandte Festkorperphysik in Freiburg wurden
Untersuchungen zur Aufklirung der Mikrostruktur
dieser Filme durchgefithrt. Dabei wurden mit der
Elektronenenergieverlustspektroskopie elektronische
Anregungen bei etwa 280 eV beobachtet, die dem
Ubergang der Elektronen aus der Kohlenstoff-K-
Schale in die unbesetzten Zustinde entsprechen
(s. Abb. 1), Im Graphit beobachtet man zwei Absorp-
tionskanten, eine bei 285 ¢V, die durch Anregungen in
die unbesetzten m*-Zustinde verursacht wird, und ei-
ne zweite bei etwa 292 eV, die durch die unbesetzten
o*-Zustinde entsteht. Im Graphit liegen die C-Atome
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in der sogenannten sp?-Konfiguration vor, sie haben
drei trigonal angeordnete o¢-Bindungen und eine
m-Bindung. Im Diamant ist der Kohlenstoff in der sp*-
Konfiguration, es existieren keine m-Bindungen, aber
dafiir vier tetragonal angeordnete o-Bindungen. In
Abbildung 1 sieht man daher fiir Diamant keine Ab-
sorptionskante bei 285 eV. Sowohl im normalen amor-
phen Kohlenstoff (a-C) als auch im a-C:H beobachtet
man aber die durch m-Elektronen verursachte Ab-
sorptionskante bei 285 eV. Ein grofier Teil des Kohlen-
stoffs ist in a-C:H somit graphitartig gebunden, und
der Name diamantdhnlicher Kohlenstoff ist deshalb
irrefithrend.

1.1.2 MoBbauer-Spektroskopie

Zum Verstdndnis der elekirischen und magnetischen
Figenschaften neuer Materialien gehort die Kenntnis
der lokalen elektrischen und magnetischen Felder um
eine bestimmte Atomsorte in der Probe. Hierzu wird
die M6Bbauer-Spektroskopie eingesetzt. Verschiebun-
gen und Aufspaltungen der Kernniveaus durch diese
inneren Felder (Hyperfeinfelder) liegen typischerweise
in der Gréfenordnung 106 eV. Die Breite der Reso-
nanzlinien umfaft fiir viele Sondenkerne den Bereich
108 bis 106 eV, Mit dieser Methode kénnen deshalb die
Hyperfeinfelder sehr genau bestimmt werden. Es ist
ein Vorteil der Methode, daBl die Ausbildung einer
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Abb. 2: M&Bbauer-Spektren von 174Yb in der Verbin-
dung Yb,Fe4B. Aus den beobachteten Aufspaltungen
der Kernniveaus und ihrer Temperaturabhangigkeit
kénnen die auf die 4f-Elektronen wirkenden Felder, die
flr die hohe Koerzitivkraft dieser Verbindungen maB-
geblich sind, bestimmt werden



magnetischen Ordnung durch das Auftreten eines ma-
gnetischen Hyperfeinfelds ohne angelegtes Magnet-
feld festgestellt werden kann, das fiir eine Bestimmung
durch Magnetisierungsmessungen unabdingbar ist.
Das ist besonders wichtig fiir Untersuchungen zur
Koexistenz von Magnetismus und Supraleitung z. B.
in den Hochtemperatursupraleitern mit Seltenen Er-
den.

Uber Untersuchungen der atomaren Struktur amor-
pher Metalle mit der MéBbauer-Spektroskopie wird
im Beitrag 3.2 berichtet. Von besonderem Interesse ist
ihre Anwendung zur Bestimmung innerer elektrischer
Felder in den Verbindungen R,Fe,,B (R = Secltene
Erde), erst vor kurzem entdeckte hervorragende
Werkstoffe fiir Permanentmagnete, die voraussicht-
lich in absehbarer Zeit wegen ihrer kostengiinstigen
Herstellung und guten physikalischen Eigenschaften
die herkdmmlichen Permanentmagnete ersetzen wer-
den. Die Ausrichtung der mit dem magnetischen Mo-
ment verkniipften Ladungsverteilung der 4f-Elektro-
nen an den Seltenen Erden durch innere elektrische
Felder bewirkt eine starke axiale magnetische Aniso-
tropie und damit besonders hohe Koerzitivkrifte.
Durch MoéBbauer-Spektroskopie mit Gd-Kernen [2],
neuerdings auch mit Yb-Kernen (s. Abb. 2), konnten
die elektrischen Felder, die auf die 4f-Elektronen wir-
ken, und die magnetischen Austauschwechselwirkun-
gen in den entsprechenden Verbindungen bestimmt
werden,

1.1.3 Rontgenbeugung

Im Bereich der Festkorperphysik konzentrieren sich
die Réntgenbeugungsuntersuchungen im INFP z. Zt.
auf amorphe Festkérper und auf die Hochtemperatur-
supraleiter. Auf letzterem Gebiet wird die Réntgeno-
graphie an Pulvern und an Einkristallen und diinnen
Schichten durchgefiihrt. Untersuchungen an Pulvern
geben AufschluB} iiber die Besetzung der Sauerstoff-
plédtze bei der Aufnahme und der Abgabe von Sauer-
stoff bis zur Phasentransformation orthorhombisch -
tetragonal, ferner iiber die Defektstrukturen und
strukturelle Anderungen, die durch Teilchenbeschuf
erzeugt werden und bekanntlich zu einer drastischen
Degradation der Ubergangstemperatur fithren.

Diinne Schichten der Hochtemperatursupraleiter
wachsen je nach Herstellungsbedingungen von poly-
kristallinen Formen iiber verschiedene Texturierungs-
grade bis hin zu einkristallinen epitaktischen Filmen
auf, deren hohe kritische Stréme fiir die Anwendung
duBerst wichtig sind und die bisher nur an solchen
epitaktischen Schichten gemessen werden konnten.
Ein Beispiel fiir die Rontgenbeugungsanalyse des
Wachstums von YBa,CuzO,-Schichten, die auf ver-
schiedenen Substraten erzeugt wurden, ist in Abbil-
dung 3 dargestellt. Auf SrTiO; werden nur (004)-Re-
flexe beobachtet, die perfektes Wachstum mit der c-

YBa, Cu,04-Pulver

auf SiTi0;-Substrat

auf Zr0,/Y,04-Subsirat

Intensitét in rel. Einheiten

auf Al,05-Substrat

JJ_JJL

5 10 15 20 25
®in Grad

Abb. 3: ROntgenbeugungsdiagramm von YBa,CuzO4-
Schichten, die mit Hilfe der Kathodenzerstaubung auf
verschiedenen Substraten abgeschieden wurden, im
Vergleich mit dem Diagramm eines Pulvers (oben). Sie
zeigen einkristallines epitaktisches Wachstum (c-Ach-
se L Substratoberflache) auf SrTiOz und stark textu-
riertes Wachstum auf Y-stabilisierten ZrO,- und auf
Al,Oz-Substraten

Achse senkrecht zum Substrat aufweisen. Die Ront-
genbeugungsdiagramme der auf ZrO, oder Al,O, ge-
wachsenen Schichten zeigen ebenfalls ein stark orien-
tiertes Wachstum mit ¢ senkrecht zum Substrat, je-
doch weisen kieine Peaks anderer Orientierungen dar-
auf hin, dai das Wachstum nicht perfekt ist. Diese
Resultate helfen deshalb bei der Optimierung der Her-
stellung von stromtragenden Schichten.

Aus der Form der Réntgenbeugungslinie kann man
auf die Orientierungsbeziehungen zwischen den in
Hochtemperatursupraleitern auftretenden Zwillings-
dominen schliefen. Abbildung 4 zeigt die typische
3-Peak-Struktur des (110)-Reflexes von YBa,Cu;0,.
Die Aufspaltung des iiblichen Einfachpeaks in drei
Komponenten dokumentiert das Vorhandensein ge-
geneinander verdrehter Zwillingsdominen. Die Un-
tersuchung der diffusen Rontgenstreuung sowie der
Nachweis von evtl. vorhandenen schwachen Ubcr-

" strukturreflexen lassen iiberdies Riickschliisse auf die

Verteilung von Punktdefekten, wie z. B. Sauerstoff-
leerstellen zu. ‘

Durch genaue Messung der Intensitit der Reflexe ist es
nicht nur méglich, die Atomanordnung selbst, son-
dern auch die Konzentration der Leerstellen oder die
Verteilung der Dotierungsatome zu bestimmen. Es
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Abb.4: (110)-Reflex von YBa,Cu,0; aufgetragen Gber
dem Drehwinkel w der Probe. Die Aufspaltung des Re-
flexes in drei Komponenten zeigt das Vorhandensein
gegeneinander verdrehter Zwillingsdoméanen

konnte an Fe-dotiertem YBa,Cu;O; nachgewiesen
werden [3], dal die Fe-Atome zumindest bei kleinen
Konzentrationen bevorzugt nur einen der beiden in
der Elementarzelle vorhandenen symmetrisch un-
gleichwertigen Kupferplitze besetzen, Die Beobach-
tung, dal} fiir kieine Fe-Konzentrationen die supralei-
tenden Eigenschaften kaum beeintriachtigt werden,
143t den SchluBl zu, daf} dieser spezielle Kupferplatz
fir die Supraleitung offenbar nicht entscheidend ist.

1.1.4 Riickstreu- und Channelling-Spektroskopie

Die Eigenschaften realer Oberflichen und diinner
Schichten (Beschichtungen) haben fiir technische An-
wendungen eine sehr grofle Bedeutung gewonnen. Da-
bei reicht das Spektrum der gewiinschten Materialei-
genschaften von der Hitze- und Strahlungsbestindig-
keit an der Oberfldche einer Fusionsreaktorinnen-
wand bis zur Forderung chemischer Reaktionen in
Katalysatoren mit groBlen dufleren und inneren Ober-
flachen. Entsprechend ist das Interesse an Methoden
zur Oberflichenanalyse auf atomarer Ebene gestie-
gen, da die Kenntnis der Eigenschaften und des Auf-
baus diinner Schichten und Oberflichen es ermég-
licht, gezielt Herstellungsparameter zu variieren und
damit Schichten mit gewiinschten Eigenschaften sy-
stematisch herzustellen. Die Riickstreu- und Channel-
ling-Technik hat sich als geeignete Analysenmethode
erwiesen, die gegeniiber anderen Methoden einige
Vorteile hat.

Durch Energieanalyse riickgestrenter leichter Ionen
(H,He), die mit Einfallsenergien zwischen 0,1 und 3
MeV auf die zu analysierende Oberfldche geschossen
werden, gewinnt man Aussagen iiber die Zusammen-
setzung der Proben, iiber Tiefenprofile und iiber An-
derungen dieser Profile (z.B. unter Temperaturbe-
handlung), da die Energie der riickgestreuten Ionen
vonder Masse des streuenden Atoms und der Tiefe des
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Streuortes in der Probe abhingt. Einkristalline Pro-
ben kann man so ausrichten, daf} der He-Strah! unter-
halb eines kritischen Winkels in einen von den Atom-
ketten und -ebenen gebildeten Kanal trifft. Wegen des
Gitterfiithrungseffektes wird dabei die Zahl der riick-
gestreuten Ionen erheblich herabgesetzt. Die Streurate
wird deshalb von den Gitterfehlern und den besetzten
Zwischengitterplidtzen abhingig, die die Fithrung im
idealen Gitterkanal unterbrechen.

Der Channelling-Effekt in Verbindung mit Ruther-
ford-Riickstreuung und dem Konzept eines Schatten-
kegels, hervorgerufen durch elastische Streuung an
Oberflichenatomen, bietet eine breite Palette von Un-
tersuchungsmoglichkeiten an einkristallinen Oberfla-
chen [4]. Als Beispiele seien genannt die Ermittlung
der Gitterpositionen von Fremdatomen und Adsorba-
ten sowie die Bestimmung von Oberflichenrekon-
struktionen und -relaxationen; ferner das Studium des
epitaktischen Wachstums von Schichten und der ato-
maren Fehlordnung an Oberflichen, an Grenzflachen
und in oberflichennahen Bereichen. So wurde z. B. in
letzter Zeit das epitaktische Wachstum diinner
YBa,CuzO,-Schichten auf gut charakterisierten (100)-
SrTiO4-Oberflichen mit Hilfe von Channelling-Mes-
sungen untersucht und optimiert.

1.1.5 Tunnelspektroskopie

Bei den herkémmlichen metallischen Supraleitern,
den Niedertemperatursupraleitern (LTSC), verur-
sacht die Wechselwirkung der Elektronen mit den
Phononen die Kondensation von Elektronenpaaren
(Cooper-Paaren) und damit die Supraleitung. Diese
Elektron-Phonon-Kopplung in den LTSC wird in der
Theorie durch eine ,elektronengekoppelte Phononen-
zustandsdichte* a*(w)F(w), die Eliashberg-Funktion,
beschrieben, Je stirker diese Elektron-Phonon-Kopp-
lung ist, desto héher ist die Ubergangstemperatur T,
zum supraleitenden Zustand, desto attrakiiver ist das
Material fiir grofitechnische Anwendungen, wenn es
auch noch ein hohes kritisches Magnetfeld und eine
hohe Stromtragfahigkeit besitzt. Es ist deshalb bei der
Wahl der Bestandteile supraleitender Materialien von
Wichtigkeit, die Stirke der Elektron-Phonon-Kopp-
lung zu kennen und insbesondere auch den partiellen
Beitrag bestimmter Phononen, z. B. den der akusti-
schen und der optischen Phononen, quantitativ zu
erfassen. Die Tunnelspektroskopie erlaubt es, die Eli-
ashberg-Funktion iiber die gemessene elektronische
Zustandsdichte in eindeutiger Weise mit Hiife der-
Eliashberg-Theorie zu bestimmen. Wird die Phono-
nenzustandsdichte mit Hilfe unelastischer Neutronen-
streuung (s. Neutronenstreuung in diesem Beitrag) ge-
sondert ermittelt, so 148t sich die wichtige Elektron-
Phonon-Kopplungsfunktion o*(w) allein eliminieren.
Die elektronische Zustandsdichte N(w) wird in der
Tunnelspektroskopie durch sehr genaue Messung des
Strom-Spannung-Verlaufs an einem Tunnelkontakt



bestimmt, der auf das supraleitende Material aufge-
bracht wird.

Fiir alle wichtigen Materialklassen der LTSC konnten
in letzter Zeit zuverlissige Ergebnisse fiir die Eliash-
berg-Funktion o?(w)F(w) gewonnen werden. Es wur-
de gezeigt, daBl a®(w) fiir transversale und longitudi-
nale Phononen in Niob praktisch gleich grof ist. Stell-
vertretend fiir die Materialklasse der Hartstoffe mit
NaCl-Struktur konnte am ZrN die gesamte Eliash-
berg-Funktion inklusive des Beitrags der optischen
Phononen zweifelsfrei, zumindest nach heutigem
Kenntnisstand, bestimmt werden. Diese Ergebnisse
sind in Abbildung 5 dargestellt. Da der Peak bei 60
meV durch die Stickstoffschwingungen verursacht
wird, leisten diese optischen Moden deshalb im Ver-
gleich zu den akustischen Schwingungen einen gleich-
gewichtigen Beitrag zur Supraleitung.
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Abb. 5: Der obere Teil zeigt die am ZrN gemessene
phononeninduzierte Struktur (strukturloser BCS-An-
teil abgezogen) in der Tunnelzustandsdichte zusam-
men mit einem Fit der Eliashberg-Theorie. Die diesem
Fit zugrundeliegende Eliashberg-Funktion a?(w)F(w)
(a?(w) prop. zur Kopplungsstédrke im Elektronenpaar,
F(w) Phononenzustandsdichte) im unteren Teil des
Bilds zeigt, daB der Beitrag der optischen Phononen
(Stickstoffschwingungen bei 60 meV) zur Eliashberg-
Funktion um den Faktor 1,1 groBer ist als der gemein-
same Beitrag der transversalen (bei 20 meV) und longi-
tudinalen (bei 27 meV) akustischen Phononen

In letzter Zeit konnten im INFP erstmals reproduzier-
bare Tunnelergebnisse am Hochtemperatursupraleiter
(HTSC) YBa,Cu;O; erzielt werden. Die Form der
Tunnelzustandsdichte und ihr Temperaturverlauf wei-

chen jedoch in ungewdhnlicher Weise von denen der
LTSC ab, was schon jetzt die Vermutung nahelegt, dafl
die bisherige Eliashberg-Theorie bei den HTSC nicht
mehr zur Auswertung von Tunneldaten verwendet
werden kann.

1.1.6 Neutronenstreuung

Mit Hilfe der unelastischen Neutronenstreuung lassen
sich die Frequenzen der in einem Festkdrper vorkom-
menden Gitterschwingungen (Phononen) bestimmen.
Sie ermdglichen Riickschliisse auf die interatomaren
Krifte, den atomaren Mechanismus struktureller Pha-
seniibergidnge und die Wechselwirkung der Phononen
mit den Leitungselektronen. Dieser Punkt ist von be-
sonderer Bedeutung fiir das Verstdndnis der Supralei-
tung (s. Tunnelspektroskopie in diesem Beitrag). Es
wurden drei Materialklassen untersucht, die aufgrund
der relativ hohen Ubergangstemperatur T, und der
hohen kritischen Magnetfeldstérke fiir die technische
Anwendung geeignet sind: die Hartstoffe (z. B. NbN),
die intermetallischen Verbindungen mit A15-Struktur
(z. B. Nb;Sn) und die Chevrel-Phasen (z. B. PbMogS,)
[5]. Durch Experimente und theoretische Rechnungen
zur Elektron-Phonon-Kopplung konnte der Mecha-
nismus der Supraleitung in den genannten Substanz-
klassen weitgehend verstanden werden. Daraus wur-
den Voraussagen abgeleitet, welche bei neu zu synthe-
tisierenden Materialien besonders aussichtsreiche Ei-
genschaften erwarten lassen.

Eigenspannungsanalyse mit Neutronen

In Werkstiicken konnen durch Wéarmebehandlung
oder auch durch plastische Verformungen betrichtli-
che innere Spannungen, sogenannte Figenspannun-
gen auftreten, zu deren Bestimmung mehrere zersto-
rungsfreie Verfahren existieren. Die Rdntgenspan-
nungsanalyse ist die wichtigste; sie beruht auf der Mes-
sung der atomaren Abstinde mit hochauflésender
Diffraktometrie. Infolge der geringen Eindringtiefe
der Rontgenstrahlen lassen sich die Eigenspannungen
aber nur in einer diinnen Schicht im 10 um-Bereich an
der Oberfldache bestimmen. Vor etwa acht Jahren wur-
de in Karlsruhe [6] sowie in zwei anderen Forschungs-
zentren begonnen, statt Réntgenstrahlen Neutronen-
strahlen zu verwenden. Die wesentlich grofiere Ein-
dringtiefe der Neutronen erlaubt eine Messung der
Eigenspannungen auch im Inneren von Werkstiicken
mit einigen cm Dicke. Das abzutastende Volumen
wird dabei durch enge Blenden im einfallenden sowie
im gestreuten Strahl festgelegt. Die Probe wird relativ
zu den Blenden bewegt, wenn die Eigenspannungen in
einem grofieren Bereich gemessen werden sollen.

Das INFP hat durch Messungen am Reaktor FR 2,
spater am Melusine-Reaktor und am HochfluBreaktor
in Grenoble, eine Reihe von Problemen von grund-
sitzlichem Interesse bearbeitet. Es wurden die Eigen-
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Abb. 6: Dehnungsverteilung in einem 3,5 mm dicken
Al,O5-Keramikplattchen nach einem bei 1100°C
durchgefiihrten Kriechtest. Die Anderung der Gitter-
konstante (Aa=a-a,) zeigt die GroBe der Dehnung in
der Probenmitte und der Stauchung im Oberfldchen-
bereich. y ist die Ortsauflédsung in MeBrichtung

spannungsverteilungen in abgeschreckten Stahlzylin-
dern, autofrettierten Rohren, einem kaltgewalzten
Stahlblech, an Stahlproben mit Ermiidungsrissen und
in einer Probeschweifinaht des Gehiuses der vom KfK
gebauten grofien Spule gewonnen. In jiingster Zeit
wurden in Zusammenarbeit mit dem IMF Keramik-
proben zur Ermittlung der Unterschiede der Kriechge-
schwindigkeit unter Zug- und Druckbeanspruchung
untersucht (s. auch Beitrag 3.4). Abbildung 6 zeigt
Ergebnisse einer Al,04-Keramikprobe sowie eine aus
einer Anpassungsrechnung gewonnene Kurve. Inzwi-
schen ist die Methode etabliert und wurde von zahlrei-
chen anderen Gruppen aufgegriffen, z.T. auch kom-
merziell verwertet.
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1.2 Instrumentelle Analytik in der
Materialforschung

Das Kernforschungszentrum Karlsruhe verfiigt tiber
eine Reihe ausgezeichneter prozeBgesteuerter ana-
lytischer Instrumente, ohne die eine erfolgreiche Fest-
korperforschung und Materialentwicklung undenk-
bar wire. Diese Gerite sind in verschiedenen Institu-
ten angesiedelt und dienen im {iberwiegenden Mafle
zur abbildenden Darstellung, zur Elementanalyse und
zur Beantwortung von Fragen zur chemischen Bin-
dung und Struktur von Materialien im Rahmen der im
Forschungs- und Entwicklungsprogramm vorgesehe-
nen Arbeitsthemen, Innerhalb der instrumentellen
Analytik werden in geringem Umfang auch methodi-
sche Arbeiten durchgefiihrt, die sich auf die Entwick-
lung und den Aufbau von Geriten fiir geforderte An-
wendungen oder grundlegende Untersuchungen zur
Geriteverbesserung und MefBwertverarbeitung oder
zum tieferen Verstindnis der Elementarreaktionen be-
zichen.

Das Gemeinsame der Gefiige-, Element- und Struk-
turanalyse an festen Materialien sind die Wechselwir-
kungsphédnomene zwischen einem primiren Teilchen-
oder Wellenstrahl — dem analytischen Reagens —
und der Materie. Streu- und Beugungsprozesse sowie
die Sekundédremission des Objekts werden zur Abbil-
dung sowie zur Untersuchung der Statik und Dyna-
mik von Kristallgittern herangezogen. Zur Element-
analyse dienen mehrere elementspezifische sekundire
Strahlungen, wie z.B. charakteristische Rontgen-
strahlen, Auger-Elektronen, Sekundirionen oder ele-
mentspezifische Kernreaktionen, die durch die Wech-
selwirkung zwischen dem Primérstrahl und dem Ob-
jekt entstehen.

1.2.1 Gefiigeanalyse

Im Kernforschungszentrum sind etwa zehn Raster-
elektronenmikroskope im Einsatz, mit denen das late-
rale Aufldsungsvermégen der konventionellen Auf-
lichtmikroskopie von etwa 0,5 um bis zu etwa 5 nm im
Sekundirelektronenbetrieb erweitert werden kann.
Mit diesem Gerétetyp werden ebene Oberflichen und
wegen der hohen Tiefenschirfe auch Bruchflichen ab-
gebildet; es stellt im Auflésungsvermégen somit das
Bindeglied zwischen lichtoptischer und transmissions-
elektronenoptischer Abbildung dar. Die meisten Ge-
rite sind mit einem energiedispersiven Réntgenspek-
trometer (EDX) ausgeriistet, das eine qualitative und
in eingeschranktem MaBle auch eine quantitative Ele-
mentanalyse mit Hilfe des emittierten charakteristi-
schen Réntgenspektrums gestattet. Die Hauptaufga-
bengebiete sind die Gefiigecharakterisierung metalli-
scher und keramischer Werkstoffe, Bruchflichenun-
tersuchungen, Korrosionsphidnomene, die Bestim-
mung von Partikelgréfien und in Verbindung mit der
EDX die Ausscheidungsanalysen.

Im Institut fiir Material- und Festkérperforschung
(IMF) werden zwei Transmissionselektronenmikro-
skope mit elementanalytischen Zusidtzen zur Aufkli-
rung von Fragen der Mikrostruktur in metallischen
und keramischen Werkstoffen betrieben; die Proben
miissen zu diesem Zweck auf eine Dicke von typischer-
weise 100 nm abgediinnt werden. Das Transmissions-
elektronenmikroskop JEM 2000 FX der Fa. Jeol ist
ein rechnergesteuertes Gerit moderner Bauart mit si-
de-entry-Goniometer, wie es sich fiir Objekte anbietet,
die ihren Abbildungskontrast hauptsédchlich aus Beu-
gungsphinomenen entnehmen. Bei einer Anregungs-
spannung von 200 kV ist eine Linienauflésung von
0,14 nm in zwei senkrecht aufeinander stehenden
Richtungen nachgewiesen worden. Im Routinebetrieb
wird eine Punktauflésung von 1 nm erreicht. Ein inte-
grierter Rasterzusatz (s. Abb. 7) erlaubt Sekundir-
und Riickstreuelektronenaufnahmen sowie Transmis-
sionselektronenautnahmen (STEM) mit einer Aufio-
sung bis zu 2 nm. Mit der energiedispersiven Rontgen-
Mikroanalyse (EDX der Fa. Tracor) lassen sich Ele-
mente der Ordnungszahl 7Z = 11 bestimmen, wobei
eine laterale Auflésung in Transmission bei Proben-
dicken unter 100 nm von 5 nm erreichbar ist und im
Routinebetrieb bei etwa 10 nm liegt. Die Beschaffung
einer weiteren Zusatzeinrichtung fiir die Analyse
leichter Elemente durch Elektronenenergieverlust-
spektroskopie (EELS) ist erfolgt. Aufgabengebiete
sind die Klirung von Ausscheidungsmechanismen,
deren Kinetik, Segregationsphidnomene und eine all-
gemeine Gefiigecharakterisierung an unbestrahlten
Werkstoffen.

Primérelektronenstrahl

Riickstreueiekironen-

Ringdetektor Objektivlinse

Sekundar- Si(Li)-Detektor

elektronen - "
Deteklor fiir EDX-Analyse
y Dike
Objektivlinse Dicke <100 nm
C 1 Transmissions-
elekironen-
Deteklor
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Das Transmissionselektronenmikroskop EM 400(T)
der Fa. Philips ist ein etwas élteres Gerit, das mit einer
Beschleunigungsspannung von 120 kV ein laterales
Aufldsungsvermégen von 0,2 nm erreichen kann. Es
ist gleichfalls mit einer Rastereinheit fiir Sekundir-
elektronen und Transmissionselektronen sowie mit ei-
nem energiedispersiven Rontgenspektrometer (EDX)
versehen. Es ist in den Heillen Zellen des Kernfor-
schungszentrums aufgestellt und dient zu Untersu-
chungen an bestrahlten metallischen Werkstoffen.
Hauptanwendungsgebiete sind die Gefiigeanalyse
strahlengeschidigter Stihle, wie Porenschwellen, be-
strahlungsinduzierte Ausscheidungen und neutronen-
induzierte Heliumblasen.

1.2.2 Elementanalyse

Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung
von Werkstoffen in Mikrobereichen werden element-
spezifische Signale verwendet, die durch die Wechsel-
wirkung eines Primérstrahls mit der Oberfliche ent-
stehen und eine qualitative und quantitative Analyse
der angeregten Volumina erméglichen. Bei der Viel-
falt der Kombinationen von Primirstrahl und Nutzsi-
gnal haben sich die Rontgen-, Auger- und Ionenmi-
krosonde kommerziell durchgesetzt.

Im IMF werden drei Rontgen-Mikrosonden mit wel-
lenldngendispersiver Analyse der Rontgenstrahlung
(WDX) unter Verwendung von Linearspektrometern
(s. Abb. 8) zu Untersuchungen an metallischen und
keramischen Werkstoffen und an unbestrahlten und
bestrahlten Kernbrennstoffen eingesetzt, Die Ront-
gen-Mikrosonde Camebax Microbeam der Fa. Came-
ca ist ein rechnergesteuertes Geridt der sog. dritten
Generation, mit dem quantitative Analysen in Berei-

Primdrelektronenstrahl

Kristall

Obieklivlinse@

Probe ==

y Detektor

Abb. 8: Prinzip des Linearspektrometers der Rontgen-
Mikrosonde mit konstantem Abnahmewinkel und
drehbarem Monochromatorkristail bei Erflillung der
Rowland-Bedingungb =2-R-sin 8
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Tab. 1: Leistungsdaten der im Kernforschungszentrum
betriebenen Mikrosonden

Geriit Rontgen-M.  Aunger-M. Ionen-M.
Primirstrahl Elektron Elektron Ion

Signal Photon Elektron Photon, Ion
Elementbereich = Bor = Lithium > Wasserstoff

Spektr. Aufl.-Verm. AE/E=0,001 AE/E=0,005 AM =1

Laterales Aufl.-Verm. 2 um < 100 nm 2 um

Informationstiefe 1 ym 1 nm < 10 ym

Nachweisgrenze 102 % 1% =>104%

Genauigkeit gut zufrieden- miBig
stellend

chen mit einem lateralen Auflésungsvermogen von
2 um und einer Nachweisgrenze von 0,01 % fiir Ele-
mente der Ordnungszahl Z = 5 durchgefithrt werden
(s. Tab. 1). Ferner ist die Bestimmung von Konzentra-
tionsprofilen iiber grofBere Abstidnde moglich, die als
voll digitalisierte Step-Scans on-line graphisch darge-
stellt werden. Gemessene relative Intensititen werden
on-line durch eine ZAF-Korrektur in Massenkonzen-
trationen umgerechnet. Die Hauptaufgabengebiete
sind die chemische Analyse von Korrosionsvorgingen
und Festkorperreaktionen sowie die Untersuchung
der Zusammensetzung gesputterter Schichten und des
Ausscheidungsverhaltens von Dotierungselementen,
ferner Arbeiten zur Diffusion und Konstitution mehr-
komponentiger Systeme.

Die Réntgen-Mikrosonden JRXA 50 der Fa. Jeol und
MS 46 der Fa. Cameca sind idltere Gerite, die fiir
radioaktive Strahlung abgeschirmt sind und in den
HeiBlen Zellen zur quantitativen Analyse unbestrahl-
ter und bestrahlter plutoniumhaltiger Kernbrennstof-
fe sowie anderer spaltprodukthaltiger Materialien des
Brennstoffkreislaufs dienen [1]. Die biologische Ab-
schirmung erlaubt Untersuchungen an Proben mit ei-
ner y-Dosisleistung bis zu 10 mSv/h in 30 cm Ab-
stand. Mit einem im IMF erarbeiteten ZAF-Korrek-
turprogramm werden die gemessenen relativen Inten-
sitdten off-line in Massenkonzentrationen umgerech-
net.

Das Auger-Elektronenspektrometer PHI 600 der Fa.
Perkin-Elmer hoher lateraler Auflésung wird zusam-
men vom IMF und dem Institut fiir Technische Physik
(ITP) als Auger-Mikrosonde fiir volumen- und ober-
flichenanalytische Untersuchungen betrieben. Die
aus einer Tiefe der Oberfldche von etwa 1 nm austre-
tenden Auger-Elektronen werden von einem Zylinder-
spiegelanalysator nachgewiesen (s. Abb. 9); das latera-
le Auflésungsvermogen fiir Elementanalysen liegt im
Routinebetrieb bei 100 nm (s. Tab. 1). Durch eine
Duoplasmatron-Ionenquelle als Zusatzeinrichtung
wurde das Gerit zu einem flichenabbildenden Sekun-
ddrionenmassenspektrometer mit 5 um lateraler Auf-
l16sung erweitert. Mit den Sputtereigenschaften dieser
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Abb. 9: Schematischer Aufbau einer Auger-Mikroson-
de mit Zylinderspiegelanalysator

Quelle kénnen Tiefenprofile bis zu einigen um durch
simultane Analyse der Auger-Elektronen gewonnen
werden (Arbeitsweise als volumenanalytisches Gerit).
Die Quantifizierung erfolgt empirisch unter Verwen-
dung von Materialien dhnlicher und bekannter Zu-
sammensetzung [2]. Fiir typische oberflichenanalyti-
sche Arbeiten im Submikrometerbereich werden die
Proben in der Analysenkammer unter UHV gebro-
chen, Die Hauptarbeitsgebiete sind Grenzflichenun-
tersuchungen an mehrphasigen Hartstoffen und Su-
praleiterfilamenten, Analysen an extrem diinnen ge-
sputterten Einlagen- und Viellagenschichten sowie an
stark oxidationsempfindlichen Materialien, ferner
Untersuchungen zu Korrosions- und Massetransport-
erscheinungen an metallischen Werkstoffen in Fliis-
sigmetallkreisliufen.

Die Ionenmikrosonde des Instituts fiir Kernphysik
(IK) wurde in Eigenentwicklung aufgebaut [3]. Pri-
mérionen (H, D, He) werden am 3,75 MV-Van de
Graaff-Beschleuniger erzeugt und treffen nach Kolli-
mation mit nachfolgender Fokussierung des ablenk-
baren Strahls mit einem kleinsten Durchmesser von
2 pm auf das zu untersuchende Objekt. Der Element-
nachweis erfolgt fiir Wasserstoff durch elastischen
Stof} in Vorwértsrichtung (ERD), iiber prompte Kern-
reaktionen fiir den Ordnungszahlbereich 2 < Z < 15,
der durch die Coulombschwelle begrenzt ist, oder iiber
Rutherford-Riickstreuung fiir Z > 3. Die Nachweis-
empfindlichkeit ist sehr stark elementabhingig und
liegt zwischen 10 pg/g und 100 mg/g. Fiir Elemente
mit Z = 14 wird die protoneninduzierte Réntgenstrah-
lung (PIXE) zum Elementnachweis herangezogen;
die hohe Nachweisempfindlichkeit liegt bei 1 pg/g
(s. Tab. 1). Zerstorungsfreie dreidimensionale ortsauf-
geloste Elementanalysen von leichten Elementen kon-
nen in Werkstoffen durchgefiihrt werden durch die
Energieanalyse der geladenen Teilchen, die aus Kern-
reaktionen oder Streuprozessen stammen. Ausge-
wihlte Haupteinsatzgebiete sind Spurenanalysen im

pum-Bereichen an Stdhlen, Korrosionserscheinungen
des Lithiums, die dreidimensionale Bestimmung von
Wasserstoff in Festkérpern, Die Arbeiten erstrecken
sich auch auf Fragestellungen aus Biologie und Medi-
zin,

1.2.3 Analytik in der Oberflidchenchemie

Wenn Reaktionen auf Festkorpern als Oberflichen-
oder Grenzflichenphinomene ablaufen, werden zur
Beantwortung der chemischen Fragestellungen hiufig
oberflichensensitive Verfahren eingesetzt, die neben
dem Elementnachweis auch Informationen tiber den
chemischen Zustand der beteiligten Verbindungen
bzw. iiber die Oxidationsstufen der Komponenten lie-
fern. Hierzu zéhlen vor allem oberflichenanalytische
Methoden mit Informationstiefen von wenigen Mono-
lagen, wie die Rontgen-Photoelektronenspektrosko-
pie (XPS) und die Auger-Elektronenspektroskopie
(AES), die beide Aussagen iiber chemische Bindungs-
zustinde liefern konnen, Daneben werden vielfach
auch ionenspektroskopische Methoden wie die Sekun-
dédrionen-Massenspektroskopie (SIMS) und die erst
seit dem letzten Jahr kommerziell erhéltliche Sekun-
dédrneutralteilchen-Massenspektroskopie (SNMS) we-
gen ihrer hohen Nachweisempfindlichkeit eingesetzt.
Die Verbindung dieser Analysenmethoden mit mate-
rialabtragenden Verfahren (meist Ionenzerstdubung)
ermoglicht zusitzlich zur Oberflichenanalyse die Be-
stimmung der Verteilung von Komponenten senk-
recht zur Probenoberfliche. Da die Methoden sehr
unterschiedliche Informationsgehalte haben und da es
bei der Anwendung einer einzelnen Technik leicht zu
Artefakten kommen kann, die eine korrekte Analyse
storen oder unmdoglich machen, werden hiufig Multi-
methodengeriite eingesetzt, die Untersuchungen an
Oberflachen von Proben in derselben Vakuumkam-
mer mit unterschiedlichen Techniken zulassen.

Elektronenenergie-Analysator
Elektronenquelle

Gaseiniafiventil
Argon-Sputterkanone

Primérionenquelle

Quadrupol-
Massen-
spekirometer

Rintgen-
strahlen-
quelle

Prézisions- Praparationskammer

Manipulator .
Wasserstoff-Einla

Analysenkammer Titan-Sublimationspumpe

Abb. 10: Schematischer Aufbau eines kombinierten
Rontgen-Photoelektronenspektrometers, Auger-Elek-
tronenspektrometers und Sekundarionen-Massen-
spektrometers zur Analyse von Oberflachen
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Abb. 11: Schematische Darstellung eines Sekundéar-
neutralteilchen-Massenspektrometers mit Hochfre-
quenzplasma-Anregung, INA-3 der Fa. Leybold

Im Institut tir Radiochemie (IRCH) sind vier ober-
flachenanalytische Anlagen installiert: Zwei Geriite
der Fa. VG Instruments vereinen die Methoden
XPS, AES und SIMS (schematische Darstellung in
Abb. 10), das dritte der Fa. Leybold die Methoden
XPS, SIMS und SNMS. Als vierte Anlage steht ein
spezielles SNMS-Geridt hoher Empfindlichkeit der
Fa. Leybold zur Verfiigung. Abbildung 11 zeigt Auf-
bau und Wirkungsweise dieses Geriits.

Mit der XPS wird die Oberfliche von Festkérperpro-
ben durch charakteristische Al Ka- bzw. Mg Ka-
Rontgenstrahlung mit etwa 8 mm Strahldurchmesser
zur Emission von Photoelektronen der Komponenten
angeregt, die in einem elektrostatischen hemisphiri-
schen Sektorfeldanalysator spektroskopiert werden.
Der Elementnachweis erfalgt anhand der charakteri-
stischen Bindungsenergie der Photoelektronen, Bin-
dungszustinde werden aus der Verschiebung der Li-
nienlage ermittelt, die bis zu etwa 10 eV betrigt und
vielfach oberhalb des spektralen Auflésungsvermo-
gens liegt, das fiir das Gerit ohne Kristallmonochro-
mator 1,3 eV betrdgt. Eine Tiefenprofilanalyse ist
durch grofiflachiges Absputtern mit einer Primirio-
nenquelle moglich. Das Gerit wird zur Untersuchung
von Oberflachenzustinden und von Adsorptions- und
Reaktionsvorgéngen an Festkdrperoberflichen einge-
setzt [4], z. B. Wechselwirkung von Jod mit Reaktor-
materialien, Korrosion von Werkstoffen fiir die Wie-
deraufarbeitung und Abfallbehandlung,

Das zweite Multimethodengeridt mit XPS, AES und
SIMS wird derzeit vor allem zu Messungen an be-
strahlten Metallproben fiir Korrosionsuntersuchun-
gen sowie zu Experimenten mit hochradioaktiven
Feedkldrschlammproben aus der Wiederaufarbeitung
abgebrannter Kernbrennstoffe eingesetzt. Zur Hand-
habung dieser Proben wurde eine spezielle Préipara-
tionskammer entwickelt, die in einer Handschuh-Box
installiert ist und eine Einschleusung der Proben ohne
weiteren Atmosphérenkontakt in das UHV des Spek-
trometers zuldfBt. Mit der AES werden unter weitge-
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hender Verwendung derselben Spektrometerkompo-
nenten (UHV-System, Elektronenspektrometer, Pri-
mirionenquelle, Probenmanipulator) in den beiden
Multimethodengeriiten Oberflichenanalysen mit ei-
ner lateralen Auflosung von 0,5 um und Tiefenprofil-
analysen durchgefiihrt. Eine Rastereinrichtung gestat-
tet dariiber hinaus die Aufnahme von Elementvertei-
lungsbildern. Durch das schlechtere spektrale Aufls-
sungsvermogen von etwa 5 eV ist die AES zur Unter-
suchung von Bindungszustinden weniger gut geeig-
net. Haupteinsatzgebiete sind Korrosionsprobleme
und die Diffusion in Reaktions- oder Passivschichten.

Die massenspektrometrischen Verfahren SIMS und
SNMS basieren auf der Analyse von Fragmenten, die
durch Priméirionenbeschuf} (E < 5 keV) aus den ober-
sten Atomlagen einer Oberfliche herausgeschlagen
werden. Wihrend die Sekundérionen zur Massenana-
lyse einem Quadrupolmassenspektrometer unmittel-
bar zugefithrt werden, erfordern die Sekundéirneutral-
teilchen im SNMS zuvor eine Plasma- oder Elektro-
nenstrahl-Nachionisation auflerhalb des Proben-
raums, Das laterale Auflésungsvermogen in diesen
Geriiten ist derzeit auf ca. 100 um begrenzt, jedoch
kann durch die niedrigen BeschuBlenergien bei der
Plasma-Nachionisation ein sehr ebener Abtrag mit
einer Tiefenauflésung von etwa 10 nm erreicht wer-
den, Das SNMS ist fiir quantitative Elementaranaly-
sen einsetzbar; die Nachweisgrenze liegt bei wenigen
pg/g. Durch die Detektion mehratomiger Fragmente
konnen Bindungspartner und chemische Verbindun-
gen ortsaufgeldst identifiziert werden. Gegenwirtig
liegt der Schwerpunkt des Einsatzes auf der Entwick-
lung von Methoden zur Charakterisierung von kom-
plexen Feststoffgemischen mit dem Ziel der quanti-
tativen Analyse von Umweltproben, wie z. B. Aeroso-
len.

Auller den beschriebenen oberflichenanalytischen
Methoden steht dem Kernforschungszentrum noch ei-
ne Vielzahl weiterer analytischer Instrumente zur Ver-
fiigung. Neben einer Reihe von optischen, rontgen-
spektrometrischen und massenspektrometrischen Me-
thoden verdient das im Eigenbau hergestellte photo-
akustische Spektrometer besondere Beachtung. Eine
Zusammenstellung des analytischen Potentials des
IRCH findet sich in [5].

1.2.4 Strukturanalyse

Die experimentellen Einrichtungen zur Strukiurana-
lyse durch Réntgenbeugung an Festk6rpern, wie Un-
tersuchungen zur Statik und Dynamik der Kristallgit-
ter, sind standardmiBig vertreten und sollen nicht ni-
her behandelt werden. Ausgewihlte Untersuchungs-
methoden mit Hilfe der Neutronenstreuung, wie sie
vom Institut fiir Nukleare Festkorperphysik (INFP)
angewandt werden, verdienen jedoch besondere Be-
achtung.
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Abb. 12: Neutronen-Flugzeitspektrometer zur Bestim-
mung von Schwingungszustandsdichten und dynami-
schen Strukturfaktoren

Im Siloe-Reaktor des CEN Grenoble wird das INFP
das Flugzeitspektrometer an einem thermischen Neu-
tronenstrahl wieder in Betrieb nehmen, das zwischen
1982 und 1988 im Melusine-Reaktor eingesetzt wor-
den war. Es ist ein Hybrid-Flugzeitspektrometer mit
zwei Untergrund-Choppern, gekriitmmten Monochro-
matorkristallen fiir den Energiebereich zwischen 0,005
und 0,12 eV und einem schnellaufenden Fermi-Chop-
per. Das Sekundirspektrometer ist mit einer Doppel-
reihe von 312 Zihlrohren in einem 80°-Streuwinkel-
sektor ausgeriistet, der in einem Streuwinkelbereich
von 0 bis 130° positioniert werden kann, sieche Abbil-
dung 12 [6]. Das Gerit wird vor allem zur Bestim-
mung der Schwingungszustandsdichte (DOS) von Po-
lykristallen und amorphen Festkorpern und des dyna-
mischen Strukturfaktors S(Q,w) von Fliissigkeiten
und amorphen Festkorpern eingesetzt, Das INFP be-
treibt ferner im Orphee-Reaktor des CEN Saclay ein
Dreiachsen-Spektrometer an einem thermischen Neu-
tronenstrahl [6]. Das Geriit dient hauptsichlich zur
Bestimmung der Phononendispersion in Einkristal-
len, in einigen Fillen wird es auch zur Messung von
Eigenspannunger. in Werkstiicken oder als Zweiach-
sen-Pulverdiffraktometer verwendet.
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1.3 Diinne Schichten

Oberflachen- und Grenzflichenphinomene spielen ei-
ne wesentliche Rolle bei der Bewertung und Verbesse-
rung zahlreicher Materialeigenschaften. Durch die
Kenntnis der Struktur und Dynamik von Oberflichen
und der Zusammensetzung und Fehlordnung oberfli-
chennaher Bereiche k6nnen die Reaktionsmechanis-
men, die bei der Bildung neuartiger schichtférmiger
Materialien mit besonderen physikalischen Eigen-
schaften auftreten, erklirt werden. Die Herstellung
derartiger Materialien in Form von diinnen Schichten
auf festen Substraten und die Verinderung oberfli-
chennaher Bereiche kompakter Materialien erfolgen
nach verschiedenen Methoden, wie die Ionenimplan-
tation, die Epitaxie oder die Abscheidung von Schich-
ten aus der Gasphase durch chemische Reaktion
(CVD) oder durch Kathodenzerstiubung (PVD). Ein
gemeinsames Merkmal dieser Verfahren sind hohe
Abschreckraten, die es ermoglichen, metastabile
Strukturen einzufrieren. Zur Untersuchung der ato-
maren Strukturen sowie der Fehlordnung, Phasenbil-
dung und chemischen Zusammensetzung wird eine
Reihe von etablierten Analysenmethoden, wie z. B.
Ionenriickstreuung, Channelling-Spektroskopie,
Roéntgen- und Elektronenbeugung, Auger-Spektro-
skopie und Rontgen-Mikroanalyse, eingesetzt (s. auch
Beitrdge 1.1 und 1.2). Im folgenden werden ausge-
wihlte Beispiele aus den im Kernforschungszentrum
z.Z. bearbeiteten Gebieten lTonenimplantation und
Schichtherstellung néher erldutert.

1.3.1 Ionenimplantation

Im Institut fiir Nukleare Festkorperphysik (INFP)
werden Materialien durch Ionenimplantation mit Teil-
chen einer Energie im keV- und MeV-Bereich bis zu
einer Tiefe von einigen um beschossen, Im Gegensatz
zu den iiblichen Grenzwerten, wie sie durch die L&s-
lichkeit oder die Diffusionsgeschwindigkeit bei Legie-
rungs- und Diffusionsverfahren vorgegeben sind,
kann dabei jedes Element mit einer Vielzahl von Ma-
trixelementen kombiniert werden. Durch die Implan-
tation von Fremdatomen werden die physikalischen
Eigenschaften der Festkorper und Oberflichen beein-
flufit. Mechanische, optische, elektrische, magnetische
und supraleitende Eigenschaften kénnen durch eine
gezielte Dotierung von Fremdatomen veridndert wer-
den. Anzahl und Reichweite der implantierten Ionen
und damit deren Konzentrationsverlauf werden auf
diese vorteilhafte Weise extern kontroiliert,

Im Abbremsprozef} verlieren die Ionen ihre Energie
liber inelastische Wechselwirkung mit den Elektronen
und tiber elastische StéBe mit den Wirtsgitteratomen.
Insbesondere der letztgenannte Prozef fithrt zu einer
lawinenartigen Verlagerung von Wirtsgitteratomen
aus ihren Gitterplitzen. Der zeitliche Verlauf der
Stoflkaskade wird in drei Bereiche eingeteilt: Die Ver-
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lagerung der Atome erfolgt in etwa 10 s. Dieser
Verlagerungsphase folgen die Relaxationsphase (=
10-25), in der benachbarte Frenkelpaare rekombinie-
ren, und die Abkiihlphase (=10 s), in der weitere
Diffusionsspriinge zur Rekombination auch entfernt
liegender Frenkelpaare fithren kénnen. Die genaue
Kenntnis der Kaskadenprozesse ist die Voraussetzung
fiir ein grundlegendes Versténdnis fiir die Gitterplatz-
besetzung und fiir die Bildung metastabiler Phasen
durch Ionenimplantation. Die Bildung amorpher
Phasen durch Ionenimplantation wird im Beitrag 3.2
behandelt. Nachfolgend werden die Untersuchungen
zur Gitterplatzbesetzung und einige Bestrahlungser-
gebnisse beschrieben.

Mogliche Mechanismen, die die Gitterplatzbesetzung
bestimmen, sind Ersetzungssttfie, spontane Rekombi-
nation in der Relaxationsphase der Kaskade, die als
ein uiiraschneiies Abschrecken aus elner fitissigkeiis-
dhnlichen, dichten Kaskade gedeutet werden kann,
und die Wechselwirkung mit Punktdefekten in der
Abkiihlphase der Kaskade und in Temperaturberei-
chen, in denen diese Punktdefekte frei beweglich sind.
Zur Untersuchung dieser Fragen wurden verschiedene
Ionen in Aluminium-, Vanadin- und Eisen-Einkristal-
le bei 5, 77 und 293 K implantiert, die Gitterplitze
wurden durch Channelling-Spektroskopie bestimmt.
Die Untersuchungen zeigen, dafl der bestimmende
Mechanismus fiir die substitutionelle Gitterplatzbe-
setzung eine spontane Rekombination in der Relaxa-
tionsphase der Kaskade ist. Eine Verlagerung aus dem
substitutionellen Gitterplatz erfolgt danach durch
Wechselwirkung mit Punktdefekten im Abkiihlbe-
reich der Kaskade oder durch frei bewegliche Punki-
defekte bei hoheren Temperaturen. Die Wahrschein-
lichkeit, daB} eine Wechselwirkung statifindet, ist von
der Losungswirme und der Volumenfehlanpassung
des implantierten Systems abhingig, s. Abb. 13 [1].
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Abb. 13: Substitutioneller Anteil verschiedener lonen
implantiert in Aluminium als Funktion der Volumen-
fehlanpassungsenergie



Bei Bestrahlungsexperimenten ist die Reichweite der
einfallenden Tonen groBer als die Dicke der zu unter-
suchenden Schicht. Da deren atomare Zusammenset-
zung nicht gedndert wird, kann man den Einfluf} der
Strahlendefekte auf die physikalischen Eigenschaften
des Materials getrennt untersuchen, Im Vordergrund
stehen Experimente zum Bestrahlungsverhalten von
oxidischen Hochtemperatursupraleitern. Bereits bei
einer relativ geringen deponierten Energiedichte (0,03
dpa) verlieren die Schichten ihr supraleitendes Verhal-
ten. Mit wachsender Bestrahlungsdosis erfolgt der
Ubergang von einem metallischen in einen halbleiten-
den, strukturell stark gestérten Zustand. Oberhalb
150 K wird eine Erholungsstufe beobachtet. Die be-
strahlungsinduzierte Phasentransformation wird auch
zur Strukturierung, d. h. zur Herstellung feiner Linien
fiir die Messung des kritischen Stromes verwendet.

1.3.2 Herstellung diinner Schichten fiir oxidische
Hochtemperatursupraleiter

Der Einsatz vieler supraleitender Materialien, wie z. B.
Leiter, SQUIDS (Superconducting Quantum Interfe-
rence Devices), Mikrochips oder Josephson-Elemen-
te, ist nur mdglich, wenn die Supraleiter in Schichten
mit einer Dicke von etwa 1 um hergestellt werden
kénnen, Im allgemeinen werden diinne Schichten von
mehrkomponentigen Materialien durch die Methoden
des gleichzeitigen Aufdampfens im Hoch- oder Ultra-
hochvakuum, durch Molekularstrahlepitaxie, durch
Chemical-Vapor-Deposition (CVD) oder durch Ka-
thodenzerstdubung (PVD) hergestellt.

Im INFP wird die Methode der Kathodenzerstiubung
(’Sputtering’) bevorzugt eingesetzt. Wenn einmal die
richtige Zusammensetzung des Kathodenzerstiu-
bungstargets und die Herstellungsbedingungen fiir die
gewlinschten Schichten gefunden sind, kann nach den
bisherigen Erfahrungen eine Vielzahl von Proben mit
gut reproduzierbarer Qualitit pripariert werden, Die
Zusammensetzung der Schichten wird dabei mit Hilfe
der Ionen-Riickstreuspektroskopie bestimmt (s. Bei-
trag 1.1). Die Nachteile der Kathodenzerstiubung be-
ruhen vorwiegend darauf, daf schnelle, energetische
Teilchen auf die Schicht treffen und das Schichtwachs-
tum wesentlich beeinflussen. Im INFP wurde in der
Folge eine Hohlkathodenmagnetron-Sputtereinrich-
tung entwickelt, mit der auf mehreren Wegen der Fluf}
schneller Teilchen zur Schichtoberfliche eingedimmt
wird. Damit kann bei héheren Driicken, z. B. 1 mbar,
die Entladung an der richtigen Stelle aufrechterhalten
werden. Durch hochwirksame Magnete werden die
Kathodenspannung und damit die Energie der schnel-
len Teilchen auf vergleichsweise sehr niedrige Werte
um 100 V herabgesetzt. Zusitzlich bewirkt eine beson-
dere Geometrie, z. B. eine Zylinderkathode, daB
schnelle Teilchen die Schichtoberfliche aus geometri-
schen Griinden nicht mehr erreichen [2]. Mit dieser
Einrichtung kénnen diinne Filme mit sehr hoher Re-

produzierbarkeit in zwei Teilschritten hergestellt wer-
den. Im ersten Schritt wird die Schicht unter Zugabe
von Sauerstoff bei hohen Substrattemperaturen reak-
tiv in der richtigen Struktur abgeschieden. Im zweiten
Schritt wird bei etwa 400°C und po,=1 bar noch
fehlender Sauerstoff in die Schicht interkaliert, Der
wichtigste Verfahrensparameter ist die Substrattem-
peratur wihrend der Deposition.
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Abb. 14. Einsatztemperatur der Supraleitung und FuB-

punkt der Sprungkurve von YBa,CuzO;-Schichten als

Funktion der Abscheide(Substrat)-Temperatur; die

obere Darstellung gilt fur (100)-SrTiO5-Substrate, die

untere Darstellung flir Zr(Y)O,-Substrate

Abbildung 14 zeigt die Ubergangstemperatur zur Su-
praleitung fiir YBa,CuzO;-Schichten als Funktion der
Substrattemperatur fiir SrTiO3- und Zr(Y)O,-Sub-
strate. Auf beiden werden optimale Schichten bei
Temperaturen um 800°C erzeugt. Auf ZrO, erhalt
man oberhalb von 820° C keine Supraleitung mehr, da
sich durch eine Reaktion der Schicht mit dem Substrat
neue Oxidphasen mit hohem Zirkonanteil bilden, die
elektrisch isolierendes Verhalten zeigen. Auf SrTiO,
wachsen die Schichten in hohem Grade epitaktisch
mit der c-Achse senkrecht zur Schichtebene, wie durch
Rontgenbeugung und durch Riickstreu- und Channel-
ling-Messungen nachgewiesen werden konnte (s. Bei-
trag 1.1). Auf Zr(Y)O, und auf nichtorientierten
Al,Os-Substraten wachsen die Schichten hochgradig
texturiert ebenfalls mit der c-Achse senkrecht zur
Schichtebene auf. Diese Art der Epitaxie bzw. Tex-
turierung ist zur Erzielung hoher kritischer Strom-
dichten von Bedeutung. Abbildung 15 zeigt die kriti-
sche Stromdichte von YBa,Cuz;O,; auf SrTiOs-,
Z1(Y)O,- und Al,O4-Substraten als Funktion der auf
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Abb. 15: Kritische Stromdichte j; als Funktion der re-
duzierten Temperatur von YBa,Cu;0;-Schichten, die
auf verschiedene Substrate deponiert wurden

die kritische Temperatur T. reduzierten Temperatur.
Man erkennt, dafl mit SrTiO; und Zr(Y)O, hohe kriti-
sche Strome erzielt werden, wihrend dies fiir Al,O;4
trotz vergleichbarer Texturierung nicht der Fall ist.
Ein moglicher Grund dafiir ist eine Reaktion der
YBa,Cu;0,-Schicht mit dem Substrat, die zu einer
Anreicherung der Korngrenzen mit Fremdphasen
fithrt.

Das vorgestellte Zwei-Schritt-Verfahren hat gegen-
tiber dem weltweit haufiger praktizierten Drei-Schritt-
~Verfahren — bei diesem wird die supraleitende Struk-
tur aus einer amorphen Schicht durch Glithen bei
Temperaturen um 900°C erzeugt — unter anderem
den Vorteil, daB die niedrigere ProzeBtemperatur von
ca. 800°C eine geringere Substratreaktion zur Folge
hat. Trotzdem stellen diese schédlichen Substratreak-
tionen sicherlich auch fiir die Zukunft ein zentrales
Problem bei der Diinnschichtherstellung von Hoch-
temperatursupraleitern dar. Dies gilt besonders fiir
das Substratmaterial Silizium, welches naturgemiB im
Blickpunkt des Interesses der Elektronikindustrie
steht. Hier ist es trotz intensiver Bemiithungen bisher
noch nicht gelungen, bei 77 K annehmbare Stromdich-
ten zu erzielen.

1.3.3 PVYD-Hartstoffbeschichtungen

Hartstoffbeschichtungen finden insbesondere Anwen-
dung als Schutzschichten gegen Verschleif, Korro-
sion, Oxidation und Wirme. Um die Grundmateria-
lien aufzubringen, werden sehr unterschiedliche Ver-
fahren eingesetzt, Eine niitzliche Unterscheidung der
Beschichtungsverfahren erreicht man durch die jewei-
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lige Abscheideform. So gibt es Verfahren mit atoma-
rer Abscheidung, Partikelabscheidung oder Aufbrin-
gung kompakter Materialien. Insbesondere die ato-
mare Abscheidung bietet eine Vielfalt von Moglich-
keiten zur Erzeugung spezieller neuartiger Schichtma-
terialien oder Schichtkonzeptionen, die man nach der
Abscheidetemperatur unterteilen kann. Die ,,Physical
Vapor Deposition“-Verfahren (PVD) sind typische
Tieftemperaturbeschichtungsverfahren. Sie gewinnen
zunehmend an Bedeutung auch auf Gebieten, auf de-
nen bisher ,,Chemical Vapor Deposition“-Verfahren
(CVD) vorherrschten. Die Griinde hierfiir sind einer-
seits die Vorteile der Beschichtung bei tiefen Tempera-
turen (keine Beeinflussung der Substrateigenschaften,
keine Mafdnderungen, geringe thermische Spannun-
gen), andererseits die Moglichkeiten zur Herstellung
maBgeschneiderter Schutzschichten unter Umgehung
der durch die chemische Gleichgewichtsthermodyna-
mik auferiegien Einschrankungen.

Auf dem Gebiet der kompakten Materialien ist unser
Wissen tiber die Zusammenhénge zwischen Stoffauf-
bau, Gefiige, Eigenschaften und Anwendungsverhal-
ten in den letzten 25 Jahren stark angewachsen. Diese
Kenntnis fithrte schlieBlich iiber eine wissenschaftlich
orientierte Werkstoffentwicklung zu neuen, verbesser-
ten Materialien. Auf dem noch relativ jungen Gebiet
der Entwicklung von Schutzschichten ist man noch
nicht so weit fortgeschritten, und viele Verbesserun-
gen werden bisher vorwiegend empirisch erarbeitet. Es
liegt jedoch nahe, das spezielle Wissen auf dem Gebiet
der kompakten Materialien gezielt fiir die Schichtent-
wicklung zu nutzen, wodurch sich neuartige Schicht-
konzeptionen ergeben, die im Institut fiir Material-
und Festkorperforschung (IMF) bearbeitet und nach-
folgend kurz dargestellt werden.

Definition und Hintergrund neuerer Konzepte

Potentielle Materialien fiir Schutzschichten gehéren in
der Regel einer der Hartstoffgruppen-an. Um aus der
groBen Zahl den giinstigsten Hartstoff fiir bestimmte
Anforderungen auszuwihlen, miissen die geforderten
bzw. angestrebten Schichteigenschaften spezifiziert
werden, die in vereinfachter und schematischer Weise
in Abbildung 16 zusammengestellt sind. Da diese Ei-
genschaften mit einem Schichtmaterial nicht zu errei-
chen sind, versucht man, durch geeignete Schichtkon-
zeptionen den gewiinschten Vorstellungen nédher zu
kommen [3]. Hierfiir bieten sich Méglichkeiten an,
wie sie auch in kompakten Materialien zur Festigkeits-
oder Zihigkeitssteigerung iiblich sind, z. B. Mischkri-
stallverfestigung, mehrphasige Gefiige, hohe Grenz-
flichenanteile oder aber schichtspezifische Konzep-
tionen, wie Gradienten- oder Viellagenschichten.
Auch ganz neue metastabile Schichtmaterialien, die
Eigenschaften unterschiedlicher Hartstoffgruppen
vereinen kdnnen, sind in dieser Beziechung eine aus-
sichtsreiche und interessante Alternative.



— hohe Stabilitét (chem. Wechselwirkungen)
— hohe Festigkeit (mech. Wechselwirkungen)
— Bindungscharakter verschieden von
Kontakimaterialien
(tribologische Wechselwirkungen)

- Abbau von Spannungen
{Maglichkeit energieverzehrender Vorgénge
ohne Schichtversagen)

— Auswahl optimaler (ev. metastabiler)
Schichtmaterialien

Substrat

~ Ahmiicher Bindungscharakier von
Schicht und Substrat

— besondere, gerichtete Bindungen

~ Minimierung thermischer Spannungen

Abb. 16: Angestrebte Eigenschaften und Verhalten
des Verbunds Schicht-Substrat von PDV-Beschich-
tungen

Mehrkomponentige Mischphasen

Die metallischen Hartstoffe sind untereinander weit-
gehend mischbar, Mischungsliicken treten bei tieferen
Temperaturen auf. Sowohl Mischkristallverfestigung
als auch beginnende Entmischung fithren im kompak-
ten Material teilweise zu beachtlichen Hértesteigerun-
gen. Beide Moglichkeiten der Eigenschaftsoptimie-
rung wurden auch in Schichten realisiert [4]. So ergibt
sich z. B. in einer (Ti,Hf)N-Schicht ein ausgeprigtes
Hértemaximum, das einer Mischkristallverfestigung
— moglicherweise gekoppelt mit beginnender Entmi-
schung — zugeschrieben werden kann. Auch Misch-
karbidschichten (Ti,W)C oder Karbonitridschichten
Ti(C,N) unterschiedlicher Zusammensetzung, die mit
geteilten Targets hergestellt wurden, zeigen ein Hiirte-
maximum und gleichzeitig einen erhéhten RiBausbrei-
tungswiderstand.

Gradientenschichten

Gradientenschichten werden so aufgebaut, da auf
dem Substrat zuerst eine gut haftende Hartstoffinnen-
schicht mit relativ hohem metallischen Bindungsanteil
aufgebracht wird, die danach homogen in eine stabile,
wechselwirkungsarme AuBenschicht iibergeht. Wenn
man die Eigenschaften der Karbide der Ubergangsme-
talle bewertet, hat WC den héchsten metallischen Bin-
dungsanteil und TiC den groBten Anteil an gerichteter
Bindung, was sich in charakteristischer Weise in den

Eigenschaften widerspiegelt. Beim Ubergang vom
Karbid zum Nitrid nimmt der nichtmetallische Cha-
rakter, der wechselwirkungsarmes Verhalten erwarten
146¢t, weiter zu. Es bot sich also an, eine Gradienten-
schicht WC(innen)-TiC-TiN(auflen) abzuscheiden.
Um den EinfluB der richtigen Reihenfolge der Schicht-
materialien zu priifen, wurde auch die gegenliufige
Materialabfolge TiN(innen)-TiC-WC(auflen) abge-
schieden. Versagensversuche mit Hilfe des sogenann-
ten Scratch-Testers zeigten ein Schichtversagen in
der feinkristallin abgeschiedenen (W, Ti)C-Schicht bei
der WC(innen)-TiC-TiN-Gradientenschicht, jedoch
Grenzflachenversagen an der Substrat/TiN-Grenz-
fliche bei der umgekehrten Schichtfolge. Besonders
deutliche Unterschiede treten bei der Bearbeitung von
Stahl im unterbrochenen Schnitt auf; hier ist die richti-
ge Materialabfolge in der Gradientenschicht der soge-
nannten falschen Abfolge um den Faktor 3 iiberlegen,
und es werden ausgezeichnete Werte erreicht, wie z. B.
auch bei Viellagenschichten.

Viellagenschichten

Ziel der Beschichtung ist in den meisten Fillen auch
Schutz vor den Folgen mechanischer Belastungen. Be-
trachtet man in stark vereinfachter Form die Abhiin-
gigkeit des abrasiven VerschleiBwiderstands fiir unter-
schiedlichste kompakte Materialien von der Bruchzi-
higkeit, so wird ein maximaler VerschleiBwiderstand
bei einer bestimmten giinstigen Kombination von
Harte und Zéhigkeit beobachtet. Bei kompakten kera-
mischen Materialien errreicht man fiir feinkorniges,
mehrphasiges Gefiige mit hoher Zahl von Phasengren-
zen eine Zihigkeitssteigerung und somit eine giinstige
Beeinflussung des VerschleiBbwiderstands. Ein dhnli-
ches Verhalten konnte bei Schichten nachgewiesen
werden, bei denen Phasengrenzen parallel zur Sub-
stratoberfliche in Form von Viellagenschichten er-
zeugt wurden.

In systematischen Untersuchungen wurden fiir die
Schichtsysteme TiC/TiB,, TiN/TiB, und TiC/TiN
Viellagenschichten zwischen 10 und 1000 Einzellagen
in einer Gesamtschichtdicke von 5 um durch Magne-
tronsputtern hergestellt. Es konnte gezeigt werden,
daB bei einer bestimmten Anzahl von Einzelschichten
zwischen 100 und 200 ein optimales Verhalten des
RiBBausbreitungswiderstands und des Verschleifiver-
haltens insbesondere bei unterbrochenem Schnitt er-
reicht werden kann. Durch Auger-Spektroskopie un-
ter kontinuierlichem Abtrag der Schichten sowie
durch Rontgenbeugung konnte eine qualitative Be-
schreibung der Einzelschichtiiberginge und der ge-
genseitigen Beeinflussung in Hinblick auf die Orientie-
rung der Einzelschichten erhalten werden. Die ,Pha-
sengrenzen“ sind Durchmischungszonen unterschied-
licher Ausdehnung je nach Schichtkombination (= 1
nm fiir TiN/TiB,, =~ 2 nm fiir TiC/TiB, und 3-4 nm
fiir TiC/TiN). Die Ubergangszonen sind amorph fiir
die nicht mischbaren Schichtverbindungen TiN/TiB,
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Abb. 17: Mogliche RiBablenkung und Spannungsre-
laxation in Viellagenschichten (schematisch)

und TiC/TiB, und bilden einen Mischkristall fiir TiC/
TiN. Bei gleichen Beschichtungsbedingungen ist die
Ausbildung der Grenzflichenzonen empfindlich vom
unterschiedlichen Charakter der sich treffenden
Schichtmaterialien abhingig. Es gibt Hinweise, daf}
Risse an diesen Grenzzonen abgelenkt werden und
damit nicht zur Zerstérung der Schicht fithren, wie
schematisch in Abbildung 17 dargestellt ist. Dies wird
auch durch das Versagensmuster nach einem Ritztest
vermutet, Hier wird ein stufenférmiges Schichtabplat-
zen bei grofer Belastung festgestellt.

Metastabile Schichtmaterialien

PVD-Verfahren sind durch Kondensation der Atome
aus der Gasphase bei Abschreckraten von etwa 1013
K/s charakterisiert. Die Substrattemperatur ist meist
niedrig, so daB’ metastabile Strukturen eingefroren
werden [5]. Die Atome, die bei mehrkomponentigen
Targets homogen durchmischt abgeschieden werden,
miissen lange Wege zuriicklegen, um die Gleichge-
wichtskonstitution zu erreichen; die notwendigen Dif-
fusionswege steigen von der amorphen iiber die unge-
ordnete und die geordnete kristalline Phase bis zum
mehrphasigen Gemisch an. In dieser Reihenfolge ist
auch der Reaktionsablauf bis zum Gleichgewichtszu-
stand zu erwarten. Eine Abschitzung der unter reali-
stischen Bedingungen zu erreichenden Schichtkonsti-
tution ergibt, daf bei einer Hartstoffabscheidung und
Substrattemperaturen unterhalb etwa 500°C die Re-
aktion meist nur bis zur ungeordneten Mischphase
ablauft. Daraus folgt, dall mehrphasige Targetmate-
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rialien in einer metastabilen einphasigen Struktur ab-
geschieden werden, die die Konstitution erfahrungsge-
méf bis etwa 0,3 T, (T = Schmelzpunkt in K) beibe-
hilt. Dieser Wert entspricht bei Hartstoffen einer
méglichen Einsatztemperatur von etwa 1000° C, ohne
daB sich die Schichtstruktur d4ndert. Sie 14t sich unter
bestimmten Voraussetzungen rechnerisch ermitteln.
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Abb. 18: Schematisches PDV-Phasendiagramm der
quasibindren Systeme TiN-AIN,ZrN-AIN und HfN-AIN;
die Ubergénge zwischen den Phasenfeldern sind flie-
Bend

Abbildung 18 zeigt ein derartiges errechnetes und ex-
perimentell in Teilen bestitigtes PVD-Diagramm fiir
die Systeme TiN-AIN, ZrN-AIN und HfN-AIN. Als
Beispiel fiir ein neues metastabiles Schichtmaterial mit
beachtlichen Eigenschaften ist in Abbildung 19 das
Bruchgefiige einer metastabilen kubisch flichenzen-
trierten (Hf,Al)N-Schicht auf einem Hartmetall dar-

Abb. 19: Bruchflaiche des metastabilen kubisch fla-
chenzentrierten HfgsAlgsN-Schichtmaterials



gestellt. Auf diesem Wege kann man also einphasige
metastabile Schichtmaterialien erzeugen, die Verbin-
dungen enthalten, die wegen ihres zu unterschiedli-
chen Bindungscharakters und Eigenschaftsprofils im
kompakten Material nicht herstellbar sind. Die neuar-
tigen Materialien kénnen die Eigenschaften der unter-
schiedlichsten Gleichgewichtsphasen in sich vereinen.
Typische Beispiele hierfiir sind Kombinationen von
metallischen mit kovalenten Hartstoffen, Fiir Schicht-
materialien, wie TiN/AIN, HfN/AIN, TiC/SiC oder
TiN/SiC wurde diese Schichtkonzeption realisiert.

Mehrphasige Schichten

Einphasige, amorph oder kristallin abgeschiedene,
metastabil kondensierte Schichtmaterialien streben
bei einer Wirmebehandlung den Gleichgewichtszu-
stand an. Ist dieser ein mehrphasiges Gemisch, so
lassen sich durch eine gezielte Glithung Kristallitdi-
spersionen in einer amorphen Matrix oder Grenzfli-
chendispersionen in einer kristallinen Matrix herstel-
len. Man kann nanokristalline Schichtmaterialien er-
zeugen und deren Eigenschaften in bestimmter Weise
einstellen und veridndern. Dieses Gebiet steht ganz am
Anfang, aber die bisherigen Untersuchungen im
Schichtsystem TiC/TiB, weisen bereits ebenfalls auf
eine sehr interessante Schichtkonzeption hin.
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1.4 Korrosion

Die Vielzahl korrosiver Einwirkungen auf die Mate-
rialien der Kerntechnik spiegelt sich in der Vielfalt von
Korrosionsuntersuchungen im Kernforschungszen-
trum Karlsruhe wider. Alle namhaften Projekte und
Projektbereiche sind durch diese Arbeiten unterstiitzt
und sehr wesentlich bereichert worden. Vor allem ist
es die Reaktortechnik, fiir die iiber viele Jahre im
Rahmen der Projekte Schneller Briiter und Nukleare
Sicherheit Untersuchungen der Korrosion von Hiill-
und Strukturwerkstoffen der Brennelemente durch die
Kiithlmedien Natrium, Helium, Wasser oder Wasser-
dampf sowie der Vertriglichkeit mit dem Uran-Pluto-
nium-Oxidbrennstoff durchgefiihrt wurden. Fuir das
Fusionsprojekt wurden dhnliche Versuche in fliissigen
Kiithlmedien sowie in fliissigen und festen Brutstoffen
begonnen. Die Arbeiten zum nuklearen Brennstoff-
kreislauf haben das Korrosionsverhalten von Anla-
genwerkstoffen im salpetersauren Milieu der Wieder-
aufarbeitung und von Behiltermaterialien fiir hochra-
dioaktive Abfille im Steinsalz des Endlagers zum In-
halt.

Allen Arbeiten ist gemeinsam, daf} sie von kleinen
Werkstoffproben im Laborversuch ausgehend sich so-
weit wie moglich durch Simulation den realistischen
Anwendungsbedingungen des Reaktors, der Wieder-
aufarbeitungsanlage und des Endlagers annihern
oder sogar in-pile bzw. in-situ durchgefiihrt werden.
Ist das aus vielfiltigen Griinden nicht moglich, wird
besonderes Augenmerk auf die technischen Einsatz-
materialien der genannten Systeme gelenkt, die im
Rahmen einer vertieften Nachuntersuchung den Ge-
brauchszustand oder die Schadensursache erkennen
lassen,

1.4.1 Korrosion durch Fliissigmetalle

Fliissige Metalle sind wegen ihrer guten Wirmetrans-
porteigenschaften und des grofien Temperaturbe-
reichs, in dem sie bei niedrigen Driicken im fliissigen
Zustand vorliegen, attraktive ProzeBfliissigkeiten fiir
Energieumwandlungsvorrichtungen. Einige von ih-
nen haben auch giinstige nukleare Eigenschaften und
sind deshalb fiir den Wérmetransport in Spaltungs-
oder Fusionsreaktoren interessant.

Fliissiges Natrium kann bei Driicken bis zu 4 bar
zwischen 100 und 1000°C als fliissiges Wéarmetrans-
portmedium von ausgezeichnetem Wirmeleitvermo-
gen, niedriger Dichte und Viskositét eingesetzt wer-
den. Da es schnelle Neutronen nicht moderiert, ist es
das Kiithlmittel der Wahl fiir Schnelle Brutreaktoren.
Der Temperaturbereich in einem Kiihlsystem liegt bis
zu 650° C an den Brennelementoberfldchen und unter
400° C nach Abgabe der Wirme an das Wassersystem.
Die Vertriiglichkeit des Natriums mit vielen Werkstof-
fen ist in diesem Temperaturintervall ausgezeichnet,
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Korrosionsprobleme ergeben sich unter besonderen
Bedingungen in Systemen mit unterschiedlichen
Werkstoffen und Temperaturgradienten [1].

In Fusionsreaktoren ist Tritium der energieliefernde
Brennstoff, der im Reaktor selbst erzeugt werden
mul. Quelle ist das Element Lithium, das iiber Neu-
tronenreaktionen Tritium bildet. Lithium kann als
Metallschmelze in Fusionsreaktorblankets eingesetzt
werden, entweder als reines Metall oder als niedrig
schmelzende Legierung mit Blei. Die Metallschmelzen
haben den Vorteil, daB sie nicht nur als ,, Brutstoff* fiir
Tritium, sondern auch als Kiithlmittel dienen kénnen,
wenn sie geniigend schnell umgewilzt werden. Die
Temperaturen in diesen Blankets liegen mit maximal
420 bis 500° C deutlich niedriger als im Schnellbriiter-
kithlkreislauf, die Korrosivitiit des Lithiums und vor
allem der Legierung Pb-17Li ist jedoch bedeutend ho-
her als die des Natriums.

Korrosionsversuche an Werkstoffen fiir den Einsatzin
Schnellen Brittern und Fusionsreaktoren sind daher in
den verschiedenen Fliissigmetallen notig, dabei sind
die Strémungsgeschwindigkeit, Temperatur und Rein-
heit der Schmelze ebenso wichtige Parameter wie der
Temperaturgradient des Systems. Fiir die Korrosions-
untersuchungen werden deshalb Kreisldufe mit um-
laufenden Metallschmelzen bendétigt, die reale Ver-
haltnisse weitgehend zu simulieren erlauben.

Zur Untersuchung der Natriumwirkung auf Struktur-
werkstoffe des Schnellen Briiters sind zwei Kreisliufe
in Betrieb [2]. Sie sind mit Materialpriiffmaschinen
verbunden, so daB} die kombinierte Wirkung von Na-
trium und mechanischer Spannung oder Wechselver-
formung untersucht werden kann. Die Kreisldufe mit
400 Litern umlaufendem Natrium sind mit hochwirk-
samen Reinigungsanlagen versehen, die analytischen

600°C 100°C

Urspriingliche Oberfléche
Materialabtrag
fervitische Schicht

Fenit in Komngrenzen

S. 504 und Lécher
g | Qi Aufkohlungszone
= 15 ML erhihter Hire
Lliddau gy
100
| Hilllrohr -- Korrosion durch Na ]
125 10000 h
5m/s
3,5-9wt-ppm 0

Material: 1.4988 (X8 Cr Ni Mo V Nb 1613)

Abb. 20: Schematische Darsteliung der Korrosions-
vorgange an Hillrohren aus austenitischem Stahl in
stromendem Natrium von 600 und 700°C
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Sonden miissen Sauerstoff in der Konzentration von
1 ppm und Kohlenstoff von 0,1 ppm nachweisen, In
vier Teststringen werden Proben zur Messung des
Zeitstandverhaltens statisch belastet, in zwei Test-
strecken werden die Proben einer Wechseldehnung
unterworfen. Reine Korrosionsuntersuchungen wur-
den an Brennelementhiillrohrproben aus austeniti-
schen Stdhlen oder Flachproben aus Vanadinlegierun-
gen bis 700° C ausgefiihrt, Bis zu dieser Temperatur ist
die Natriumkorrosion an den Stihlen auf 50 um starke
Auflenschichten begrenzt, nur Kohlenstoffaustausch
kann das ganze Hiillrohr betreffen, Vanadinlegierun-
gen erleiden innere Oxidation. Ein im Prinzip gleichar-
tig aufgebauter kleinerer Kreislauf dient fiir Korro-
sionsuntersuchungen an austenitischen und martensi-
tischen Stdhlen und der Vanadinlegierung V3TilSi in
der strémenden Schmelze der Legierung Pb-17Li.

Die abtragende Korrosion durch liissige Meiaiie ist
von der Temperatur und der Reinheit und Strémungs-
geschwindigkeit der Schmelze abhiingig, fiir Natrium
mit einer Stromungsgeschwindigkeit von 3 m/s gilt die
Gleichung

log S = 3,845 + 1,5 log [0] — 3910/T

Dabei ist S die Stirke der abgetragenen Schicht in um,
[O] die Sauerstoffkonzentration im Natrium in pg/g,
und T die absolute Temperatur. In Abbildung 20 wer-
den die Abtragungstiefen und inneren Korrosionsef-
fekte an Hiillrohren bei verschiedenen Temperaturen
miteinander verglichen.

Werden radioaktive Anlagenteile korrodiert, so kann
das Kithlsystem betrichtlich aktiviert werden; die Ele-
mente schlagen sich im kalten Teil nieder. Auch fiir die
Fusionstechnologie sind Untersuchungen der iiberla-
gerten Beanspruchung durch Fliissigmetall und me-
chanische Lasten anstrebenswert, erste Versuche in
stagnierender Schmelze sind abgeschlossen worden.
Die Fliissigmetallkorrosionsuntersuchungen um-
spannten das weite Feld von der physikalischen Che-
mie der Fliissig-Fest-Wechselwirkung iiber die analy-
tische Chemie an Schmelzen und Proben bis zu mecha-
nischen Werkstoffeigenschaften und Testmethoden.

1.4.2 Korrosion durch Wasserdamp{

Unter dem Aspekt der Hochtemperaturoxidation ver-
schicdener Hiillwerkstoffe durch Wasserdampf wur-
den umfangreiche Untersuchungen zur Sicherheit des
leichtwassergekiihiten Druckwasserreaktors (DWR)
und fortgeschrittenen Druckwasserreaktors (FDWR)
sowie zur Entwicklung von Kernreaktoren mit nu-
klearer Dampfiiberhitzung (HDR, DSR) durchge-
fiihrt. Die dafiir benutzten Versuchsanlagen wurden
im Labor- und TechnikumsmaBstab erstellt, auch wur-
de ein Dampfloop im Reaktor FR 2 mitbenutzt. Als



Proben wurden neben Blechen kurze Hiillrohrab-
schnitte, Kriechkapseln und lange, innenbeheizte
Rohre (Einzelstdbe) verwendet. Ihre thermische und
mechanische Beanspruchung erfolgte im Strahlungs-
ofen, in der HF-Induktionsspule, im Autoklaven und
in der Hochdruckteststrecke, Somit wurden isother-
me, temperaturgradiente und -transiente Bedingun-
gen, aber auch isobare, drucktransiente und -zyklische
Zustdnde verwirklicht. Ferner wurden Blechproben
dem NeutronenfluB in strémendem Dampf unterwor-
fen.

Die wesentlichen Aspekte der Werkstoffpriifung wa-
ren im Fall des Zircaloy-4 als Hiillmaterial fiir Leicht-
wasserreaktoren: das kurzzeitige Kiihlimittelverlust-
Storfallverhalten (LOCA) zwischen 900 und 1300°C
und das lingerfristige, bis zu schweren Kernschiden
fithrende Verhalten im System ZrO,/a-Zr(O)/Zry
zwischen 1300 und 1800° C in praktisch drucklosem
Dampf geringer Stromungsgeschwindigkeit. Fiir Cr-
und Cr-Ni-Stihle sowie Nickelbasislegierungen als
Materialien fiir Schnelle Reaktorsysteme waren von
Bedeutung: das langzeitige Normalbetriebsverhalten
zwischen 500 und 800°C und das Stoérfallverhalten
zwischen 900 und 1300° C bei verschiedenen Dampf-
zustinden und Stromungsgeschwindigkeiten.

Als Ergebnis konnte ein ganz wesentlicher Beitrag
zum Ablauf eines hypothetischen DWR-Kiihlmittel-
verluststorfalls hinsichtlich der Kinetik von Oxidation
und Versprédung des Hilllmaterials Zircaloy-4 in
Dampf erbracht werden [3]. Die vielfiltigen Messun-
gen ermoglichten u.a. eine modellmiBige Beschrei-
bung des DWR-Stérfallablaufs und seiner Konse-
quenzen bis hin zu schweren Coreschiiden.

Das Heildampfoxidationsverhalten im Storfall eines
FDWR mit martensitisch-ferritischen oder austeniti-
schen Stihlen als potentielle Hiillmaterialien konnte
fiir den o. g. Temperaturbereich durch parabolische
Funktionen des Wandstirkekonsums gegen die Reak-
tionszeit beschrieben werden, Obwohl die Reaktions-
geschwindigkeiten der gepriiften Werkstoffe dhnlich
sind (Abb. 21), liegt hierbei — im Gegensatz zum
Zircaloy — eine wesentlich hiirtere Stérfall-Tempera-
turbegrenzung aufgrund der niedrigen Schmelzpunkte
der Werkstoffe (ca. 1400° C) und der durch Hochtem-
peraturoxidation im wesentlichen gebildeten Eisen-
oxide (1400 - 1560° C) vor.

Das unter KfK-Mitarbeit aulerhalb und im thermi-
schen Uberhitzer-Reaktor (EVESR, HDR) erprobte
zuverlissige Betriebsverhalten diverser Uberhitzerma-
terialien wurde unter den projektierten Bedingungen
eines Schnellen Brutreaktors (hohere Stableistung,
Dampfstrémungsgeschwindigkeit und hoherer Sy-
stemdruck) {iberpriift und fiir eine Vielzahl héher le-
gierter Stiihle (z. B. Incoloy 800) und Nickelbasislegie-
rungen (z. B. Inconel 625) als hinreichend gut befun-
den. Als spezielle Mainahme zu einer erheblichen Ei-
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Abb. 21: Arrhenius-Diagramm der Massenzunahme
eines ferritisch-martensitischen und eines austeniti-
schen Stahls sowie des Zircaloy-4 infolge von Hoch-
temperaturoxidation durch Wasserdampf zwischen
600 und 1300°C

genschaftsverbesserung wurde eine kaltverformende
Vorbehandlung der Metalloberfliche unter Aktivie-
rung einer selektiven Cr,0O, - Schutzschichtbildung in
Dampf angewandt. Abbildung 22 zeigt die erzielbare
Steigerung der Korrosionsbestindigkeit in Abhéngig-
keit von der Ausgangskorngréfe. Die im Dampfloop
des FR2 exponierten Proben lieBen keinen Bestrah-
lungseinfluf} auf die Korrosion, jedoch auch darin die
besagte langfristige Bestdndigkeitserh6hung durch
Verformung erkennen.

200 150 mittlerer Korndurchmesser inz:m 1

100

Ver- -
250 formungs-
10 grad

30 in %

0061  Verformungsgrad 73
in%

0,001
—— Konzeniration der Gitterdefekie ——

Abb. 22; Korrosion der Legierung Incoloy 800 in Was-
serdampf (1000 h, 600°C, 70 bar) in Abhangigkeit von
der Konzentration der Gitterdefekte, variiert durch 10
bis 90% Kaltverformung von Blechen unterschiedli-
cher KorngroBe (25-200 um)
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1.4.3 Korrosion durch Sauren

Der Betrieb von Wiederaufarbeitungsanlagen fiir nu-
klearen Brennstoff nach dem Purex-Verfahren hat ge-
legentlich in chemisch und thermisch héher belasteten
Anlageteilen, wie Aufléser oder Verdampfer, zu Kor-
rosionsproblemen mit den verwendeten austeniti-
schen Cr-Ni-Stahlen im salpetersauren Milieu gefiihrt.
Die Schadensursachen wurden aufgekldrt und quali-
tatssichernde MaBlnahmen fiir den Einsatz marktgin-
giger, salpetersdurebestiandiger Cr-Ni-Stdhle bei Repa-
raturen und Ersatzbeschaffungen eingeleitet. Fiir den
Bau neuer Anlagen wird u.a. auch die Verwendung
von héher legierten Stihlen und Sonderwerkstoffen
(Titan, Zirkonium, Hafnium) vorgesehen.

Die im Rahmen der Arbeiten fiir das Projekt Wieder-
aufarbeitung und Abfallbehandlung angewandten
Korrosionspriifverfahren fiir metallische Werkstoife
sind chemischer und elektrochemischer Art. In ihrer
Durchfithrung an Gufi-, Schmiede- und Blechmateria-
lien im chemischen Versuch decken sie einerseits die
Einsatzbedingungen im salpetersauren Milieu hin-
sichtlich Konzentration und Reaktionstemperatur,
jedoch auch des Brennstoff- und simulierten Spalt-
stoffgehalts ab. Andererseits erlauben die elektro-
chemischen Verfahren, die Redoxpotentiale der Priif-
ldsungen und die Korrosionspotentiale der Werk-
stoffe zu messen bzw. im potentiostatischen Versuchs-
einsatz spezifisch einzustellen. Neue Entwicklungen
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Abb. 23: Apparatur zur Werkstoffpriifung unter War-
metlibergang in azeotrop siedender Salpetersédure in
einem zur Abfiihrung der Korrosionsprodukte erwei-
terten RUckfluB
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gehen dahin, zu Priiffzwecken auch den Wirmeiiber-
gang von beheizten Reaktionsgefdllen zum Medium,
d. h. Wandtemperaturen T > T, des Behéltermaterials
(Abb. 23) einzubeziehen. Rohrmaterialien werden vor
allem auf Korrosionsbestindigkeit nach Verschwei-
Bung mit artgleichem Material in fernbedienter Repa-
raturtechnik untersucht.

Als Ergebnis der mehrjéhrigen Priif- und Forschungs-
arbeit ist einerseits eine Rangordnung von marktgén-
gigen Werkstoffen, wie z. B. ferritischen, ferritisch-
martensitischen, ferritisch-austenitischen und austeni-
tischen Stihlen sowie einigen Nickelbasislegierungen
hinsichtlich ihrer Korrosionsbestindigkeit in 14,4 M
Salpetersiure erstellt worden. Andererseits wurden
elektrochemische Methoden ertiichtigt, mit denen
Priifungen von einfachen und komplexen Medien
hinsichtlich ihrer Stabilitit als Funktion von Zeit,
Temperatur und Ionengehalit und von Werkstoffen in
zeitraffender Polarisation in Gegenwart prozeflahn-
licher Medien auf ein ldngerzeitig zu erwartendes
Korrosionsverhalten hin durchgefithrt wurden. Fein
abgestufte Zusammensetzungsunterschiede des fiir
Wiederaufarbeitungsanlagen typischen Werkstoffs
Nr. 1.4306 lieSen sich durch zwei Priiftechniken erken-
nen und erlauben seine vielfdltige Verwendung in
Qualitéiten, die nach MaBgabe der unterschiedlichen
ProzeBbedingungen auszuwihlen sind.

1.4.4 Korrosion durch Brennstoff und
Spaltprodukte

Bei der Entwicklung von Brennelementen fiir Kern-
reaktoren treten vielfiltige Werkstoffprobleme auf.
Der Korrosion des Hiillmaterials durch das Kiihlmit-
tel und durch den Brennstoff kommt dabei eine ent-
scheidende Bedeutung zu, da durch eventuelle Hiill-
rohrschidden die vorgesehene Einsatzzeit der Brenn-
stidbe reduziert wird. Es ist deshalb ein wichtiges An-
liegen, das Reaktionsverhalten zwischen Brennstoff
und Hiillmaterial im Hinblick auf eventuelle Stérfille
— auch bei erhéhten Temperaturen — zu kennen.

Als Kernbrennstoffe werden in Leichtwasserreakto-
ren (LWR) UQO, oder (U,Pu)O, und in Schnellen Brut-
reaktoren (SBR) (U,Pu)O, verwendet. Infolge der
Kernspaltung von Uran bzw. Plutonium entstehen et-
wa 30 verschiedene Spaltprodukte, die elementar, als
Legierung oder oxidisch im Brennstoff vorliegen
(s. Beitrag 3.6). Das entstehende komplexe Vielstoff-
system aus Brennstoff und Spaltprodukten mit einem -
zeit- und temperaturabhingigen Sauerstoffpotential
ist durch das Hiillmaterial gasdicht eingeschlossen.
Die Hiille stellt die Barriere fiir eine eventuelle Spalt-
produktfreisetzung zum Kiihlmittel dar. Als Hiillma-
terialien kommen beim LWR Zircaloy und beim SBR
austenitische oder ferritische Stihle zum Einsatz, Die
Hillrohrinnenkorrosion und die damit verbundene
Verringerung der Festigkeit des Hiillmaterials mit z.T.



beschleunigtem verformungsarmen Versagen infolge
Spannungsrifikorrosion werden durch die Spaltpro-
dukte verursacht. Das Sauerstoffpotential des Brenn-
stoffs erméglicht oder verstirkt diesen chemischen
Angriff,

Bei Brennelementen des SBR haben sich im wesentli-
chen nur Cisium, Jod und Tellur als chemisch reaktiv
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Abb. 24: EinfluB des Sauerstoffs (1078 bar tiber NiO)
sowie von Cs,Te mit und ohne Sauerstoff auf die relati-
ve Standzeit (Referenz =1 unter Helium) der austeniti-
schen Stéhle 1.4970, RGTX1 (X5NiCrTi 2510), RGTX2
(X10NiCrMoB 2510) und des martensitisch-ferriti-
schen Stahls 1.4914 f{ir Brutreaktor-Brennstabhullroh-
re in Kurzzeitberstversuchen bei 700°C

gegeniiber den untersuchten Stihlen erwiesen, Der
EinfluB dieser Elemente wurde deshalb in Abhingig-
keit vom Sauerstoffpotential und von der Temperatur
systematisch untersucht. Es kommt zu einer durch
Cisium und Tellur beschleunigten Oxidation der Stéh-
le, bevorzugt entlang der Korngrenzen [4]. Rohrberst-
und Rohrkriechversuche unter entsprechender korro-
siver Innenatmosphire (Cs,Te + po,, Jod + po,) erga-
ben eine starke Reduktion der Standzeit und der
Bruchdehung. Die untersuchten Stahltypen zeigen da-
bei stark unterschiedliches Verhalten hinsichtlich ih-
rer Anfilligkeit gegeniiber SpannungsriBkorrosion
(Abb.24): Stihle mit herabgesetztem Chromgehalt,
wie RGTX1 und RGTX2 (10 % Cr, 25 % Ni), erweisen
sich im Vergleich zum Referenzhiillmaterial 1.4970
(15% Cr, 15% Ni) als besonders anfillig, der ferri-
tisch-martensitische Cr-Stahl 1.4914 (11 % Cr) dage-
gen als unempfindlich.

Beim LWR ist hauptsédchlich Jod sehr aggressiv gegen-
iiber dem Zircaloy-Hiillmaterial, und es kann bis etwa
800°C zu einem verformungsarmen Versagen des
Hiillrohrs kommen. Aufgrund der hohen Affinitit des
Zircaloy zu Sauerstoff kommt es bei erhthten Tempe-
raturen — wie sie bei Kithlmittelvertuststorfallen auf-
treten konnen — auflerdem zu chemischen Wechsel-
wirkungen des Hilllmaterials mit dem UO,-Brennstoff
und dem H,O-Kithlmittel. Das UO, wird unter Bil-
dung von sauerstoffstabilisiertem «-Zr(O) und einer
(U, Zr)-Legierung reduziert. Es entsteht eine komple-
xe Folge von Reaktionsschichten. Auf der Hiillrohr-
aullenseite bilden sich ZrO, und a-Zr(O). Die Sauer-
stoffaufnahme der Hiille bewirkt eine Versprédung
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Abb. 25: Schematische Darstellung der Hochtemperatur-Hochdruck-Versuchsanlage fiir Warmebehandlungs-

experimente bis zu 2000°C und 200 bar
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der Brennstidbe, und es kann zur Fragmentierung bei
der Abkiihlung kommen.

Um das UO,-Zircaloy-Reaktionsverhalten quantitativ
beschreiben zu kénnen, wurden umfangreiche Glith-
experimente mit kurzen Brennstababschnitten bis et-
wa 1700° C in einer Hochtemperatur-Hochdruck-Ver-
suchsanlage unter inerten und oxidierenden Versuchs-
bedingungen durchgefiihrt (Abb.25). Der Aufbau der
gesamten Reaktionsschichtfolge von innen und aulen
in das Zircaloy-Hiilirohr ist in Abbiidung 26 darge-
stellt [5]. Die UOQ,-Zircaloy-Reaktionen verlaufen
oberhalb etwa 1100° C genau so schnell wie die Zirca-
loy-Wasserdampf-Reaktionen. Das Wachstum der in-
neren und Aufleren Reaktionszonen und die Sauer-
stoffverteilung in den einzelnen Phasen konnten mit
Hilfe von Modellen berechnet werden.

polarisiertes
Licht

Helifeld-
beleuchtung

100 um
—t

Abb. 28: Geflgebild (links: polarisiertes Licht, rechts:
Hellfeldbeleuchtung) und schematische Darstellung
der Schichtenfolge der Reaktion zwischen UO, und
Zircaloy-4 nach 10 min bei 1200°C

Nach Uberschreiten des Schmelzpunkts von Zircaloy
16st die entstehende metallische Schmelze den UO,-
Brennstoff und die ZrO,-Schicht auf der Hiillrohr-
oberflache chemisch auf. Dadurch werden UO, und
ZrO, weit unterhalb ihres Schmelzpunkts fliissig und
kénnen infolge Verlagerung Kiihlkanalblockaden im
Reaktorcore bilden. In einer anderen Versuchsanlage
wurden deshalb Reaktionsexperimente bis zu 2400° C
durchgefiihrt, Es bilden sich bei den hohen Tempera-
turen zunichst homogene metallische (Zr,U,0)- und
(Zr,0)-Schmelzen, die bei der Abkithlung in verschie-
dene metallische und oxidische Phasen zerfallen, Der
Oxidphasenanteil (U,Zr)O, nimmt mit steigendem
Sauerstoffgehalt zu und kann deshalb zur Quantifizie-
rung der UO,- und ZrO,-Auflésung herangezogen
werden. Beide Auflésungen erfolgen im geschmolze-
nen Zircaloy nach einem parabolischen Zeitgesetz.
Die Versuchsergebnisse sind fiir den Temperaturbe-
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Abb. 27: Aufldsungskinetik von festem UO, in ge-
schmolzenem Zircaloy-4 zwischen 1950 und 2250°C
mit partieller Wiederausscheidung eines (U,Zr)O,~
Mischoxids

reich zwischen 1950 und 2250°C in Abbildung 27
dargestellt.

Die Basisdaten zur Reaktionskinetik und zur chemi-
schen Zusammensetzung der Reaktionsprodukte der
Einzeleffektuntersuchungen dienen als Grundlage fiir
die Interpretation von komplexen Integralversuchen,
wie z. B. den Biindelabschmelzexperimenten. In ihnen
wird auch die Beteiligung von Absorbermaterialien
(B,C oder eine (Ag,In,Cd)-Legierung) und anderen
Corekomponenten (Stahl, Inconel, Al,O,) unter reali-
stischen Bedingungen untersucht.

1.4.5 Korrosion durch Salzlésungen

Fiir Sicherheitsanalysen von Endlagern fiir radioakti-
ve Stoffe in geologischen Formationen spielen Trans-
portvorginge von Radionukliden in wisserigen Me-
dien, wie Tiefenwissern oder Salzlaugen eine entschei-
dende Rolle. Derartige Transportvorginge von Radio-
nukliden in Salzldsungen sind trotz der im trockenen
Endlagermedium Steinsalz sehr geringen LOsungs-
mengen der einzig denkbare Freisetzungspfad. Eine
der technischen Barrieren zur Langzeitisolation der
Radionuklide stellen die Abfallbehélter dar. Die Erar-
beitung des Verstindnisses der Wechselwirkung der
Werkstoffe mit Salzlosungen — damit der Korro-
sionsvorginge — ist ein Baustein des Multibarrieren-
systems, dessen Funktion zu quantifizieren ist.



Im Rahmen der Korrosionsuntersuchungen an metal-
lischen Behialterwerkstoffen und keramischen Mate-
rialien werden auf der Basis der Korrosionsphianome-
ne auch Losungsvorschlige fiir eine optimierte Ver-
packung erarbeitet. Verpackungsmaterialien fiir wir-
meproduzierende Abfille, wie z. B. verglaste Spalt-
produktkonzentrate (HAWC) und nicht wieder-
aufzuarbeitende abgebrannte LWR-Brennelemente,
stehen im Vordergrund des Interesses.

Die untersuchten Werkstoffe, die auch Bestandteil der
laufenden Forschungs- und Entwicklungsprogramme
der Europ#ischen Gemeinschaft sind, lassen sich in
drei Gruppen aufteilen: 1

@ Nickelbasislegierungen
® unlegierte/niedrig legierte Stihle
@ Sonderwerkstoffe

Methodisch ist zwischen den Laborexperimenten (Im-
mersions- und elektrochemische Untersuchungen)
und in-situ Experimenten zu unterscheiden. In den
Laborexperimenten [6] werden wesentliche Parameter
des Systems Werkstoff/Salzlosung, wie z. B. chemi-
sche Zusammensetzung der Lésungen und Werkstof-
fe, Temperaturen (35-200°C), Driicke (1-400 bar),
Expositionszeiten sowie die Massenverhéltnisse syste-
matisch untersucht. Gesittigte Salzldsungen mit den
Komponenten NaCl, MgCl,, CaCl,, KCI stehen im
Mittelpunkt des Interesses. Die Anwendung elektro-
chemischer Methoden erlaubt insbesondere die effi-
ziente Erfassung der bereits kurzzeitig erkennbaren
Korrosionseffekte von Verunreinigungen wie S%, Br,
Fe?*/Fe*" in den Salzldsungen. Ferner werden mit den
Methoden mechanistische Erkenntnisse gewonnen,
wie Definition von Stabilititsbereichen des Systems
Werkstoff-Lauge, Informationen zum Aktiv-Passiv-
Verhalten und mégliches Auftreten lokaler Korro-
sionsprozesse. Mit Immersionsuntersuchungen wer-
den das Langzeitkorrosionsverhalten der Materialien
und evtl. auftretende Inkubationszeiten fiir lokale
Korrosionsangriffe erfaft.

Ein wesentlicher Parameter der Untersuchungen ist
die Quantifizierung der Effekte der von den Abfallge-
binden ausgehenden Gammastrahlung auf das System
Werkstoff - Salzlauge. Die Gammastrahlen fithren
zu physikalischen Verdnderungen in den Festkérpern,
insbesondere aber auch zu Anderungen in der Chemie
der Salzlaugen. So bilden Primirprodukte der Gam-
maradiolyse des Wassers — wie OH-Radikale — ag-
gressive, stark oxidierende Spezies iiber die Reaktio-
nen OH;q + Cl3y = OHq + Cliygund Cly, + Clgg =
Cl2aq. Unsere bisherigen Ergebnisse haben jedoch ge-
zeigt, dal Gammastrahleneffekte <10 Gy/h tech-
nisch handhabbar sind.

Die in-situ Korrosionsexperimente im Salzbergwerk
Asse (Abb. 28) erlauben die komplette und integrale
Erfassung der Endlagerrandbedingungen, wobei dar-
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Abb. 28: Versuchseinsatz fiir in-situ Korrosionsexpe-
rimente im Salzbergwerk Asse

fiber hinaus zusitzliche Parameter, wie Salzlaugen-
menge, variabel im Experiment eingestellt werden
kénnen. So wurden iiber einen Zeitraum von zwei
Jahren in Bohrlochexperimenten bei Temperaturen
bis zu 200°C und Gammadosisleistungen bis 100
Gy/h wesentliche Validierungen der Ergebnisse der
Laborexperimente erreicht. An den unlegierten Stéh-
len sind keine selektiven Korrosionserscheinungen
aufgetreten, die mittleren Abtragraten liegen fiir Tem-
peraturen von 90 bis 200°C in Bereichen von 30 bis
120 pm pro Jahr.

Wesentliche Ergebnisse der Arbeiten sind: Bildung
einer Rangordnung von marktgingigen Werkstoffen,
wie z. B. Titan-Palladium und Hastelloy C 4 aus der
Gruppe der passivschichtbildenden Werkstoffe hin-
sichtlich der Korrosionsbestindigkeit und der Ein-
grenzung ihrer Stabilitdtsbereiche; Auswahl unlegier-
ter Stihle mit aktivem Korrosionsverhalten und damit
relativ gut prognostizierbarem Langzeitverhalten. Die
unlegierten Stihle und Hastelloy C 4 sind Werkstoffe
der sogenannten Pollux-Behilter fiir die direkte End-
lagerung abgebrannter Brennelemente.
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Die Untersuchung der funktionellen Beziehung zwi-
schen Ausfallwahrscheinlichkeit von Werkstoffen und
Beanspruchung mit einer statistisch relevanten Daten-
basis im Salzlaugensystem ist Gegenstand der laufen-
den Arbeiten, Die vertieften Kenntnisse zur Wechsel-
wirkung metallischer Werkstoffe mit Salzlaugen tra-
gen dariiber hinaus zur Lésung auch bergtechnischer
Fragestellungen bei und erlauben die sichere Ausle-
gung von in-situ Experimenten und Mefsonden zu
deren Uberwachung.
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1.5 Versagensmechanik und Schadens-
analyse

Technische Anlagen sollen so konstruiert und dimen-
sioniert werden, daB3 wiahrend der vorgesehenen Be-
triebszeit ein Versagen entweder vollstindig oder mit
einer bestimmten Wahrscheinlichkeit ausgeschlossen
werden kann. Trotz dieser Forderung lassen sich Schi-
den offensichtlich nicht vermeiden, wie die Schadens-
statistiken der Hersteller technischer Anlagen und der
technischen Versicherungen zeigen. Die Ursachen fiir
das Auftreten von Schéden sind vielféltig: Konstruk-
tionsfehler, Dimensionierungsfehler, Inspektionsfeh-
ler, nicht bestimmungsgeméfBer Betrieb oder unge-
naue Kenntnis des Versagensablaufs. Diese Ursachen
umspannen den Bereich von menschlichem Fehlver-
halten iiber mangelnde Anwendung vorhandener Er-
kenntnisse bis zu tatsichlich vorhandener Unkenntnis
des Werkstottverhaltens unter den gegebenen kon-
struktiven und betrieblichen Bedingungen.

Voraussetzung fiir eine gezielte Erh6hung der Zuver-
lassigkeit bzw. fiir einen Abbau von iiberhéhten Si-
cherheitsreserven ist eine quantitative Beschreibung
des Schadensablaufs unter den gegebenen Betriebsbe-
dingungen. Dabei miissen fiir die moéglichen Versa-
gensarten Versagensmodelle aufgestellt werden, die
zunichst durch Experimente an Versuchsproben veri-
fiziert und dann auf die speziellen Gegebenheiten des
Bauteils {ibertragen werden.

Im Institut fiir Material- und Festkorperforschung
(IMF) werden Versagensmodelle entwickelt und Pro-
bleme der Ubertragung von Werkstoffkennwerten
und Kennkurven auf Bauteile bearbeitet. Dies ge-
schieht einerseits durch theoretische Vorstellungen
iber die verschiedenen Einflulgrofien, andererseits
durch Experimente, bei denen die Belastungen und
Geometrien der Bauteile exemplarisch simuliert wer-
den. Weiterhin wird im IMF der Versuch unternom-
men, bestimmte Phinomene der Kristallplastizitit ei-
ner Neubetrachtung zu unterziehen.

1.5.1 Riflprobleme

Risse entstehen in vielen Konstruktionen wihrend der
Fertigung, z. B. als Schweilirisse, oder wihrend des
Betriebs, z. B. als Ermiidungsrisse. Werden riibehaf-
tete Komponenten belastet, dann treten an der Rif3-
spitze starke Spannungsiiberhdhungen auf, die bei ge-
ringen dufleren Belastungen oder im Falle von zykli-
scher Beanspruchung bei geringen Belastungsamplitu-
den zu einem Versagen fithren kénnen. Das Riflaus-
breitungsverhalten wird mit den Methoden der
Bruchmechanik untersucht.



Theoretische Bruchmechanik

Die Aufgabe der theoretischen Bruchmechanik ist es,
fiir verschiedene Materialzustinde — elastisch-spro-
des Verhalten bis zu plastisch-zdhem Verhalten —
geeignete KenngroBen fiir die Materialbelastung an
der Riflspitze festzulegen und fiir verschiedene Rif3-
konfigurationen in Abhingigkeit von der Belastung
zu berechnen. Fiir Werkstoffe und Belastungszustin-
de, bei denen die plastische Zone an der RiBspitze
klein ist im Vergleich zur GroBe der Risse und des
Bauteils, kann der Spannungszustand an der Rifispitze
durch den Spannungsintensititsfaktor K; beschrieben
werden. Dieser ist proportional zur ufieren Belastung
o und héngt zusitzlich von der Bauteil- und RiBgeo-
metrie sowie der Art der duBeren Belastung (Zug,
Biegung, Thermoschock) ab. Wird eine zyklische Be-
lastung aufgebracht, dann ist die Rilgeschwindigkeit
abhingig von der Schwingbreite des Spannungsinten-
sitdtsfaktors AK.

Voraussetzung fiir die Ermittlung von zulissigen Bela-
stungen von riflbehafteten Komponenten ist die
Kenntnis der Spannungsintensitdtsfaktoren in Ab-
hangigkeit von der Bauteil- und Riflgeometrie. Im
IMF wurden Methoden entwickelt, mit denen K fiir
beliebige Rif3- und Bauteilgeometrien und beliebige

Abb. 29: Auswahl einiger RiBgeometrien fiir die Be-
trachtung von Spannungsintensitatsfaktoren:

a) Exzentrischer InnenriB in einer Platte,

b) RiB ausgehend von einem Loch im Zylinder,

¢) UmfangsriB im Zylinder,

d} Oberflichen- und InnenriB in einer Platte,

e) Risse in zylindrischen Staben (¢, d und e zeigen die
Bruchebenen, die Risse sind schraffiert)

Belastungsverldufe berechnet werden kann. Abbil-
dung 29 zeigt eine Auswahl der wichtigsten Konfigu-
rationen. Sie enthilt zweidimensionale Probleme, bei
denen der Rif} durch einen einzigen GréBenparameter
charakterisiert wird, und dreidimensionale Probleme,
bei denen mindestens zwei Grolenparameter zur Be-
schreibung der Rilgeometrie notwendig sind. Das an-
gewandte Berechnungsverfahren basiert auf der Me-
thode der Gewichtsfunktionen. Fiir einen in der x-y-
Ebene liegenden Rifl mit der Rififlache S ergibt sich bei
einer beliebigen Spannungsverteilung o.(x,y) der
Spannungsintensitisfaktor an einem Punkt der Rif3-
front aus

Ki = fo.(x,y) h(x,y)dS
S

Die Integration erfolgt iiber die Rififliche. Die Ge-
wichtsfunktion h hingt auBler vom Ort (x,y) von der
Rifl- und Bauteilgeometrie ab. Fiir die in Abbildung
29 angegebenen Fille wurden Gewichtsfunktionen
durch eine Kombination von analytischen Ndherungs-
verfahren und gezieltem Einsatz der Methode der fini-
ten Elemente gewonnen [1]. Zur Voraussage der Rif}-
geschwindigkeit bei wechselnder Belastung und insbe-
sondere der Verdnderung der Rilgeometrie von zwei-
dimensionalen Rissen (Abb. 29d und e) wurde ein
Verfahren entwickelt, das im folgenden am Beispiel
eines Risses in einer Welle beschrieben wird. Zunichst
werden fiir den Anfangsrif fiir die in Abbildung 30
angegebenen Punkte A (Riflmitte) und B (Oberfldche)
die Werte AKa und AKjp nach der Methode der Ge-
wichtsfunktionen berechnet. Aus dem werkstoffspezi-
fischen Zusammenhang zwischen AK und der Rifiver-
langerung pro Lastwechsel berechnen sich die Rif3ver-
lingerungen in den Punkten A und B. Dadurch ergibt
sich eine neue Riflgeometrie mit neuen Werten von
AKa und AKp. Auf diese Weise ist eine kontinuierliche
Voraussage der Rifigeschwindigkeit und der Rifigeo-
metrieinderung méglich. Abbildung 30 stellt die
Bruchfliche einer Welle mit Rastlinien dar, welche die
Rilgeometrie markieren. Aullerdem zeigt die Abbil-
dung die gute Ubereinstimmung zwischen experimen-
tell ermittelter und gemessener RiBtiefe.

Invielen Fallen kann davon ausgegangen werden, dal}
die Belastung senkrecht zur Rififliche wirkt (Modus
[-Belastung). Bei beliebiger Belastung bzw. RiBlage
treten auch andere Belastungsarten auf. Fiir die ge-
mischte Modus 1/Modus II-Belastung (Modus II:
Schubbeanspruchung in Riausbreitungsrichtung)
wurde eine Methode zur einfacheren Berechnung der
Ki/Kn-Faktoren entwickelt. Diese Methode wurde
u. a. zur Berechnung von Rissen in Verbundwerkstof-
fen angewandt.

Fiir zihe Werkstoffe, wie sie u. a. in der Kerntechnik
eingesetzt werden, 1463t sich das instabile Versagen von
Komponenten mit Rissen nicht mit den Methoden der
linear-elastischen Bruchmechanik beschreiben, son-
dern es miissen Methoden der elasto-plastischen
Bruchmechanik angewandt werden. Dazu wurde ein
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Abb. 30: Vergleich von experimenteller und berechne-
ter RiBverldngerung:

a) Berechnungsschema,
b) Bruchflache mit Rastlinien,
c) RiBtiefe als Funktion der Lastwechselzahl

auf dem Dugdale-Modell basierendes Verfahren ent-
wickelt, das die kritische Belastung fiir die instabile
RiBBausbreitung von halbelliptischen Oberflachenris-
sen in Komponenten voraussagen kann. Die aufge-
stellte analytische Beziehung zwischen Rifform, Rif3-
grofle und kritischer Belastung wurde inzwischen in
das englische Regelwerk der CEGB aufgenommen.

Neben diesen Detailuntersuchungen zur Bruchmecha-
nik wurde zusammen mit der Industrie und mit For-
schungsinstituten eine Prozedur zur Leck-vor-Bruch-
Analyse entwickelt [2]. Solche Analysen sind von gro-
Ber Bedeutung fiir Sicherheitsbetrachtungen von
druckbeaufschlagten Komponenten, insbesondere in
der Kerntechnik.

Experimentelle Bruchmechanik

Die experimentellen Untersuchungen haben zum Ziel,
die theoretischen Uberlegungen und Berechnungen zu
bestitigen bzw. die Anwendbarkeit von Niherungsbe-
trachtungen einzugrenzen. Die Schwerpunkte der Un-
tersuchungen betreffen das Verhalten von Oberfli-
chenrissen unter mechanischer und thermozyklischer
Belastung und das Verhalten von Umfangsrissen in
Rohrleitungen. Die Ausbreitung von zweidimensiona-
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len Rissen wurde in Platten und Rundstéiben unter-
sucht. Die zyklische Belastung wurde mechanisch im
Zug- und Biegewechselversuch aufgebracht. Aufler-
dem wurden thermozyklische Belastungen durch wie-
derholten Thermoschock erzeugt. Im letzteren Fall
war vor allem eine genaue Berechnung der zeitlich und
rdumlich verdnderlichen Temperatur- und Span-
nungsverteilung mit der Methode der finiten Elemente
Voraussetzung fiir eine Berechnung der zyklischen
Spannungsintensititsfaktoren. Abbildung 31 stellt die
Bruchfiidche einer Probe aus einem austenitischen
Stahl dar, bei der thermozyklisches Rilwachstum aus-
gehend von einem mechanischen Ermiidungsrifl er-
zeugt wurde. Die Abbildung zeigt auflerdem einen
Vergleich zwischen dem experimentell ermittelten
RiBfortschritt und der theoretischen Voraussage fiir
einen ferritischen und einen austenitischen Stahl.
Dabei fillt auf, daf} beim ferritischen Stahl durch die
Thennoeriniidung eine selu uniegelinadige Ribfront
entsteht, der RiBfortschritt aber gut vorausgesagt
wird, wihrend bei dem austenitischen Stahl die Rif3-
front regelmiBig ist und die Rilverlingerung in Tie-
fenrichtung zu gering vorausgesagt wird. Dies hdngt
mit zu groflen plastischen Verformungen wihrend der
thermischen Beanspruchung zusammen, die eine An-
wendung der linear-elastischen Bruchmechanik beein-
triachtigen.

-Mechanische Ermiidung
-Thermische Ermiidung

* | ' i
Erosive Kerbe  Mechanische Ermiidung 2mm

Austenitischer Stahl Thermische Ermiidung

Ausgangsri

\/ Vorhersage

Ausgangsril

Abb. 31: RiBwachstum unter thermozyklischer Bela-
stung:

a) Bruchflache eines austenitischen Stahls,

b) Vergleich zwischen experimentellem und berech-
netem RiBwachstum in einem austenitischen und
einem ferritischen Stahl



In umfangreichen Versuchsreihen wurden das Aus-
breitungsverhalten der durch die Wand gehenden Um-
fangsrisse in Rohrleitungen untersucht und Versa-
genskriterien aufgestellt. Diese Arbeiten sind von Be-
deutung fiir die Leck-vor-Bruch-Analyse.

1.5.2 Hochtemperaturversagen

Stoffgesetze

Bei erhohten Temperaturen versagen Bauteile durch
Kriechschédigung bzw. durch eine Kombination von
Kriech-und Ermiidungsschidigung. Die lokale Bean-
spruchung an einer gefihrdeten Stelle des Bauteils
wird durch die momentane Spannung und Dehnung
bzw. durch die momentane Verformungsgeschwindig-
keit beschrieben. Diese GroBen dndern sich in Abhin-
gigkeit vom dulleren Belastungsablauf wegen der Ver-
anderung des Schiadigungszustands durch inelastische
Verformungen und wegen der Spannungsumlagerung
aufgrund der inhomogenen inelastischen Verfor-
mung. Das zeitlich verdnderliche Verformungsverhal-
ten wird durch Stoffgesetze beschrieben.

Fiir den austenitischen Stah! 1,4948 wurden aus Basis-
versuchen (Zug-, Kriech-, zyklische und Relaxations-
versuche) die Parameter der Stoffgesetze bestimmt
und anschlieBend Verifikationsexperimente durchge-
fihrt, bei denen die Qualitit der Stoffgesetze unter
komplizierten Belastungsabliufen durch einen Ver-
gleich zwischen Experiment und theoretischer Vor-
aussage ermittelt werden kann. Parallel zu diesen ex-
perimentellen Arbeiten wurden die Stoffgesetze in fi-
nite Elementprogramme eingebaut und die dazu not-
wendigen Algorithmen entwickelt, um das Verhalten
von Bauteilen berechnen zu kénnen [3].

Die Lebensdaueranteil-Regel (LAR)

Die physikalischen Mechanismen der Hochtempera-
turplastizitdt (HTP) sind diffusionsgesteuerte Vorgin-
ge. Sie sind zum einen verantwortlich fir die i. a. hohe
Duktilitdt, zum anderen fiir das Phiinomen der mikro-
skopischen Hohlraumbildung (Kriechkavitation).
Letztere, da querschnittsvermindernd, ist die fiir die
HTP typische, lebensdauerbestimmende Verfor-
mungsschiidigungsart. Im Prinzip ist die Lebensdauer
von Materialien theoretisch vorhersagbar, wenn die
Keimbildungs- und Wachstumsgesetze der Kavita-
tion, d. h, die charakteristischen Merkmale der Schi-
digung als Funktion der Belastungsbedingungen
(Spannung o, Temperatur T), und das sog. Versagens-
kriterium bekannt sind. Ein solches Vorgehen wird
sich einfacher gestalten, wenn lebensdauerrelevante
Strukturparameter (z.B. Art und Gréfle von Aus-
scheidungsteilchen) wihrend der Belastung konstant
sind. Fiir komplexe Werkstoffe und/oder extreme Be-
lastungsbedingungen (z.B. bei Teilchenbestrahlung)
ist solches nicht zu erwarten. Fiir praktische Belange

sind empirische Verfahren entwickelt worden [4]. Die-
se beruhen auf einem Versagenskriterium, der sog.
LAR, GemiB diesem Kriterium erfolgt das Versagen,
wenn die Summe der Verhiltnisse Ati/ti ( die sog.
Lebensanteile) gleich 1 ist. At; ist die Dauer der i-ten
Belastungsstufe, Aty; ist die den Belastungsstufen zu-
geordnete spannungs- und temperaturabhingige
Standzeit. Fiir eine stetige Anderung der Belastungs-
bedingungen lautet die LAR

ft* dt
0 7la(t)ly

t* ist die gesuchte Lebensdauer, 7 ist die sog. Lebens-
dauerfunktion. Letztere wird aus konventionellen
Zeitstandversuchen gewonnen. 8; bedeuten die oben
erwidhnten Strukturparameter. Sind diese zeitunab-
hingig (wie in der obigen Notation angenommen), so
ist die Anwendung der LAR auch fiir komplexe Bela-
stungsbedingungen verhilinismadig cinfach. Im ande-
ren Fall muf} 7 aus Versuchen gewonnen werden, die
den zeitabhingigen 6; Rechnung tragen.

Diese im IMF entwickelte Methode wurde mit Erfolg
bei Analysen des Kithlmittelstorfalls im Léeichtwasser-
reaktor angewandt, Abbildung 32 zeigt als Beispiel die
Berechnung von t* fiir ein Zircaloy-Hiillrohr, das bei
konstantem Innendruck einer Temperaturrampe aus-
gesetzt ist. Die VerldBlichkeit der berechneten Lebens-
dauer kann aus dem Vergleich mit dem Experiment
eingesehen werden. Ferner findet die LAR auch An-
wendung bei der Ermittlung der Materialschiddigung
durch niederfrequente Wechselverformung. Neben ei-
nem Ermiidungsanteil ist diese von Kavitationsscha-
digung begleitet. Es ist ein wichtiges Anliegen fiir die
Lebensdauervorhersage, die Beziehung zwischen die-
sen Schidigungsanteilen zu ermitteln.

Aus experimentellen Untersuchungen des Kavitati-
onsverhaltens kénnen Riickschliisse gewonnen wer-

850 ¥ T T T

Innendruck: 100 bar 11,0

Temperatur in °C

Zeitins

Abb. 32: Vergleich zwischen der nach der LAR berech-
neten Lebensdauer t* und der gemessenen Lebens-
dauer t*ep in einem Zircaloy-Hillrohr bei steigender
Temperatur
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den auf die Kinetik der Kriechschidigung, und diese
kann mit Aussagen von Schiddigungstheorien vergli-
chen werden. Das ist von Bedeutung, weil dadurch
Verbindungen zwischen mikroskopischen und empiri-
schen Versagensmodellen hergestellt werden, die letzt-
lich zum Verstindnis empirischer Modelle beitragen.
Solche im IMF angestellten Analysen haben zu Kor-
rekturen hypothetischer Schidigungsmodelle und da-
mit zur Verbesserung der Beschreibung des plasti-
schen Verhaltens von Materialien gefiihrt, welches
durch die Kavitation wesentlich beeinfluf3t wird.

1.5.3 Probabilistik

In der probabilistischen Bruchmechanik wird ver-
sucht, die Zuverldssigkeit von rilbehafteten Bauteilen
quantitativ zu erfassen. Wihrend bei der deterministi-
schen bruchmechanischen Bewertung davon ausge-
gangen wird, daf} ein maximaler Rif}, der z. B. die Tiefe
der halben Wandstirke der zu bewertenden Kompo-
nente besitzt, nicht zum Versagen fithren soll, wird bei
der probabilistischen Betrachtung eine statistische
Verteilung von Rissen angenommen. Gleichzeitig
wird davon ausgegangen, daB der Werkstoffwider-
stand gegen stabile oder instabile RiBausbreitung
streut. Ebenso kdnnen die Belastungen des betrachte-
ten Bauteils statistisch verteilte Grofien sein. Die Ver-
sagenswahrscheinlichkeit ist die Wahrscheinlichkeit,
einen Rif} mit einer GroBe zu finden, der einer Bela-
stung ausgesetzt ist, die den Werkstoffwiderstand
iiberwindet.

Im IMF wurden bisher zwei sicherheitsrelevante Bau-
teile mit den Methoden der probabilistischen Bruch-
mechanik untersucht: die Stahlhiille eines Druck-
wasserreaktors und ein Rohrkriimmer im Schnellen
Briiter SNR 300. Im Rahmen dieser Untersuchungen
wurde das Computerprogramm PARIS [5] zur
probabilistischen Analyse rilbehafteter Strukturen
entwickelt, mit dem eine derartige Analyse auch fiir
Komponenten mit sehr geringer Ausfallwahrschein-
lichkeit (< 107) mit ausreichender numerischer Ge-
nauigkeit moglich ist. AuBlerdem wurde nachgewie-
sen, daf} auch vergleichsweise einfache Ndherungsver-
fahren auf dem Gebiet der probabilistischen” Bruch-
mechanik erfolgreich eingesetzt werden kénnen. Mit
dem Programm PARIS kann eine probabilistische
Leck-vor-Bruch-Analyse durchgefiihrt werden. Dabei
mul} nachgewiesen werden, daB fiir alle mit den vorlie-
genden Daten vertriglichen und sinnvollen statisti-
schen und bruchmechanischen Modelle dic Wahr-
scheinlichkeit fiir ein Versagen durch Bruch, d. h. glo-
bale Instabilitiit, stets sehr viel kleiner ist als die Wahr-
scheinlichkeit der Bildung eines Lecks mit begrenzter
Schiadigung. Das wurde anhand des Rohrkriimmers
im SNR 300 gezeigt.

Neben diesen numerischen Untersuchungen beschiif-
tigt sich das IMF verstirkt mit Uberlegungen, die auf
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ein tieferes Verstidndnis der Ursachen der Werkstoff-
streuung zielen. Fiir den Bereich des sprod-duktilen
Ubergangs von ferritischen Stihlen wurden experi-
mentelle und theoretische Untersuchungen durchge-
fiihrt, um ein in der Literatur vorhandenes Modell fiir
die beobachtete starke Streuung des Rilwiderstands
zu bestiitigen und zu erweitern. In einem weiteren
Projekt soll versucht werden, die Entstehung und das
Wachstum von kleinen Rissen, die bei Komponenten
aus pulvermetallurgischen Werkstoffen lebensdauer-
bestimmend sind, mit der Streuung der Mikrostruktur
zu korrelieren. ’

1.5.4 Dynamische Stabilitit der plastischen
Verformung

Die Behandlung der dynamischen Stabilitit der plasti-
schen Verformung beruht zunichst auf sehr aligemei-
nen Vorstellungen. Die plastische Verformung ist ein
Energicaustauschvorgang zwischen dem Medium und
der Umgebung, bei dem bekanntlich die dem Material
zugefiihrte hochwertige Verformungsenergie wiahrend
des Verformungsvorgangs nur zum geringen Teil ge-
speichert, zum gréBten Teil jedoch als Warme degra-
diert wird. Die Dynamik der mikroskopischen Verset-
zungsprozesse dieses entropieerzeugenden, fernab
vom thermodynamischen Gleichgewicht verlaufenden
Vorgangs ist nichtlinear und beispielhaft irreversibel.
Solche Merkmale sind klassentypisch fiir dynamisch
nichtlineare Vielteilchensysteme, die stindig Energie
und/oder Materie mit der Umgebung austauschen
und somit Zwangsbedingungen unterliegen. Eines ih-
rer wesentlichen Merkmale ist die Tendenz zur Ausbil-
dung von Ordnungszustinden, den Autostrukturen.
Deren Periodizitit, ausgedriickt durch die Wellenldn-
ge, ist um GroBenordnungen verschieden vom mittle-
ren Teilchenabstand. Die mit der Strukturierung zu-
sammenhingende Erhohung des Ordnungszustands
erfordert hinreichenden Entropieexport iiber die Sy-
stemgrenze. Solche z. B. fiir die Biologie prototypi-
schen dissipativen Systeme kdnnen stationédre Nicht-
gleichgewichtszustinde herstellen, die vergleichsweise
das Gegenstiick zu dem in der Natur strenggenommen
nicht existenten thermodynamischen Gleichgewichts-
zustand sind. Zum einen wird die , Art® solcher durch
sog. Selbstorganisation gebildeten Autostrukturen
durch die aufgeprigten Zwangsbedingungen festge-
legt, zum anderen bestimmen diese Strukturen in einer
riickkopplungsartigen Wechselwirkung das Verhalten
des Systems gegeniiber der Umgebung. Anderungen
der duferen Bedingungen bewirken u. U. Anderungen
der Autostruktur.

Die Ubertragung dieser Vorstellungen auf plastisch
deformierende Kristalle fithrt weniger zu einem erwei-
terten Verstindnis einzelner Effekte als vielmehr zum
Versuch, bestimmte Gesichtspunkte der Kristallpla-
stizitit einer Neueinordnung, d. h. einer Verallgemei-
nerung zu unterziehen, Die im Rahmen dieser Be-



trachtung relevanten Systemelemente sind Gitterfeh-
ler, hier in der Hauptsache Versetzungen. Den Auto-
strukturen entsprechen riumlich geordnete Verset-
zungsstrukturen, deren Entstehung durch plastisches
FlieBen wohl das charakteristischste, von der Stoff-
klasse und der Verformungsweise unabhiingige Merk-
mal der Kristallplastizitit darstellt. Die Bildung von
mehr oder weniger regelméBigen Versetzungsanord-
nungen wurde bislang mit Hilfe des Minimierungs-
prinzips der freien Energie erklirt, dessen Anwendung
auf das vorliegende Problem nicht unumstritten ist,
Im Unterschied dazu erfolgt die Gleichgewichtsein-
stellung gemifB dem hier verwendeten Verfahren
durch dynamische Wechselwirkung der Systemele-
mente,

Der Ausgangspunkt der Betrachtungen ist das an Viel-
und Einkristallen beobachtete Phinomen der sog.
dynamischen Rekristallisation (DRX), das darauf
beruht, dal} eine sich bei hohen Verformungstempera-
turen bildende Verformungssubstruktur u, U. desinte-
griert. Der Vorgang #uBert sich makroskopisch durch
eine Instabilitit des plastischen FlieBens, Das in [6]
entwickelte zeitdiskrete Versetzungs-Populations-
Modell beschreibt die zeitliche Entwicklung der fiir die
DRX als mafigeblich angenommenen mobilen Verset-
zungsdichte und untersucht die Abhingigkeit der ihr
zugeordneten dynamischen Gleichgewichtsdichte p.
vom Systemparameter « (Abb. 33). Dieser enthilt die
dulleren Belastungsbedingungen sowie Strukturpara-
meter. Das dynamische Gleichgewicht kommt zustan-
de durch die Gleichheit der Versetzungserzeugungs-
und Vernichtungsrate, Die Funktion p.(a) weist ober-
halb eines kritischen Werts o = 3 Bifurkationen auf
(Abb. 33). Daraus folgen fiir >3 wenigstens zwei
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Abb. 33: Bifurkationsdiagramm der Gleichgewichts-
dichte pe; dabei isi ps die Gesamtversetzungsdichte fir
den verfestigungslosen Zustand [6]

Gleichgewichtswerte p., zwischen denen die mobile
Dichte oszillieren kann. Untersuchungen haben ge-
zeigt, daf} der kritische Wert a* =3 mit der Einsatz-
spannung ogr der DRX im Zusammenhang steht und
dal} das Modell somit die Bedingungen der Desinte-
gration der Verformungsstruktur beschreiben kann.
Der Systemparameter « ist korreliert mit dem Verhilt-
nis aus Verformungsenergie W und gespeicherter
Energie W, welches als Mal fiir den Abstand des
Systems vom thermodynamischen Gleichgewicht die-
nen kann. Die Einfilhrung der Energiespeicherrate
dW/dW =W, fithrt zu einem Stabilititskriterium;
danach ist die Desintegration der Verformungsstruk-
tur durch unzureichenden Entropieexport des ver-
formten Materials bedingt.
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2 Anwendungsorientierte Beitrige

2.1 Entwicklung und Erprobung von Brenn-
elementen fiir Schnelle Briiter

Mit der Entwicklung und Erprobung von Brenn-
elementen fiir Schnelle Briiter betrat das Kernfor-
schungszentrum ein Aufgabengebiet mit stark inno-
vativem Charakter. Wihrend die Brennelemente fiir
Leichtwasserreaktoren amerikanischen Grundkon-
zepten folgten, gab es fiir Schnellbriiterbrennelemente
kein richtungsweisendes Konzept. Es war vielmehr so,
dall mannigfaltige Entwiirfe dem vorerst noch wenig
geziigelten Erfindergeist entsprangen. Nach anfingli-
chen Uberlegungen zu Brennelementtypen mit metal-
lischem Brennstoff wurde schon Anfang der sechziger
Jahre die Entscheidung fiir keramischen Brennstoff in
einer Metalihulle gefalit. Als Brennstoffkeramik wur-
de vornehmlich Uran-Plutonium-Mischoxid in Form
von verdichtetem Granulierpulver oder gesinterten
Tabletten betrachtet. Als weitere Materialvarianten
zum Oxidsystem traten bereits von Anfang an Uran-
Plutonium-Karbide und -Nitride auf. Die Konfigura-
tion eines Brennelements kam erst nach einiger Zeit
auf die — heute quasi als naturgegeben angesehene —
Stabbiindelform. Dies mége der Hinweis auf das ei-
nige Zeit ernsthaft verfolgte Konzept der ,Molyb-
din-Querlochplatte® mit Pulverbrennstoff-Fiillung
beleuchten. Auch spitzfindige Ideen mit ,Pasten-
brennstoff* bildeten ein Intermezzo im damals sich
zunehmend verdichtenden weltweiten Meinungsaus-
tausch,

Am Beginn einer derartigen Entwicklung steht die
Frage: Was soll das Briiterbrennelement leisten? Die
Antworten, die gegeben wurden, sind nahezu zeitlos
giiltig:

@ Das Brennelement soll bei hoher spezifischer Lei-
stung eine Standzeit bis zu sehr hohem Abbrand — in
der GréBenordnung 100 MWd pro kg Schwermetall
und dariiber — aushalten.

@ Diec thermohydraulische Auslegung der Brennstibe
und der Biindelkonfiguration soll dem hohen Tempe-
raturniveau im Kiihlmedium Natrium entsprechen
und auflerdem mdglichst geringe radiale Temperatur-
gradienten iiber dem Biindelquerschnitt bedingen.

@ Die Brutrate, d. h. die mit dem Abbrand im Brenn-
stoff einhergehende Erzeugung von Plutonium aus U-
238, soll moglichst groB sein, um einerseits den Reakti-
vitdtswert des Brennelements im Laufe des Abbrands
nicht zu stark absinken zu lassen, um andererseits die
sog. Verdopplungszeit — das ist die Zeit, in der sich
der Spaltstoffeinsatz eines Brutreaktors verdoppelt —
unter etwa zehn Jahre zu halten. Letztgenannte Bedin-
gung spielt heute eine untergeordnete Rolle, da fiir
einen Brilterzubau vorerst geniigend Plutonium aus
Leichtwasserreaktoren verfiigbar wire.
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@ Die Herstellung der Brennstidbe und Brennelemente
soll ,industrialisierbar® sein, d. h. die Technik muf} in
allen ihren Schritten einschlieBlich der Qualitétssiche-
rung fiir einen grofien und damit kostengiinstigen
Durchsatz im Prinzip geeignet sein. Der Anteil der
Herstellung an den Brennstoffkreislaufkosten insge-
samt muB sicher unter einem Drittel bleiben.

® Die Brennelemente miissen mit bereits etablierten
Methoden, nimlich dem sog. Purex-Prozel3 wieder-
aufarbeitbar sein, eine Forderung, die wegen des ho-
hen Plutoniumgehalts im Briiterbrennstoff bestimmte
Vorkehrungen beim Herstellungsprozefl verlangt.

® Die Brennelemente sollen prinzipiell nicht nur fiir
den stationiren Betrieb geeignet sein, sondern norma-
ie betriebliche Leistungsiransienien bis hin zu einem
Lasifolgebetrieb eines Kraftwerks aushalten.

@ Bei einem (nicht ganz auszuschlieBenden) echten
Storfall mit Stabbruch und lokalem Brennstoff-
schmelzen soll die sichere Moglichkeit der Nachkiih-
lung erhalten bleiben. Wichtig hierbei ist, daf} eine
Schadenspropagation im Brennelement und im Reak-
torkern beschrinkt bleibt.

Alle unsere Arbeiten zur Brennelemententwicklung
finden im Rahmen des Projekts Schneller Briiter des
Kernforschungszentrums statt, dariiber hinausgehend
in der deutschen Entwicklungsgemeinschaft mit den
Industriepartnern INTERATOM und ALKEM und in
européischer Zusammenarbeit mit Belgien, Nieder-
lande, Frankreich, Italien und Grofibritannien.

Ein erster Entwicklungsabschnitt bei diesem sehr um-
fangreichen Forschungsprogramm kam Anfang der
siebziger Jahre zu einem gewissen Abschluf}, etwa zeit-
gleich mit dem Baubeginn des Schnellbriiter-Proto-
typreaktors SNR 300 in Kalkar am Niederrhein. Einen
umfassenden Uberblick des damit erreichten Kennt-
nis- und Entwicklungsstands gibt eine zusammenfas-
sende Darstellung mit Beitrigen vieler Einzelautoren
[1]. Der Anschluf} an die weltweite Briiterentwicklung
und der Vergleich der Brennelementkonzepte unter-
einander runden diese Entwicklungsphase ab. Wih-
rend die Hauptlinie aller Entwicklungsarbeiten das
Brennelement mit Oxidbrennstoff betraf, wurde — im
Sinne einer iiber den SNR 300 hinausweisenden fort-
schrittlichen Zielsetzung — ab etwa 1968 bereits ein
LKarbidprogramm® aufgestellt [2]. Ebenso begann
um diese Zeit die intensive Beschéftigung mit modell-
theoretischen Grundlagen fiir die Auslegung von
Schnellbriiterbrennelementen und deren Verhalten
unter Bestrahlung.



2.1.1 Brennelementauslegung

Die Brennelementauslegung im deutschen Schnellbrii-
ter-Entwicklungsprogramm hat die einleitend genann-
ten Anforderungen beriicksichtigt. Als Brennstoff
wurde Uran-Plutonium-Mischoxid gewihlt, das bei
Stableistungen bis zu 50 kW/m einen hohen Abbrand
erwarten lafit (s. Beitrag 3.6). Als Hiill- und Struktur-
material dienen gegen neutroneninduziertes Schwel-
len resistente, hochlegierte austenitische Edelstiihle
und Nickelbasislegierungen (s. Beitrag 3.3). Die Opti-
mierung des Brennstabdurchmessers beriicksichtigte
frither stirker die Brutrate und den damit einherge-
henden Plutoniumgewinn und fithrte so zu einem
Wert um 6 mm. Spéter traten der Wert des Plutoniums
zuriick und die Herstellungskosten pro Stab in den
Vordergrund: Der optimierte Stabdurchmesser wurde
damit auf ca. 8 mm erhoht.

Beim Brennstoff selbst ging die Diskussion lange Zeit
um die Homogenitit der UQ,-PuQ,-Vermischung, um
die Stdchiometrievariation im Sauerstoffgehalt, um
die Brennstoff-Form (grobes einvibrierbares Pulver
oder mafigenaue gesinterte Tablette ohne oder mit
Zentralloch) und nicht zuletzt um die Dichte der Kera-
mik. Die Homogenitit — und damit eine gute Auflos-
barkeit bei der Wiederaufarbeitung — wird bei me-
chanischer Mischung der Pulverkomponenten durch
spezielle, sehr intensive Mahlverfahren erreicht oder
— besser noch — durch Kofillen des Mischoxidpul-
vers aus den Uran-Plutonium-Nitratlésungen, Der
Sauerstoffgehalt im gesinterten Brennstoff wird deut-
lich unterstéchiometrisch eingestellt, damit bei zuneh-
mendem Abbrand der dann ebenfalls zunehmende
freie Sauerstoff keine fiir die Hiillwandinnenkorro-
sion kritische Grenze iibersteigt. Die vielfiltigen Ent-
wicklungsarbeiten mit Vibrierbrennstoff waren im
Prinzip zwar erfolgreich, der erwartete Vorteil bei den
Stabherstellungskosten im Vergieich zur etablierten
Technik der gesinterten Tabletten stellte sich jedoch
nicht ein. Der Zielwert der mittleren Brennstoffdichte
innerhalb der Stabumhiillung — das ist die sog.
Schmierdichte — wurde frither mit 80 % des theoreti-
schen Werts angestrebt, um geniigend Platz fiir die
festen Spaltprodukte verfiigbar zu haben, Dies fiihrte
unter Berticksichtigung des Einfiillspalts und einer
Stirnflicheneinsenkung (“dishing“) an den Brenn-
stofftabletten zu einer Brennstoffmaterialdichte um
85% th. D. Nach vielen Experimenten bei gleichzeiti-
gem weltweiten Erfahrungsaustausch konnten die
Zielwerte auf 85 % Schmierdichte und iiber 90 % Ma-
terialdichte angehoben werden.

Einen langen Entwicklungsweg hat die Frage des
Spaltgasplenums im Briiterbrennstab hinter sich. Sie
hingt mit dem AusmaB der tatsiichlichen Spaltgasfrei-
setzung zusammen, wurde aber letztlich von Sicher-
heitsannahmen dominiert: Bei 100 % Spaltgasfreiset-
zung soll beim Héchstabbrand der Spaltgasinnen-
druck einen Betrag von ca. 70 bar bei Betriebstempe-

ratur nicht iiberschreiten, was zu einem Spaltgasple-
num von etwa % der Linge der Brennstoffsdule fithrt.
Einige Zeit verursachte auch die Positionierung des
Plenums (ndmlich oberhalb oder unterhalb der Brenn-
stoffsdule) eine sicherheitsorientierte Diskussion. Das
Argument, daB ein Plenum ,unten® die Méglichkeit
einer Rekritikalitdt beim storfallbedingten Brenn-
stoffschmelzen begiinstige, erwies sich als nicht stich-
haltig. Der Vorteil der Anordnung ,unten® liegt darin,
dafB ein Volumen am kilteren Kiihlmitteleinlauf —
Na-Kithlung im Kern von unten nach oben! — bei
gleichem Druck mehr Spaltgas aufnehmen kann. In
diesem Zusammenhang sei auf eine heute etwas kurios
anmutende Auslegungsidee hingewiesen, den sog.
,vented fuel*: Man iiberlegte (und erprobte sogar) die
Méglichkeit des betriebsmédBigen Entgasens aus den
Brennstiben entweder direkt in das Kithlmittel oder
iber Sammelleitungen in ein zentrales Plenum.

Bei der konstruktiven Auslegung des ganzen Brenn-
elementbiindels ist die Abstandshalterung das Haupt-
problem. Die bei der deutschen Entwicklungslinie ge-
wihlten Gitterabstandshalter fithren — im Vergleich
zu Wendeldrahtabstandshalter — zu einer giinstigeren
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Abb. 34: Das Brennelement Mark la fir den SNR 300
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Tab. 2: Auslegungs- und Betriebsdaten der Brennelemente in den deutschen Schnellbriiter-Reaktoren

KNK II-Testzone SNR 300

Mark Ia Mark 11 Mark Ia Mark I1
Brennstoff
Material UO,-Pu0, U0,-Pu0, UO,-Pu0, UO,-Pu0,
Durchmesser (mm) 5,09 6,41 5,09 6,41
Materialdichte (% th.D.) 86,5 92 86,5 92
Schmierdichte (% th.D.) 80 85 80 87
Hiille
Material (Werkstoff-Nr.) 1.4970/81/88 1.4970 1.4970 1.4970
Wandstirke (mm) 0,38 0,50 0,38 0,50
Brennstab
Durchmesser (mm) 6,0 7,6 6,0 7,6
Gesamtlinge (mm) 1541 156 2475 2475
- Obherer Rrutmante! 200 190 400 400
- Brennstoff 600 600 950 950
- Unterer Brutmantel 200 190 400 400
- Spaltgasraum 517 499 655 655
- Diam. Spalt zw. Brennstoff und Hiille (um) 150 190 210 190
Brennelement
Querschnitt hexagonal hexagonal " hexagonal hexagonal
Abstandshalter Wabengitter ~Wabengitter Wabengitter ~Wabengitter
Stibe pro Biindel 211 127 166 127
Stabteilungsverhiltnis 1,32 1,16 1,32 1,17
Gesamtldnge (mm) 2253 2253 3700 3700
Betriebsdaten
Max. lineare Stableistung (kW/m) 46 44 35 45
Max. Hiillwandmittentemperatur (°C) 620 600 610 610
Max. lokaler Abbrand (MWd/kg M) 90 85 85 115
Max, Hiillschddigung durch schnelle (dpa) 30 45 65 115
Neutronen

Temperaturverteilung tiber dem Biindelquerschnitt.
Der hexagonale Brennelementkasten mit Fufl- und
Kopfstiick umschlieit das Biindel und garantiert die
Gesamtintegritit im Kernverband, s. auch Beitrag 2.2.

Die Entwicklungsarbeiten im Kernforschungszen-
trum Karlsruhe, an denen auBer dem Institut fiir Ma-
terial- und Festkorperforschung mit seinen Teilinstitu-
ten besonders auch die Heiflen Zellen der Hauptabtei-
lung Kerntechnische Betriebe beteiligt waren und
sind, waren immer auf die praktische Anwendung in
den beiden deutschen Schnellbrutreaktoren, der Anla-
ge KNKII in Karlsruhe und dem Prototypkraftwerk
SNR 300 in Kalkar hin orientiert. In Tabelle 2 sind die
Auslegungs- und Betriebsdaten dieser Brennelemente
zusammengefaBt, Abbildung 34 bringt eine Ubersicht
iiber das SNR 300-Brennelement. Der erste Reaktor-
kern Mark Ia ist aus Brennstiben mit 6 mm Durch-
messer aufgebaut, entsprechend den Auslegungskrite-
rien um das Jahr 1970. Der zweite Kern wird Mark II-
Elemente mit einem Stabdurchmesser von 7,6 mm ent-
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halten zufolge der spiter verdnderten Optimierung des
Brennstoffkreislaufs.

Wihrend der mehr als 20jdhrigen Entwicklungsepo-
che seit Mitte der 60iger Jahre fand stidndig ein Ergeb-
nis- und Erfahrungsaustausch mit den anderen
Schnellbriitergruppen in der Welt statt, vornehmlich
mit den européiischen Partnern, den USA und Japan.
Es gibt groBe Parallelen in der Brennelementausle-
gung, wie eine bereits in den siebziger Jahren aufge-
stellte Ubersicht aufweist [3]. Der jetzt erreichte Ent-
wicklungsstand ist in zusammenfassenden Darstellun-
gen mit Beitridgen zahlreicher Autoren dokumentiert

[4].
2.1.2 Experimentelle Erprobung
Wihrend die endgiiltige Brennelementauslegung vor-

wiegend in Hinden der Industriepartner liegt, beste-
hen die Hauptbeitrige von seiten des KfK in der expe-



rimentellen Erprobung in vielfiltigen Bestrahlungs-
experimenten, in deren Auswertung in HeiBen Zellen
und in der modelltheoretischen Deutung der Ergeb-
nisse. Ein Bestrahlungsexperiment an Brennstiben
oder ganzen Brennelementen erfordert interdiszipli-
nidre Zusammenarbeit und einen langen Atem. Von
der ersten Idee und Aufgabenstellung bis zur Auswer-
tung aller Ergebnisse kann es durchaus fiinf Jahre und
mehr dauern. Die von KfK seit etwa 1963 ausgelegten
und durchgefiihrten Bestrahlungsexperimente kann
man nach folgenden Zielsetzungen einteiien:

© Stationidre Kurzstabbestrahlungen mit ersten Hin-
weisen auf das Brennstoffverhalten

® Stationire Brennstabbestrahlungen bis zu hohem
Abbrand

® Stationdre Biindelbestrahlungen

.
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® Bestrahlungsversuche mit definierten Betriebstran-
sienten

€ Verhalten von defekten Brennstdben unter Bestrah-
tung

@ Verhalten von Brennstiben bei Storfalltransienten

@ Brennelementbiindel mit Kiithlmittelblockaden un-
ter Bestrahlung

Fiir diese Bestrahlungsexperimente wurden die fol-
genden Thermischen und Schnellen Reaktoren als
Testbett herangezogen:

@ FR2in Karlsruhe

BR 2 in Mol

HFR in Petten

DFR in Dounreay

PFR in Dounreay

Rapsodie in Cadarache

Phénix in Marcoule

KNKII in Karlsruhe

Siloe in Grenoble

Cabri in Cadarache

Fiir ein Bestrahlungsexperiment sind mehrere Schritte
der Vorbereitung und ,Nachbereitung® erforderlich.
Um dies alles sachgerecht durchzufiihren, ist die Zu-
sammenarbeit von verschiedenen Expertengruppen
unerldBlich, Fiir die Bestrahlungseinrichtungen und
die eigentliche Durchfiithrung der Bestrahlung im Re-
aktor sind vorwiegend Ingenieure und Reaktortechni-
ker zustdndig. Die Auslegung des Experiments, die
Priiflingsherstellung, die Nachuntersuchung und Aus-
wertung liegen in den Hidnden von Physikern, Chemi-
kern und Materialkundlern. Nicht gering einzuschit-
zen ist dabei der Aufwand fiir die iibergeordnete logi-
stische und administrative Betreuung bei einem derar-
tigen Ortlich und zeitlich unterteilten Gesamtvorha-
ben.

Abb. 35. Ringbrennelement im Schnellbriter-Reaktor
KNK Il mit auswechselbarem Testblndel

Fiir die Bestrahlung von ganzen Brennstabbiindeln im
Testbett Schneller Reaktoren sind keine besonderen
Einrichtungen notig, wenn die dufleren Biindelabmes-
sungen dem Biindelstandard des Reaktors entspre-
chen. Die Bestrahlung kleinerer Testbiindel aber er-
folgt zum Beispiel innerhalb besonderer Tréger, die als
Ringbiindel der vorgesehenen Position im Reaktor-
kern angepaBt sind und mit ihren normalen Brennsti-
ben einen Reaktivititsbeitrag liefern, s. hierzu Abbil-
dung 35. Zur Bestrahlung von kurzen und langen Ein-
zelstiben werden Bestrahlungseinsidtze angefertigt,
wie z. B. die im FR 2 in grof3er Anzahl benutzten Kap-
selversuchseinsitze mit verschiedenartiger Instrumen-
tierung.

Die eigentlichen Priiflinge — seien es einzelne Brenn-
stibe oder ganze Biindel — verlangen bei ihrer Ausle-
gung und Herstellung auBerordentliche Sorgfalt und
bedeutenden Aufwand. Die Spezifikationen sind im
allgemeinen umfassender und fordern engere Toleran-
zen als bei Standardstidben, da eine quantitative Aus-
wertung nach der Bestrahlung nur méglich und sinn-
voll ist, wenn die tatsiichlichen Parameter eines Priif-
lings genau definiert und verifiziert sind. Eine entspre-
chende Qualititskontrolle umfafit u.a. die genaue
Vermessung des Hiillrohrs einschlielich der Priifung
auf Fehlerfreiheit, die vollstandige Schweifinahtkon-
trolle, die Qualifizierung der Brennstofftabletten auf
MaBhaltigkeit, Dichte, Isotopenzusammensetzung,
Sauerstoffgehalt, Verunreinigungen, Porositatsvertei-
lung und Homogenitit.

Der tatsichliche Ablauf der Bestrahlung (Reaktorlei-
stung, Temperatur) weicht oftmals nicht unerheblich
von dem beabsichtigten Verlauf ab. Um so wichtiger
ist eine genaue Dokumentation, die durch die jeweilige
Reaktorbetriebsgruppe vorgenommen wird. Mit zu-
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Abb. 36: Spaltgasdruckaufbau und -freisetzung als
Funktion des Abbrands:

— Prifling Nr. 4 des Bestrahlungsversuchs Mol 8C im
BR2

— Anfangsdruck der Heliumfillung p, = 3,4 bar

— Spaltgasdruck (gemessen) am Bestrahlunagsende
39 bar

— Spaltgasfreisetzung (errechnet) am Bestrahlungs-
ende 75%

sitzlichen Einrichtungen und speziell ausgeriisteten
Priiflingen lassen sich ,in-pile“, d. h. wihrend der Be-
strahlung, die wirklichen Werte der Brennstoffzen-
traltemperatur oder des Spaltgasdruckaufbaus be-
stimmen. Als Beispiel ist in Abbildung 36 der wihrend
der Bestrahlung direkt gemessene Spaltgasdruckauf-
bau an einem Brennstabpriifling aus dem Bestrah-
lungsexperiment Mol 8C im BR 2 dargestellt. Dies er-
mdglicht eine sehr unmittelbare Kontrolle der Ausle-
gungsrechnungen.

Wihrend im Bestrahlungsverlauf — von wenigen, be-
sonders instrumentierten Experimenten abgesehen —
praktisch nur eine Ja/Nein-Aussage beziiglich der
Stabintegritdt zu erhalten ist, bringt die detaillierte
Nachuntersuchung viele qualitative und quantitative
Einzelantworten. Wegen der hohen Radioaktivitit,
die vor allem von den Spaltprodukten herriihrt, und
der vornehmlich durch das Plutonium bedingten Ra-
diotoxizitit, miissen alle Einzeluntersuchungen in o-
dichten, fiir B-y-Strahlung abgeschirmten Zellen, den
~HeiBen Zellen“, in fernbedienter Arbeitsweise durch-
gefiihrt werden. An eine Serie zerstdrungsfreier Unter-
suchungen schliefen sich die zerstérenden Untersu-
chungen an. Sie alle zusammen geben Aufschluf {iber
duBere und innere geometrische Anderungen, iiber
Spaltgasfreisetzung und -druckaufbau, iiber Wande-
rungserscheinungen der Brennstoffkomponenten und
der Spaltprodukte zufolge von Temperatur- und Kon-
zentrationsgradienten, iiber Wechselwirkungserschei-
nungen zwischen Brennstoff und Hiille sowie tiber
RiB3bildungs- und Ausheilungsvorginge im Brenn-
stoff. Aus den kreisférmigen Strukturzonen im be-
strahiten Stabquerschnitt mit dem Zentralloch 146t
sich auf die radiale Temperaturverteilung schlieBen.
Ein typisches Beispiel fiir die Anderungen der Brenn-
stoffstruktur und -zusammensetzung bictet Abbil-
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dung 37. Der keramographische Schliff des Stabquer-
schnitts zeigt den im Lauf des Abbrands entstandenen
zentralen Hohlraum und die unterschiedlichen Struk-
turzonen im Brennstoff einschlieflich der vorwiegend
radial orientierten Abkiihlungsrisse. Die a-Autora-
diographie des Querschliffs deutet die radiale Wande-

b)

1mm

Abb. 37: Brennstabquerschnitt nach einem Abbrand
von 100 MWd/kg M bei 50 kW/m Stableistung, Misch-
oxidbrennstoff mit 20 % PuO,

a) keramographischer Schliff des Querschnitts

b) a-Autoradiographie

¢) B-y-Autoradiographie



rung des Plutoniums (sowohl nach auflen als auch
nach innen) an. Die B-y-Autoradiographie macht
Aussagen iiber die Wanderung und die lokale Konzen-
tration der Spaltprodukte.

Die Liste der im Lauf der KfK-Schnellbriiterentwick-
hung fiir Brennstibe und Brennelemente durchgefiihr-
ten Bestrahlungsexperimente ist sehr umfangreich.
Der weit tiberwiegende Teil der Experimente bezieht
sich auf Brennstibe und Stabbiindel mit Mischoxid-
brennstoff mit dem Ziel, fiir KNK IT und SNR 300 die
Brennelementauslegung experimentell zu qualifizie-
ren, Tabelle 3 soll hierzu einen Eindruck vermitteln.

Die Bestrahlungen im Karbidprogramm dagegen hat-
ten das Ziel, grundlegende Auslegungs- und Betriebs-
parameter fiir ein zukiinftiges Hochleistungsbrennele-
ment zu ermitteln.

2.1.3 Bewertung und Ausblick

Eine zusammenfassende Bewertung aller Entwick-
lungsarbeiten ist im Licht der tatsdchlichen Betriebs-
bedingungen vorzunehmen. Eine unverzichtbare Hilfe
sowohl bei der Auslegung von Brennelementen als
auch bei der Auswertung von Experimenten und Be-

Tab. 3: Bestrahlungsepxerimente der KfK-Schnellbriiterentwicklung —
Brennstiibe und Brennelemente mit UO,-PuQO,-Mischoxid

Versuchshezeichnung Priiflinge Reaktor Zeitraum Zielsetzung

Kapselversuche Vg. 4, S und 7 Stabproben FR 2 1968 - 81 Stationire

Kapselversuche Mol 8, 12 und 16 Stibe BR 2 1968 - 74 Betriebsbedingungen:

DFR 304 Stdbe DFR 1967-69 - Anderungen der Brennstoff-
DFR 350 Biindel DFR 1969/70 struktur

DFR 435 Stébe DFR 1971/72 - Kriechen und Schwellen des
RAPSODIE I-102 und -103 Biindel RAPSODIE 1971/72 Brennstoffs

DFR 455 Biindel DFR 1973/74 - Wechselwirkung zwischen .
Loop-Bestrahlungen Mol 7A, 7D Biindel BR 2 1968 - 76 Brennstoff und Hiille
RAPSODIE 11 Biindel RAPSODIE 1975-80 - Erprobung des Biindelver-
KNK I1/1-Testzone Biindel KNK IT 1977-83 bands nach Mark la- bzw.
CHARLEMAGNE Biindel PHENIX 1982 -84 Mark II-Auslegung bis zu
SNR-PHENIX | und 2 Biindel PHENIX 1983 -87 hohem Abbrand

SAPHIR Biindel PHENIX 1983 -86 - Erprobung unterschiedlicher
POUSSIX Biindel PHENIX 1985-87 Abstandshalter
GIGONDAS Biindel PHENIX 1987 - Spezifikationsgrenzen
KNK I1/2-Testzone Biindel KNK IT 1983-90

TOAST Biindel KNK 11 1991/92

Loop-Versuche Vg. 3 und 5 Stabproben FR2 1969-76 Instationire

MOL 10 Stabproben BR2 1976/77 Betriebsbedingungen:
DUELL I und II Stabproben HFR 1979-82 - Anfahrverhalten
KAKADU Stdbe HFR seit 1983 - Leistungswechsel
MEDINA Stabproben HFR 1986 - 88 - Zyklierbetrieb

RELIEF Stédbe HFR 1987-90 - Lastfolgeverhalten

TETRA Biindel KNK 1T ab 1992

POTOM Stabproben HFR 1983 -88 - Bestrahlungen bis bzw.
TOP Stabproben HFR 1986 unter Uberlast

OPEQU Stabproben HFR seit 1987 - Leistungsexkursionen bis
OPOST Stabproben HFR ab 1989 Brennstoffschmelzen

MOL 7C/1 bis 7 Biindel BR 2 seit 1981

VIC1/MOL 18 Stabe BR 2 1981/84/85 Kiithlungsstérungen
CABRI Stébe CABRI 1978 -88 Stérfalltransienten
CABRI2 Stibe CABRI seit 1988

MOL 7B Biindel BR 2 1972-74 Weiterbetrieb nach
SILOE/VOLGA-Programm Stibe SILOE 1978 -86 Stabschaden
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triebsergebnissen ist die numerisch-mathematische
Behandlung der vielfiltigen Vorgiinge mit Hilfe mo-
delltheoretischer Vorstellungen. Beispiele hierfiir sind
die im Kernforschungszentrum Karlsruhe entwickel-
ten Rechenprogramme der sog. ,SATURN-Reihe“.

Fiir die abschlieBende Auswertung eines Bestrah-
lungsexperimentes sind alle Einzelschritte von der
Auslegung und Spezifikation bis zur Nachuntersu-
chung zu erfassen. So kann z, B, mit Hilfe des modell-
theoretischen Rechenprogramms SATURN-FS 1 die
Umstrukturierung des Brennstoffs berechnet und mit
experimentellen Werten aus der Nachuntersuchung
verglichen werden (s. Abb. 38) [5]. Als Gesamtergeb-
nis dieser Entwicklungsarbeiten 148t sich zusammen-
fassend feststellen:

® Das Brennstabkonzept mit U-Pu-Mischoxid-
Brennstoff und einer Hitlle ang dem titanstabilisierten
Edelstahl 1.4970 (s. Beitrag 3.3) mit einem Stabdurch-
messer von 6 mm, wie es im Erstkern des SNR 300 zum
Einsatz kommt, ist fiir stationdre Betriebsbedingun-
gen einschlieBlich der betrieblichen Transienten bei
einer maximalen Stableistung um 50 kW/m bis zu
einem Abbrand von 100 MWd/kg Schwermetall er-

probt und zuverlissig.

® Das Brennelementbiindelkonzept mit 6 mm-Stiben
in funkenerodierten Gitterabstandshaltern gem#B der
Mark Ia-Auslegung des SNR 300-Kerns ist einsatzfi-
hig und l4Bt die Integritdt bis zu dem anvisierten Ab-
brandwert von 85 MWd/kg Schwermetall erwarten.

® In einem KNK II-Langzeitexperiment wurde ein
reguldres Brennelement bis zu einem Spitzenabbrand
von 175 MWd/kg Schwermetall gefithrt, Dies ist der
héchste Abbrand, der je mit einem kompletten Brenn-
element erreicht wurde. Dieses herausragende Ein-
zelergebnis geht derzeit zwar weit Giber den statistisch
abgesicherten Erfahrungsstand hinaus, kann aber als
Zielmarke fiir zukiinftige Weiterentwicklungen die-
nen.

@ Bei schweren Storfalltransienten bleibt die Kiihl-
barkeit zerstorter Stibe oder beschidigter Brennele-
mente zumindest teilweise erhalten. Die mechanische
Energiefreisetzung ist verhdltnisméBig gering.

® Das sog. Mark II-Brennstabkonzept mit einem
Stabdurchmesser von 7,6 mm ist bei Stableistungen
um 40 kW/m bis zu Abbriinden von 100 MWd/kg M
im Phénix-Reaktor erfolgreich erprobt. Dabei kamen
die neu entwickelten Brennstoffe hoher Dichte und
Aufldsbarkeit (Typ OCOM £ optimales Co-Mahlen
der Oxidpulver, Typ AUPuC £ Co-Fillen des Ammo-
nium-Uranyl-Plutonyl-Carbonats) zum Einsatz.

@ Dic Brennelementbiindel nach Mark II-Auslegung
sind hinsichtlich ihrer Eignung fiir den zweiten Kern
des SNR 300 grundsitzlich dhnlich positiv zu bewer-
ten wie das Mark Ia-Konzept. Die in Biindelversuchen
aufgetretenen mechanischen VerschleiBerscheinungen
an den Kontaktstellen zwischen Abstandshalter und
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Abb. 38: Modelltheoretische Analyse der Brennstoff-
temperatur und der Struktur widhrend der Bestrahlung:

— Bestrahlungsexperiment Mol 8D im BR 2

— Brennstab A-4 mit UO,-PuO,-Mischoxid als Brenn-
stoff

— Stableistung max. 42 kW/m

— Bestrahlungsdauer 122 Tage

— Abbrand 21 MWd pro kg Schwermetall

Brennstiben legen eine konstruktive Modifizierung
nahe.

® Das bei KfK entwickelte und erprobte Stabkonzept
mit U-Pu-Mischkarbidbrennstoff hat sich in einem
Biindelversuch bewihrt und kann als zukunftsgerich-
tete Version fiir ein Hochleistungsbrennelement ange-
sehen werden [6].

Damit hat die Briiterbrennelemententwicklung bei
KfK in Zusammenarbeit mit den DeBeNe-Partnern
ein Ziel erreicht, das fiir die Ausriistung eines Proto-
typ-Reaktors wie den SNR 300 eine hinreichende Be-
triebs- und Storfallsicherheit bietet. Fiir die Weiter-
entwicklung des Briiterkonzepts sind drei Richtungen
in Sicht und teilweise bereits in intensiver Bearbeitung:

@ Das Mischoxidbrennelement soll den technischen
und kommerziellen Bedingungen groBer Kraftwerks-
reaktoren angepalit werden. Dafiir werden noch deut-
lich hohere Abbrinde — bis iiber 150 MWd/kg
Schwermetall hinaus — anvisiert. Diese Zielmarke
erfordert neue, besonders schwellresistente und
kriechfeste Stdhle oder Nickelbasislegierungen fiir die
Hiillrohre und fiir die Biindelstruktur. Neben der Wei-
terentwicklung austenitischer Legierungen kommen
hier die weniger schwellempfindlichen ferritisch-mar-
tensitischen Stihle in die engere Wahl, s. Beitrag 3.3,



@ Die weiterfilhrenden Entwicklungstendenzen und
Ziele sind wesentlicher Inhalt des europidischen EFR-
Programms, in das unsere Entwicklungskapazitét voll
eingebunden ist. Fiir diesen ,,European Fast Reactor”
mit sehr ehrgeizigen Zielwerten (Stabdurchmesser bis
zu 10 mm, Brennstoffabbrand bis zu 200 MWd/kg M,
Neutronendosis bis zu 180 dpa) sind noch umfangrei-
che Entwicklungsarbeiten erforderlich.

® Uran-Plutonium-Mischkarbid und -Mischnitrid als
Brenastoff zeichnen sich — im Vergleich zu Oxid —
durch eine erheblich grofiere Schwermetalldichte,
durch eine deutlich bessere Wirmeleitfihigkeit und
durch ihre Vertriglichkeit mit dem Kiithlmittel Na-
trium (bedeutsam bei Stabschdden!) aus. Eine mit
diesen Brennstoffen im Prinzip mégliche hohe interne
Brutrate (d. h. innerhalb der Spaltzone selbst) erlaubt
dann lange Brennelementstandzeiten mit hohen Ab-

ndam Uaitons o ~e oy " iatat 1o
br dnden. Weitere Vorteile bei den I\‘T‘ iwr AdCA —jeizium

Vergleich zu Karbid — sind die Stabilitidt gegen Luft
und Feuchtigkeit und die gute Auflosbarkeit in Salpe-
tersdure, Die Herstellung und die Wiederaufarbeitung
koénnen daher wie bei oxidischem Brennstoff durchge-
fuhrt werden. Insgesamt aber wiren fiir eine kommer-
zielle Markteinfithrung erst noch statistisch relevante
Ergebnisse in umfangreichen Biindelversuchen zu er-
arbeiten.

@ Auch die ,Renaissance” des Schnellbriiters mit Me-
tallbrennstoff, die von den USA — allerdings ohne ein
konkretes Reaktorprojekt — ausgeht, ist bei Planspie-
len fiir die Zukunft zu beachten. Insbesondere kleinere
Reaktoreinheiten mit integriertem Brennstoffkreis-
lauf sind hierbei die Zielmarken.

Die beachtlichen technischen Erfolge bei der Entwick-
lung und Erprobung von Schnellbriiterbrennelemen-
ten diirfen nicht dariiber hinwegtduschen, dal die
energiepolitischen Randbedingungen — jedenfalls in
Deutschland — weitere Entwicklungsfortschritte er-
schweren. Unabhingig davon geht die Forschungs-
und Entwicklungsarbeit bei den fithrenden Industrie-
nationen weiter. Wir konnen unseren Beitrag in die
nunmehr etablierte europidische Briiterzusammen-
arbeit fiir den konzipierten European Fast Reactor
EFR einbringen.

Literatur zu 2.1

[1] H.Bséhm, W.Dienst, K. Kummerer (Hrsg.), Ar-
beiten zur Brennelement-Entwicklung fiir den
Schnellen Brutreaktor SNR 300, KfK-Bericht
1999 (1974)

[2] H.Steiner, D. Freund, D. Geithoff, The German
carbide program: Performance, experimental fin-
dings and evaluation of irradiation results, in To-
pical Meeting on Reactor Safety Aspects of Fuel
Behavior, Sun Valley, Idaho, 1981, S. 1/380-1/
390, auch KfK-Bericht 3335 (1982)

[3] K.Kummerer, General characteristics of fast re-
actor fuel pins, in Proc. European Nuclear Conf.,
Paris 1975, Progr in Nucl. Energy Series, Perga-
mon Press, 1976, S. 440-448

41 KfK-Machr, 15 (1082} Schwerpunktheft PSR 2/

Aaiis

83, S. 105-131

[5] H.-J.Ritzhaupt-Kleissl, M. Heck, Development
and verification of the SATURN-FS fuel rod com-
puter code, Nucl, Eng. Design 101 (1987) 219 -223

[6] K.Kummerer, 15 years of carbide type fast reactor
fuel development in Germany: Pin irradiation ex-
perience, J. Nucl. Mater. 124 (1984) 147-152

45




2.2 Hiill- und Strukturmaterialien
fiir Schnelle Briiter

Die Werkstoffe fiir Schnellbrutreaktoren lassen sich
im wesentlichen in Kern- und Anlagenstrukturma-
terialien einteilen. Zu den Kernstrukturmaterialien
gehoren insbesondere die Hiillrohre und die Brenn-
elementkésten, die im Reaktor hohen Temperaturen
bis 680 bzw. 600° C und hohen schnellen Neutronen-
dosen ausgesetzt sind; ihre Widerstandsfihigkeit ge-
gen Porenschwellen und gegen in-pile Kriechverfor-
mung bestimmt die Lebensdauer der Brennelemente.
Diese Situation verschirft sich durch Vergroferung
der Reaktoren; die Verlagerungsschidigung (dpa) der
metallischen Werkstoffe pro% Brennstoffabbrand
nimmt allgemein mit der Reaktorgréfle zu. Zu den
Anlagenstrukturwerkstoffen zéihlen die dickwandigen
Natriumtanks und die Rohrleitungen. Thre Tempera-
turbelastung iiberschreitet 550° C nicht, und die zu
ertragende schnelle Neutronendosis ist ca. zwei Zeh-
nerpotenzen kleiner als die der Hiillrohre. Die Anla-
genkomponenten sind insbesondere einer Kriecher-
mildungsbeanspruchung ausgesetzt und sollen wih-
rend der geplanten Reaktorlebensdauer nicht ausge-
tauscht werden.

Im folgenden wird auf die Beitrige zur Entwicklung
der Werkstoffe im Institut fiir Material- und Festkor-
perforschung (IMF) und auf exemplarische Untersu-
chungsergebnisse niher eingegangen, Fiir eine vertie-
fende Betrachtung der Phdnomene der Strahlenschi-
digung wird auf den Beitrag 3.3 verwiesen.

2.2.1 Hiillwerkstoffe

Schon Anfang der Siebzigerjahre haben sich die Ar-
beiten im IMF auf den titanstabilisierten austeniti-
schen 15Cr/15Ni-Stahl 1.4970 konzentriert — dies ein
Kontrast zur internationalen Szene, wo lange der un-
stabilisierte Stahl AISI 316 favorisiert wurde. Wesent-
lich fiir die Wahl des Stahls 1.4970 ist dessen hdhere
Zeitstandfestigkeit aufgrund der intragranularen TiC-
Ausscheidungen und des Borgehalts, die auch bei und
nach Neutronenbestrahlung erhalten bleibt.

Ausscheidungsverhalten

Eine systematische Untersuchung des Ausscheidungs-
verhaltens[1] des Stahls 1.4970 durch Elektronen-und
Lichtmikroskopie hat das Versténdnis fiir seine guten
Eigenschaften erhoht. Abbildung 39 zeigt das Zeit-
Temperatur-Ausscheidungsdiagramm nach der Lo-
sungsglithung und der fiir die Schwellresistenz wichti-
gen Kaltverformung. Dieser Stahl besitzt eine dem
weitverbreiteten Stahl AISI 316 iiberlegene Austenit-
stabilitit, gekennzeichnet durch eine relativ geringe,
aber festigkeitsméBig sehr effektive Gesamtausschei-
dungsmenge, in der keine der meist schidlichen inter-
metallischen Phasen vorliegen. Hierfiir und fiir den
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Abb. 39: Zeit-Temperatur - Ausscheidungsdiagramm
fiir i6sunasaealiihten und 15% kaltverformten Stahl
1.4970

groflen Rekristallisationswiderstand ist die relativ ho-
he Stapelfehlerenergie dieses Stahls von Bedeutung.
Nach dem Gesagten ist es auch nicht iiberraschend,
daB die Neutronenbestrahlung (bei 640° C) keinen sig-
nifikanten Einflull auf das Ausscheidungsverhalten
ausiibt.

Schwellverhalten

Fiir ein Hilllrohrmaterial kommt dem Widerstand ge-
gen Porenschwellen grofle Bedeutung zu. Aus diesem
Grund wurden umfangreiche Materialbestrahlungen
mit Neutronen und Schwerionen durchgefilhrt und
deren Ergebnisse dann in Brennstab- und Brennele-
mentbestrahlungen umgesetzt. Die Entwicklungsar-
beiten fiir den ersten Kern des SNR 300 (Mk]Ia) fithr-
ten zur Wahl des kommerziellen Stahls 1.4970 in der
16sungsgeglithten, kaltverformten und ausscheidungs-
geglithten Variante (kv +a). Hiermit kénnen die An-
forderungen an diesen Kern (10% Abbrand und 65
dpa) voll erfiillt werden. Wie Abbildung 40 zeigt,
bleibt die maximale Durchmesserzunahme der Hiill-
rohre am Ende der Auslagerungszeit unter 2,5%, was
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Abb. 40: Durchmesserzunahme durch Schwellen (esw)
und zuséatzliches Bestrahtungskriechen (esw 1 é) €ines
SNR 300 Mkla-Brennstabs



unproblematisch ist. Dariiber hinaus illustriert Abbil-
dung 40 noch weitere Erkenntnisse: Die maximale
Durchmesserzunahme tritt nicht im Maximum des
Neutronenflusses auf, sondern bei einer tieferen Tem-
peratur (ca. 450° C); es besteht eine Abhingigkeit zwi-
schen Porenschwellen und in-pile Kriechen.

Im Lauf der Nachbestrahlungsuntersuchungen wurde
auch erkannt, daf} die fiir den MkIa-Kern gewihlte
Werkstoffvariante das Potential des Stahls 1,4970 kei-
neswegs voll ausschopft. Zunichst konnte gezeigt wer-
den, dall der Steilanstieg des Porenschwellens be-
trachtlich hinausgezdgert wird, wenn der Stahl im
kaltverformten Zustand zum Einsatz kommt. Anfiing-
liche Bedenken beziiglich eines Duktilitdtsengpasses
im Lauf einer Brennstabbestrahlung erwiesen sich als
unbegriindet. Der erzielte Fortschritt dieses Stahls ge-
genitber AISI 316 kv und 1.4970 kv + a ist aus Abbil-
dung 41 ersichtlich. Es wurde weiterhin nachgewiesen,
daf} die richtige Wahl des Zusatzes an sog. minoren
Legierungselementen ebenfalls einen giinstigen Ein-
fluB auf die Schwellresistenz hat. Zu erwiihnen sind
hier eine Erhéhung des Siliziumgehalts der Legierung
und das Einstellen einer sog. Unterstabilisierung des
Kohlenstoffs durch Titan. Die Wirkung der letzteren
MaBnahme zeigt Abbildung 42, in der Ergebnisse aus
Schwerionenbeschull am Zyklotron VEC und aus Ma-
terialbestrahlungen mit Neutronen im Schnellen Re-
aktor PFR miteinander verglichen werden. Bei gege-
benem Kohlenstoffgehalt (ca. 0,1 %) fithrt dessen nur
unvollstindige Abbindung durch Titan offenkundig
zum geringsten Schwellen. Besonders hingewiesen sei
in diesem Fall auf die Parallelitit der Aussagen von
Schwerionen- und Neutronenbestrahlung, s. Beitrag
3.3.

Die giinstige Wirkung der erwihnten Optimierung
minorer Elemente auf den Widerstand gegen Poren-
schwellen konnte kiirzlich auch in einem Brennstab-
biindelversuch (,Charlemagne®) im franzosischen
Phénix-Reaktor bestiitigt werden. Nach der Schidi-
gungsdosis von 85 dpa, die deutlich tiber der Zieldosis
fir den ersten Kern des SNR 300 liegt, betrug die
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Abb. 41: Maximales Porenschwellen in Brennstabhull-
rohren unterschiedlicher Zusammensetzung in Ab-
héngigkeit von der maximalen Dosis
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Abb. 42: Porenschwellen des Stahis 1.4970 ais Funk-
tion des Titangehalts; VEC: Variable Energy Cyclotron,
Harwell; PFR-M2: Prototype Fast Reactor, Experiment
M2

-maximale Durchmessererhthung der Brennstidbe nur

0,4 %. Zusammenfassend erlauben die geschilderten
Experimente die Extrapolation, dal mit dem durch
Kaltverformung und Zusatz minorer Legierungsele-
mente optimierten Stahl 1.4970 Bestrahlungsdosen bis
zu 150 dpanrr (entsprechend etwa 13 % Abbrand) be-
herrscht werden kdnnen (Variante 1.4970 Si kv in
Abb. 41).

Das sehr komplexe Gebiet der Schwellresistenz von
Stihlen erlaubt bisher noch keine quantitative Berech-
nung erwiinschter legierungstechnischer Effekte. Zur
Erreichung der beschriebenen Ergebnisse haben aber
Modellvorstellungen iiber die Wirkungsweise von Le-
gierungszusitzen wesentlich beigetragen, s. Beitrag
3.3.

Zeitstandverhalten

Die Erfolge bei der Erhdhung der Schwellresistenz
von Hiillrohrstihlen machen es erforderlich, verstiarkt
nach anderen, moglicherweise lebensdauerbegrenzen-
den Schidigungsmechanismen Ausschau zu halten.
Hier ist insbesondere die mechanische Zeitstandbean-
spruchung zu beachten, die schon bei der Stahlaus-
wahl eine wichtige Rolle gespielt hat.

Sowohl der Kriechvorgang als auch die Kriechschidi-
gung werden durch die Neutronenbestrahlung signifi-
kant beeinfluit. Eine Analyse der Temperaturabhin-
gigkeit des bestrahlungsinduzierten Kriechens im Re-
ferenzmaterial 1,4970 und in anderen austenitischen
Stihlen fiithrte zu der Aussage, dall die spannungs-
und dosisratenkompensierte Kriechgeschwindigkeit
in zwei Bereiche mit unterschiedlicher Aktivierungs-
energie aufgeteilt werden kann [2].
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Wihrend die zwischen 300 und 550° C beobachtete
schwache Temperaturabhingigkeit des Kriechvor-
gangs (also niedrige Aktivierungsenergie) den Aus-
sagen des bekannten SIPA-Modells (s. Beitrag 3.3)
nahekommt, wird bei héheren Temperaturen eine si-
gnifikant hohere Aktivierungsenergie gefunden, die
allerdings noch deutlich unter der bei rein thermischen
Kriechvorgingen beobachteten bleibt. Dies kann mo-
dellméfig dahingehend verstanden werden, dafl unter
Bestrahlung lediglich die Wanderungsenergie der
Punktdefekte und nicht auch deren Bildungsenergie
thermisch aufgewendet werden mub.

Bei der Betrachtung der Kriechschidigungsmechanis-
men erhebt sich die wichtige Frage, ob zwischen Nach-
bestrahlungsuntersuchungen und in-pile Kriechversu-
chen signifikante Unterschiede zu erwarten sind und
die einfacher durchzufithrenden Nachbestrahlungsun-
tersuchungen konservative Standzeiten ergeben. Nach
den bisher vorliegenden Ergebnissen am Stahl 1.4970
scheint letzteres nicht der Fall zu sein. Kriechuntersu-
chungen bei Temperaturen um 700°C (also etwas
oberhalb der Hillrohr-,hotspot“-Temperatur von
680°C im SNR 300) haben zunichst gezeigt, dal bei
Nachbestrahlungsuntersuchungen die Standzeiten um
etwa den Faktor vier gegeniiber den Werten des unbe-
strahlten Materials reduziert sind. Dies gilt fiir héhere
Spannungen; bei solchen unter etwa 150 MPa gleichen
sich die Werte an, da die Standzeitverkiirzung beim
bestrahlten Material ganz wesentlich den tertiiren
Kriechbereich betrifft und dessen Anteil an der Ge-
samtlebensdauer bei klcineren Spannungen geringer
wird. Mit einer zus#tzlichen Standzeitreduktion ist bei
in-pile Versuchen zu rechnen. Unterhalb einer Uber-
gangsspannung von ca. 120 MPa (bei 700° C) knickt
die Zeitstandkurve nach unten ab. Mathematisch aus-
gedriickt: Der Spannungsexponent n der Zeitstandfe-
stigkeitslinie (t, ~ o", wobei t,, die Zeit bis zum Bruch
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Abb. 43: Vergleich der Standzeiten der Stihle 1.4970
und AlS1316 ohne und wéhrend Reaktorbestrahlung;
oeq = Aquivalentspannung, 6 = Sherby-Dorn-Parame-
ter, s. Text
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ist) ist bei in-pile Versuchen -2,5, wogegen er bei un-
bestrahltem Material und bei Nachbestrahlungsunter-
suchungen bei etwa -5 liegt. Modellmi8ig wurde ange-
nommen [2], daB} beim in-pile Zeitstandversuch die
sog. ,dynamische Wiederauflésung® von Heliumblis-
chen unter der Wirkung des schnellen Neutronenflus-
ses zu einer erhdhten Wanderung von Helium an die
Korngrenzen fithrt, die dadurch einer verstdrkten
schidigenden Kavitation ausgesetzt sind.

Die geschilderten Abhingigkeiten stehen zum Teil im
Widerspruch zu amerikanischen Befunden am Stahl
AISI 316. Ein Vergleich der Zeitstandwerte fiir unbe-
strahltes Material und fiir in-pile Versuche zeigt, daB}
der Stahl 1.4970 auch in-pile die etwas besseren Zeit-
standwerte besitzt, s. Abb. 43. In diesem Bild ist auf
der Abszisse der Sherby-Dorn-Parameter 8 = tn -
exp (-Q/RT) aufgetragen, der eine temperaturkom-
pensierte Standzeit darstellt.

Standzeitberechnung bei wechselnder Beanspruchung

Zeitstand- und Kriechversuche werden normgeméif
bei konstanten Beanspruchungsbedingungen durch-
gefithrt. Die realen Beanspruchungen im Reaktor
weisen aber besonders bei Stérfillen starke Schwan-
kungen auf, so daB} die Mefidaten keine unmittelbaren
Schliisse auf das reale Materialverhalten zulassen. Um
von konstanten Mefidaten auf wechselnde Betriebs-
daten zu schlieBen, bietet sich als Rechenverfahren die
sog. Life-Fraction-Regel an, die schon 1924 von
Palmgren benutzt wurde. Allerdings mufite die Regel
zunichst prizise formuliert werden, um zuverldssig
und moglichst allgemeingiiltig zu sein. Daraus ist in
den letzten Jahren im IMF die Lebensanteilregel ent-
standen [3]. In ihrer speziell auf das Zeitstandverhal-
ten bezogenen Form lautet sie: Der Quotient aus einer
Beanspruchungszeit At und der Standzeit ty,; fiir die
gleichen Bedingungen ai, 8i, vi . . . ist ein Lebensanteil
Li. Wenn die Summe der verschiedenen Lebensanteile
L; (mit unterschiedlichen Bedingungen) den Wert 1
erreicht, bricht die Probe oder das Bauteil,

;Li = El: [(Ati/tm,i)ai,ﬂi,yi,‘...] aBc.. =1
Dabei muf} beachtet werden, daB} einige Parameter A,

B, C..., wie z. B. der Schadensakkumulationsmecha-

nismus, bis zum Bruch unverindert bleiben, wihrend

andere Variable e, 8, vi . .., wie z. B. die Belastungs-

bedingungen und die zeitstandrelevante Mikrostruk-

tur, sich von Lebensanteil zu Lebensanteil 4ndern diir- -
fen. Wird die Beanspruchung vor dem Erreichen des

Werts 1 abgebrochen, so 148t sich der Lebensanteilrest

L, berechnen:

n-1
Lo = (Ato/tm,n) ag, iy = 1 — ;gl (At /i) a5 yie

Wenn die vom Berechnungszeitpunkt aus noch zu-
kiinftig zu erwartenden Variablen oy, B4, va .. .. und



die zu diesen Variablen gehérige Standzeit tm , be-
kannt sind, 148t sich die Reststandzeit At, berechnen:

Damit ist die Berechnung der Reststandzeit von
Brennstdben nach Kernstérungen moglich.

Allgemein kann man mit der vorgestellten Lebens-
anteilregel die Lebenserwartung eines Individuums
mit wechselnden Beanspruchungen bei beliebigen
Verbrauchs- und Erschépfungserscheinungen berech-
nen, wenn dessen Lebenserwartungen bei konstanten
Beanspruchungen bekannt sind. Bei Werkstoffen und
Beanspruchungsbedingungen mit zeitlich unverdnder-
ter Mikrostruktur ist auch die Lebensdaueranteilregel
aus Beitrag 1.5 anwendbar.

2.2.2 Kastenwerkstoffe

Fiir den ersten Kern MkIa des SNR 300 ist als Kasten-
werkstoff der niobstabilisierte Stahl 1.4981 spezifiziert
worden. Fiir den Zweitkern MKII sollen Hiill- und
Kastenmaterial harmonisiert werden, d.h. der 20 %
kaltverformte Stahl 1.4970 wird auch fiir die Brennele-
mentkasten Anwendung finden,

Fiir die Brennelementkésten sind die Dimensionsin-
derungen (Verbiegungen), die durch differentielles
Schwellen und bestrahlungsinduziertes Kriechen her-
vorgerufen werden, standzeitbestimmend, Da die
thermischen und mechanischen Beanspruchungen
niedriger sind als die der Hiillrohre, kommen fiir die
Kiésten auch hochlegierte ferritische Stihle in Frage,
die, wie gezeigt werden konnte, eine hohe Schwellresi-
stenz besitzen und kaum durch Transmutationshelium
bei hoheren Temperaturen verspréden. Im IMF ist vor
allem der niobhaltige 11 % Cr-Stahl 1.4914 im getem-
perten martensitischen Zustand untersucht und opti-
miert worden [4]. Brennelemente mit Késten aus die-
sem Material haben inzwischen im Phénix-Reaktor
Neutronendosen von 100 dpanrr ohne Ausfall iiber-
schritten. Es sind aber noch weitere Untersuchungen
zur Qualifizierung dieses Werkstoffs fiir hohe Ab-
briinde erforderlich, insbesondetre auf dem Gebiet der
dynamischen Bruchzihigkeit. Erste experimentelle
Ergebnisse haben gezeigt, dal die Limitierung des
Stickstoffgehalts auf 30 ppm die Kerbschlagzihigkeit
nur im unbestrahlten Zustand wirksam erhoht und
d-Ferritgehalte den Spaltbruch der martensitischen
Matrix fordern. Fiir diese zunichst iiberraschende
Wirkung der weichen 8-Phase konnte elektronenmi-
kroskopisch eine plausible Deutung gegeben werden.

Aufein weiteres Arbeitsgebiet, das der Hochtempera-
turfraktographie, wird im folgenden etwas niher ein-
gegangen. Ein getemperter martensitischer Stahl be-
sitzt ein sehr komplexes Gefiige, das durch Martensit-
~Latten”, die in ,Paketen“ gebiindelt das ehemalige

Austenitkorn aufbauen, sowie durch zahlreiche Aus-
scheidungen charakterisiert ist. Da der Hochtempera-
turbruch nicht, wie zunichst vermutet werden konnte,
den ehemaligen Austenitkorngrenzen (EAK) folgt, er-
hob sich die Frage nach den Bruchmechanismen, der
in Zugversuchen (Verformungsrate 10 s'!) bei 600°C
nachgegangen wurde. Die Bruchflichen von Werk-
stoffzustinden unterschiedlicher Matrixhérte wurden
elektronenmikroskopisch durch REM und TEM ana-
lysiert. Das Ergebnis der Bruchwabenanalyse zeigte,
dal} eine bimodale Verteilung der Bruchwabengréfie
vorliegt, die dadurch charakterisiert ist, dafl mit wei-
cher werdender Matrix die groben Waben verschwin-
den. Die groben Waben in der harten Matrix sind die
Folge der RiBeinleitung an relativ groben Einschliis-
sen (MnS, Al,O3). Der weitere Riflverlauf folgt weitge-
hend den Paketgrenzen. Mit weicher werdender Ma-
trix wird die kritische TeilchengroBe, die Anrisse initi-
iert, kleiner. Auslésend scheinen soiche Teiichen zu
sein, die an Tripelpunkten liegen, an denen eine Lat-
tengrenze auf die Paketgrenze stft.

Die Untersuchung des Hochtemperaturbruchs hat ge-
zeigt, dafl nicht die EAK-Grenzen Schwachpunkte
sind, sondern die Grenzflichen zwischen Einschlufl
(MnS, AlOs) und Matrix sowie die Paketgrenzen. In
Hinblick auf diese Lattenpakete kann man also auch
bei martensitischen Stihlen in gewissem Sinne von
sinterkristallinem Bruch® sprechen. Es ist noch inter-
essant anzumerken, dafl Odette bei der Untersuchung
der Spaltbruchneigung auch der LattenpaketgroBe ei-
ne bestimmende Rolle zuweist. Diese Erkenntnisse
ergeben interessante Hinweise zur weiteren Optimie-
rung der martensitischen Chromstéhle.

2.2.3 Anlagenstrukturwerkstoffe

Im Rahmen des deutsch-belgisch-niederldindischen
Gemeinschaftsprogramms zur Ermittlung von Be-
rechnungskennwerten fiir Anlagenstrukturwerkstoffe
tragt das IMF zu Untersuchungen iiber den austeniti-
schen Stahl X6CrNil811 (1.4948) im unbestrahlten,
bestrahlten und durch das Kithimittel Natrium beein-
fluBten Zustand bei. In jiingster Zeit werden aufler-
dem im Rahmen eines Gemeinschaftsprogramms mit
der Firma INTERATOM sowie CEA/Frankreich,
UKAEA/England und ENEA/Italien Untersuchun-
gen am Superphénix-Material 316 SPH (1.4909)
durchgefiihrt, das spéter als Strukturmaterial fiir den
geplanten europdischen Briiter EFR (European Fast
Reactor) eingesetzt werden soll.

In der Festigkeitslehre wurde bei Lebensdauerbe-
trachtungen erkannt, daB die Ermiidungs- und
Kriecheinfliisse voneinander nicht unabhingig sind,
sondern vielmehr eine gegenseitige Beeinflussung von
Kriech- und Ermiidungsvorgingen (,creep fatigue in-
teraction“) besteht, Als Folge instationdrer Betriebs-
vorginge (Transienten) ist mit dem Auftreten plasto-
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zyklischer Ermiidungsvorginge (low cycle fatigue) zu
rechnen, die aulerdem auch zu Kriechbeanspruchun-
gen fithren. Dabei tritt die Ermiidungsbeanspruchung
wihrend des instationdren Betriebs auf (Kalt- und
Warmstart, Reaktorschnellschlufl usw.), die Kriech-
beanspruchung dagegen wihrend der stationdren
Phase, bei der Temperatur (550°C) und Belastung
konstant sind. Diese gegenseitige Beeinflussung von
Kriechen und Ermiiden erfolgt in der Priiftechnik z. B.
durch sog. Haltezeitversuche, bei denen man im Ver-
lauf von dehnungskontrollierten Ermiidungsversu-
chen jeweils im Maximum der Zugphase eine Haltezeit
tn bis zu mehreren Stunden einlegt, wodurch die statio-
niren Betriebsbedingungen simuliert werden. Beson-
ders in dieser Phase des Ermiidungsversuchs erfolgt
eine starke Kriechschidigung des Werkstoffs, die um
so grofler ist, je linger die Haltezeitphase dauert. Da-
durch wird die Bruchlastwechselzahl Ny im Vergleich
zur Zahl Ny des reinen Erinlidungsversuchs (Haliezeli
Null) stark reduziert. Der Einflufl der Haltezeit auf Ny,
zwischen 450 und 850° C in Abbildung 44 |48t erken-
nen, dafl Ny mit zunehmender Haltezeit infolge zuneh-
mender Kriechschiddigung mehr oder weniger deutlich
abnimmt, wobei das Mafl der Reduzierung tempera-
turabhingig ist.
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Abb. 44: Bruchiastwechselzahlen Ny, des Stahis 1.4948
in Abhangigkeit von der Haltezeit t, zwischen 450 und
850°C

Wihrend des Reaktorbetriebs sind die stationdren
Phasen ohne Belastungsidnderung im allgemeinen sehr
grofl. Wenn man diese durch Ermiidungsversuche mit
entsprechend praxisrelevanten langen Haltezeiten si-
mulieren wollte, 50 ergiben sich i.a. fast nicht zu ver-
wirklichende lange Versuchszeiten. In der Literatur
existieren verschiedene theoretische Ansitze, die eine
Extrapolation zu selir langen Haltezeiten ermégli-
chen, Uberwiegend verwendet man die im ASME-
Code enthaltene Methode, die fiir die Analyse der
Kriech-und Ermiidungsdaten eine lineare Additions-
regel verwendet:

gt

D[ dop

N¢ o tr
In Abbildung 45 sind Ergebnisse von Versuchen mit
Haltezeiten bis zu 180 Minuten bei 550°C in einem
Kriechschidigung-Ermiidungsschidigung-Diagramm
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Abb. 45: Kriechschadigung und Ermidungsschadi-
gung des Stahls 1.4948 bei 550° C: Vergleich der expe-
rimentellen Ergebnisse t/t; und Nn/N; mit Austegungs-
werten t/tg und Np/Ng

eingetragen [5]. Auf der Abszisse ist der nach rechts
zunehmende Ermiidungsschidigungsanteil Ny/Ny an-
gegeben, auf der Ordinate der Anteil der Kriechschi-
digung t/t; (tr = Standzeit im Kriechversuch). Betriigt
die Summe beider Anteile |, so wird sie durch die
Kurve D = 1 dargestellt. Wie man sieht, liegen die
experimentellen Werte meist unterhalb dieser Kurve
(geschlossene Symbole). Ersetzt man die Bruchgrofen
N¢ und tr durch die geméfl Code Case 1592 zuldssigen
Auslegungswerte Ng und t4, so werden die Mef3punkte
nach rechts verschoben (offene Symbole). Der Ab-
stand dieser Schadenspunkte von der Kurve D = [ ist
ein Mal fiir die Grofe des Sicherheitsfaktors.

Eine andere Méglichkeit bietet der bekannte Ansatz
von Coffin-Manson, der es gestattet, Bruchlastwech-
selzahlen mit einer frequenzmodifizierten Gleichung
zu berechnen, In dieser wird die Haltezeit {iber einen
Frequenzfaktor v (reziproker Wert der Zykluszeit)
beriicksichtigt. Wendet man die Coffin-Manson-Glei-
chung auf Haltezeitversuche bei 550°C an, so liefern
die Rechnungen eine sehr gute Ubereinstimmung mit
den experimentellen Ergebnissen.

In der Erwartung, dall bei Temperaturen oberhalb
550° C die spannungsabhingige Kriechschidigung le-
bensdauerbestimmend ist, wurden auch Standzeitbe-
rechnungen von Versuchen mit Haltezeiten mittels des
Schadensmodells der , Lebensanteil-Regel* durchge-
fithrt [6]. Es zeigte sich auch hier eine gute Uberein-
stimmung von Rechnung und Experiment.
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2.3 Materialprobleme fiir Kernfusions-
anlagen

Bei der Materialentwicklung fiir Kernfusionsanlagen
haben sich folgende Schwerpunkte ergeben: Werk-
stoffauswahl und strukturmechanische Analyse fiir
die metallische Erste Wand der Plasmakammer, Aus-
legung der Divertorplatten fiir ihre extrem hohe Wir-
me- und Strahlungsbelastung durch die einfallenden
Plasmateilchen, Auslegung der Plasmabegrenzer und
der Wandverkleidung zur thermischen Abschirmung
und zum Erosionsschutz der Ersten Wand, Auswahl
bzw. Entwicklung von Isolatorwerkstoften fir ver-
schiedene Anwendungen sowie Entwicklung von ke-
ramischen Brutstoffen mit geeigneter Tritiumfreiset-
zung. Die Auslegung von Divertorplatten, Plasmabe-
grenzern und der Wandverkleidung beinhaltet schwie-
rige Konstruktionsprobleme, die nicht Gegenstand
dieser Darstellung sind. Als Material fiir den plasma-
seitigen Frontteil der betreffenden Komponenten wird
in erster Linie Graphit in Erwigung gezogen, dessen
Werkstoffeigenschaften jedoch nicht innerhalb des
Programms des Kernforschungszentrum Karlsruhe
untersucht worden sind.

Die. Arbeiten im Kernforschungszentrum Karlsruhe
konzentrieren sich auf Werkstofffragen fiir die metal-
lische Erste Wand und fiir keramische Isolatorkompo-
nenten bei der Plasmaheizung im Radiofrequenzbe-
reich sowie auf ein keramisches Brutblanket, das in
Beitrag 3.7 behandelt wird. Das Bestrahlungsverhal-
ten dieser Werkstoffe bildet dabei einen Schwerpunkt
der Untersuchungen.

2.3.1 Die Erste-Wand-Belastung

Die Probleme der Ersten Wand in zukiinftigen Fu-
sionsanlagen mit Magneteinschlul werden durch
Plasmateilchen und 14 MeV-Neutronen hervorgeru-
fen[1]. Plasmateilchen fithren aufgrund ihrer geringen
Eindringtiefe zu einer oberflichennahen Wechselwir-
kung mit der Ersten Wand, bei der ein mef3barer Ab-
trag des Strukturmaterials durch chemische und phy-
sikalische Zerstiubung eintritt. Damit ist eine oberfla-
chennahe Aufheizung verbunden, die zu groflen Tem-
peratur- und Spannungsgradienten und wegen des zu
erwartenden zyklischen Betriebs zu periodischen
Spannungen im Zug- und Druckbereich fithrt. Die
Hohe dieser Spannungen hingt stark von den thermo-
physikalischen Eigenschaften des ausgewihlten
Werkstoffs ab.

Die bei der d,t-Fusionsreaktion entstehenden 14
MeV-Neutronen besitzen als Neutralteilchen und auf-
grund ihrer hohen Energie eine grofe Eindringtiefe
und verursachen elastische Stofiprozesse mit Gitter-
atomen, die zu Strahlenschéden, wie Porenbildung
und Versprédung fithren. Aufgrund der hohen Neu-
tronenenergie ist auch die Elementumwandlung durch
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inelastische KernstoBprozesse bedeutsam, sie verur-
sacht Versprodungserscheinungen und bestimmt die
Langzeitradioaktivitit der Strukturkomponenten.
SchlieBlich wird durch neutroneninduzierte Verfor-
mungseffekte der Spannungsverlauf mit der Bestrah-
lungsdauer gedndert, so daf} die Werkstoffbeanspru-
chung im wesentlichen als eine Ermiidungsbelastung
mit langzeitig verdnderlicher Mittelspannung betrach-
tet werden kann.

2.3.2 Entwicklung metallischer Werkstoffe

Die Werkstoffauswahl richtet sich nach den zu erwar-
tenden Belastungsbedingungen. Fiir den Next Euro-
pean Torus (NET) ist ein austenitischer Stahl mit der
Werkstoffbezeichnung 316 L als Referenzmaterial
vorgesehen, da fiir dieses Projekt nach Tabelle 4 die
akkumulierte Wandbelastung auf 10 dpa (displace-
ments per atom) begrenzt bleibt und die Einsatztem-
peratur sehr niedrig ist.

Tab. 4: Typische Werte der Materialbelastung fiir
NET- und DEMO-Blanketentwiirfe

NET DEMO-

1. Wand Blanket
Neutronenwandbelastung (MW/m?) | 2
Defektrate (dpa/s) 3107 6107
Integrale Wandbelastung (MWa/m?) 0,8 4,6
Neutronendosis (dpa) 10 57
He/dpa (appm/dpa) 11,8/8,3% identisch
H/dpa (appm/dpa) 455/435*%  identisch
Pulsldnge (s) 50- 1000 =~ 3600
Pulszahl = 10° =~ 2104
Werkstoffauswahl 316L MANET
Kithlmittel Wasser He oder LiPb

20°C-Teat He: 200-500°C/
LiPb: 270-500°C
He: 60 bar/
LiPb; 30 bar

Kiihimitteitemperatur (°C)
Kithlmitteldruck (bar) = Peat

* fiir Austenit 316 L bzw. 1.4914 (MANET)

Die Arbeiten des Instituts fiir Material- und Festk6r-
perforschung (IMF) konzentrieren sich auf die Er-
tiichtigung eines vergiitbaren martensitischen 12%
Cr-Stahls mit der Werkstoff-Nr, 1.4914. Dieses Ma-
terial mit der Bezeichnung MANET ist unter ent-
scheidender Mitwirkung des IMF als Legierung fiir
das langfristige Europiische Fusionstechnologiepro-
gramm ausgewdhlt worden, Die Auswahl wird be-
grilndet mit den im Vergleich zum Austenit 316 L
glinstigen thermophysikalischen Eigenschaften sowie
mit einer erhdhten Resistenz gegentiber bestrahlungs-
induziertem Schwellen und heliuminduzierter Be-
strahlungsversprodung, so dal héhere Standzeiten er-
reicht werden kénnen. ‘

Ein mogliches Problem beim Einsatz von 12% Cr-
Stdhlen kdnnten die Erniedrigung der Bruchzihigkeit

52

dpapr
Stal 0.0511-6] 13 | 26] 55
HT9 e |ale
9CriMo mod. o}
14914, am a
14914(N) ol
© 2501
T 2001 .
B
S 150
E
g 100
&
g 50 1
:‘E
g N
B -50- %0 -
(7] A
—100 % -

00 200 300 400 500 600
Bestrahlungstemperatur in °G

Abb. 46: Verschiebung der Sprodbruchibergangs-
temperatur durch Bestrahlung in martensitischen
9 - 12% Cr-Stahlen; Stahl 1.4914: Kleinlastkerbschlag-
proben 3x4x27 mm. Bereich U: Sprédbruchiber-
gangstemperatur im unbestrahiten Stahl 1.4914

und die Erh6hung der Sprédbruchiibergangstempera-
tur durch Neutronenbestrahlung sein. Dies kénnte zur
Einschrinkung des verfiigbaren Temperaturbereichs
fiir den Einsatz dieser Werkstoffgruppe fithren, Die
Entwicklungsarbeiten im IMF zielten deshalb frithzei-
tig darauf ab, durch Niobstabilisierung und 8-Ferrit-
freiheit eine niedrige Sprédbruchiibergangstempera-
tur zu erhalten. Auch eine Reduzierung des Stickstoff-
gehalts wurde mit Erfolg erprobt und fithrte zu einer
Senkung der Ubergangstemperatur. Erste Kerbschlag-
experimente an vorbestrahlten Proben des nach obi-
gen Uberlegungen modifizierten Stahls 1.4914 ergeben
ein relativ einheitliches Bild, soweit s die Sprédbruch-
iibergangstemperatur Ty nach Bestrahlung betrifft,
Entsprechend Abbildung 46 tritt bereits bei niedrigen
Neutronenfluenzen eine betrichtliche Verschiebung
von Ty auf, wenn die Bestrahlungstemperatur um
400° C oder darunter liegt. Im Gegensatz zum unbe-
strahlten Material erweist sich die Reduzierung des
Stickstoffgehalts nach Bestrahlung als nicht wirksam,
Dagegen verbleibt gegeniiber den nichtstabilisierten
Martensiten und den ferritisch-martensitischen Du-
plexstdhlen der Vorteil, da} auch nach Bestrahlung
keine Anzeichen fiir eine Temperversprodung bei
475°C vorliegen.

Die Belastung bei thermischer Zyklierung fithrt zu
einer Ermiildungsschiddigung des Werkstoffs der Er-
sten Wand. Zur Berechnung der Lebensdauer bei
Thermozyklierung wurden Methoden entwickelt, mit
denen die Ausbreitung von kleinen Fehlern, z.B.
Schweilirissen bei zyklischer Belastung und starken
Spannungsgradienten vorausgesagt werden kann [2].



Dabei wird auch die Spannungsumlagerung durch
bestrahlungsinduziertes Kriechen und Schwellen
beriicksichtigt. Mit diesen Methoden wurden verschie-
dene Design-Konzepte der Ersten Wand untersucht
und optimiert.

Ein methodischer Schwerpunkt der Arbeiten im expe-
rimentellen Bereich ist die Entwicklung von Versuchs-
einrichtungen, mit denen das Werkstoffverhalten bei
zyklierender Temperatur bestimmt werden kann. Da-
bei soll herausgefunden werden, ob eine belastungs-
spezifische Schadigung des Werkstoffs auftritt und die
Vorhersage des thermozyklischen Ermiidungsverhal-
tens mit groflen ortlichen und zeitlichen Temperatur-
gradienten durch isotherme Versuche méglich ist. In
Abbildung 47 werden erste Ergebnisse bei thermischer
Zyklierung mit einigen Literaturwerten bei thermo-
mechanischer Zyklierung fiir vergleichbare Deh-
nungsamplituden verglichen. Die thermisch zyklierten
Proben versagen frither, auch wegen der hoheren Wer-
te fiir die maximale Temperatur.

thermomechanisch thermisch
AIS! 304 AlSI 316L
0200-550°C A 200-550°C
AT =350°C & 200-625°C
4 - (S.Tairaetal., 1979) & 200-660°C
A 200-700°C
o 200-750°C

AT variabel

Dehnungsschwingbreite Ac iy in %

0,2 T T T T T
10 10° 10
Bruchlastwechselzah! N,

Abb. 47: Vergleich der Abhangigkeit der Bruchlast-
wechselzahl von der Dehnungsschwingbreite aus rein
thermozyklischer und thermomechanisch zyklischer
Versuchsfiihrung flir zwei austenitische Stéhle

Die Bildung von Rissen unter thermozyklischer Bela-
stung wurde eingehend untersucht. Abbildung 48 zeigt
ein typisches Riffeld, wie es nur bei thermozyklischer
Belastung auftritt. Weitere Experimente befassen sich
mit der Rilausbreitung in einem Schichiverbund. Es
wurde die Frage geklirt, unter welchen Bedingungen
eine weiche Zwischenschicht zwischen zwei Stahlplat-
ten einen Ermildungsrifl ablenken und dadurch ein
Leck in der Ersten Wand vermeiden kann. Als Zwi-
schenmaterial wurden sowohl eine Létschicht als auch
eine Kupferschicht, die durch Explosionsplattierung
mit dem Strukturmaterial verbunden wurde, erfolg-
reich erprobt.

Abb. 48: Thermoermidungsrisse im austenitischen
Stahl 1.4948 bei thermozyklischer Belastung

2.3.3 kntwicklung keramischer Werkstoiie

Im Bereich der Ersten Wand eines Fusionsreaktors
kommen nichtmetallische Werkstoffe im wesentlichen
fiir folgende Verwendungen in Betracht: Plasmabe-
grenzer (Limiter), Wandverkleidung (Liner), Fenster
fiir Mikrowellenheizung des Plasmas, Antennenisolie-
rung und Isolatoren zur Unterbrechung von Induk-
tionsstromen. Fiir die zwei erstgenannten Anwendun-
gen ist neben einer hohen Hitzebestindigkeit (in erster
Linie sehr hohem Schmelz- bzw. Sublimationspunkt)
und einem guten Thermoschockwiderstand noch eine
plasmaphysikalisch bedingte Qualifikation erforder-
lich: Da die Strahlungsenergieverluste aus dem Plas-
ma sehr stark mit der Ordnungszahl der Elemente in
den Verunreinigungen des Plasmas ansteigen, sind fiir
diese Erste-Wand-Komponenten nur Werkstoffe mit
niedrigen Atomgewichten vorgesehen. Graphit und
SiC werden favorisiert; dabei kommt SiC wegen seines
beschriinkten Thermoschockwiderstands nur fiir die
schiitzende Wandverkleidung in Betracht. Dieses Ma-
terial wird im Kernforschungszentrum Karlsruhe aus-
fiihrlich untersucht [3]. Fiir die drei letztgenannten
Anwendungen sind hochqualifizierte keramische Iso-
latormaterialien erforderlich; die hochsten Anforde-
rungen werden an den Einsatz als Mikrowellenfenster
gestellt. Zur Entwicklung von Fenstern werden Unter-
suchungen bei 140 GHz an poly- und einkristallinen
Werkstoffen aus Al,O3, AIN und MgAlLOs durchge-
fithrt [4].

Die entscheidende mechanische Belastung der hier be-
handelten keramischen Werkstoffe erfolgt durch ther-
mische Spannungen. Diese werden in Limiter- und
Liner-Werkstoffen durch fiberwiegend oberfldchenna-
he Strahlungsheizung aus dem Plasma und durch di-
rekten Kontakt mit der Plasmarandschicht verur-
sacht. In Mikrowellenfenstern entsteht Volumenhei-
zung durch dielektrische Verluste, die Wédrme kann
durch Kiihlung der Fensteroberfliche abgefiihrt wer-
den. Das Versagen der keramischen Bauteile erfolgt
entweder spontan, wenn die thermischen und mecha-
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nischen Spannungen die Festigkeit iiberschreiten,
oder zeitlich verzogert durch langsame VergréBerung
der Fehler in der Keramik. Die Werkstoffparameter,
die eine Aussage iiber die Qualitit eines keramischen
Werkstoffs und tiber die zulissige Belastung ermdgli-
chen, werden im IMF experimentell bestimmt. Dazu
wurden auch neue Priiffmethoden entwickelt.
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Abb. 49 Dielektrischer Verlustfaktor tané in AIN mit
0,5% CaO in Abhéngigkeit von den Sinterparametern

Die wichtigsten mechanischen Parameter sind die
Zugfestigkeit o, die Rilzahigkeit K. und die Parame-
ter des unterkritischen Rilwachstums. Die wichtig-
sten physikalischen Parameter sind die Wérmeleitf4-
higkeit A, der lineare thermische Ausdehnungskoeffi-
zient @ und die elastischen Konstanten E und v. Bei
den Materialien fiir Mikrowellenfenster miissen als
zusitzliche physikalische Parameter die relative Di-
elektrizititskonstante r und der dielektrische Verlust-
faktor tand in Fabry-Perot-Resonatoren gemessen
werden. Untersuchungsergebnisse zur Erniedrigung
dielektrischer Verluste in AIN sind in Abbildung 49
dargestellt, Wegen der inhomogenen Leistungsdeposi-
tion in einem Gyrotron-Fenster entsteht eine ortliche
Temperaturverteilung, die zu einer Spannungsvertei-
lung fithrt. Abbildung 50 zeigt die Tangentialspan-
nung os in einem zylindrischen Fenster, die sich aus

_ aEWf\/e.- F(t/R,B) - tan §
ge = c- A

ergibt. Dabei sind f die Frequenz der Mikrowellen, W
die durch das Fenster gehende Leistung und F(r/R,B)
eine Funktion des Abstandes vom Mittelpunkt des
Fensters und der Biot-Zahl B. In Abbildung 51 ist die
Versagenswahrscheinlichkeit F fiir AIN durch sponta-
nes Versagen und unterkritisches RiBwachstum bei
verschiedenen Versagenszeiten in Abhingigkeit von
der tangentialen Zugspannung und der zu ihr propor-
tionalen Leistung dargestellt. Die bisher untersuchten
Keramiken sind fiir die vorgesehene Leistung zwi-
schen 0,2 und 1 MW nur in Einzelfillen geeignet, weil
die gewiinschten niedrigen dielektrischen Verlustfak-
toren nur schwer realisiert werden kénnen.
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Abb. 50: Radiale Verteilung der Tangentialspannung
a, in einem AlbOs- und AIN-Mikrowellenfenster

Man kann voraussehen, daf} es unter der Neutronen-
bestrahlung im Fusionsreaktor zu einer betrichtlichen
Verminderung der Wirmeleitfihigkeit, der Bruchfe-
stigkeit und damit auch des Thermoschockwider-
stands der untersuchten keramischen Werkstoffe
kommt. Daher ist es eine zentrale Aufgabe, diese

Leistung W in kW
200 300 400 590

0,999 T : _
0,9 0
w 054
§10_1_ AN 10°h -2
g -
107 ’ =3
2, [ 5
2" 7L
§')10~4_ h —10 -
104 12
107%+ +-14
/_spontanes Versagen
107 -—16
10—8_ _‘—18

60 100 150 200 250 300

04, in MPa

Abb. 51: Versagenswahrscheinlichkeit F eines AIN-Mi-
krowellenfensters flir spontane und unterkritische RiB-
ausbreitung in Abhangigkeit von der tangentialen Zug-
spannung o4 bzw. von der Leistung W



Bestrahlungseffekte in geeigneten Testreaktoren zu
untersuchen. In internationaler Zusammenarbeit wer-
den hierzu mehrere Bestrahlungsexperimente mit
Schédigungsraten von 1 bis 30 dpa bei Probentempe-
raturen von 400 bis 1500° C durchgefiihrt,

2.3.4 Simulation der 14 MeV-Neutronen-
bestrahlung

Fiir die Untersuchung des Bestrahlungsverhaltens von
Werkstoffen in kiinftigen Fusionsanlagen steht derzeit
weltweit keine 14 MeV-Neutronenquelle mit geniigend
hoher FluBdichte zur Verfiigung. Man ist deshalb ge-
nerell gezwungen, existierende Bestrahlungsquellen
mit sehr unterschiedlichen Eigenschaften zu nutzen,
um wenigstens Teilaspekte der Strahlenschidigung zu
simulieren,

Im IMF werden fiir Bestrahlungseffekte, die dominant
von der Schiddigung durch Atomverlagerungen ab-
héngen, wie z. B. die durch Defektclusterbildung her-
vorgerufene Materialversprédung, verschiedene Re-
aktoren mit einem hohen energiereichen Neutronen-
fluf, also Materialtestreaktoren und sog. Schnelle Re-
aktoren eingesetzt, Man geht hier von der Uberlegung
aus, daf} die durch elastische Stolprozesse hervorge-
rufenen Defektstrukturen dhnlich aussehen wie bei
Bestrahlung mit 14 MeV-Neutronen und iiber die Zahl
der Verlagerungen (dpa) miteinander verkniipft wer-
den konnen. Besonders zu erwihnen ist in diesem
Zusammenhang ein im Aufbau befindliches Bestrah-
lungsexperiment in der Karlsruher Kompakten Na-
triumgekithlten Kernreaktoranlage KNK II, bei dem
das Werkstoffverhalten unter Bestrahlung bei Bela-
stung mit Spannungs- und Temperaturzyklen studiert
wird. Neben technischen Daten, wie der Bestimmung
der Lebensdauer unter Spannungs- und Temperatur-
zyklen, interessieren die dominanten Deformations-
mechanismen bei Bestrahlung.

Der fiir die Fusion besonders bedeutsame Teilaspekt
erhéhter Transmutationsraten an Helium und Was-
serstoff, die zu Materialversprédung fithren, kann nur
in Sonderfillen in Spaltungsreaktoren mit speziell
adaptierten Neutronenspektren studiert werden, Hier
erweisen sich, weil materialunabhéingig, Bestrahlungs-
techniken mit Leichtionen als besonders vorteilhaft,
Die Entwicklung einer Zweistrahlanlage (Dual-Beam-
Technik) durch das IMF [5], bei der hochenergetische
Protonen und a-Teilchen simultan auf das zu untersu-
chende Target geschossen werden (Abb. 52), eréffnet
die Méglichkeit, mehrere, bei 14 MeV-Neutronenbe-
strahlung auftretende Schadigungparameter, wie die
Verlagerungsschidigung einerseits und die gasformi-
gen Transmutationsprodukte Helium und Wasserstoff
andererseits, in einem weiten Parameterbereich einzu-
stellen. Dies erlaubt systematische Parameterstudien
der Schiadigungsmechanismen und kann entsprechen-
de Anregungen fiir eine gezielte Materialentwicklung

Abb. 52: Dual-Beam - Bestrahlungseinrichtung mit
energiereichen Alphateilchen (104 MeV) und Proto-
nen (40 MeV) zur Untersuchung von Fusionsreaktor-
werkstoffen

geben. Die hohe Energie beider Teilchenarten gestattet
den Einsatz von relativ dicken Materialproben, die
auch komplizierte mechanische Tests, wie einaxiale
Zug-Druck-Ermiidungsexperimente zulassen. Die
Zweistrahlanlage ist weltweit die einzige, mit der eine
Simulationsbestrahlung von dicken Werkstoffproben
mit zwei voneinander unabhéngigen Beschleunigern
moglich ist. Aus den in Tabelle 5 dargestellten Teil-

Tab. 5: Teilcheneigenschaften an der Zweistrahlanlage

Isochron- Kompakt-
Zyklotron (KIZ) Zyklotron (KAZ)

Teilchenart Alphateilchen  Protonen
Teilchenenergie 104 MeV 26-40 MeV
Teilchenstrom 10 A 100 A
Strahlifleck 1 ¢cm? 1 cm?
Schidigungsrate an der 4,1.107 1,5 108 (45 MeV)
Oberfliche (dpa pA-! cm?) 2,5 10% (24 MeV)
Reichweite in Eisen 1,3 mm 2,8 mm (40 MeV)

1,3 mm (26 MeV)

cheneigenschaften lassen sich die wesentlichen Moég-
lichkeiten der Zweistrahlanlage ableiten: H- und He-
Implantation kann unabhingig voneinander bis zu
einigen 0,1 At. % mit praktisch beliebigen Implanta-
tionsprofilen erfolgen. Die erreichbaren Implanta-
tionstiefen in Stahl liegen bei = 2,8 mm fiir Wasser-
stoff und = 1,3 mm fiir Helium, Es kann ein variables
Verhiltnis von implantiertem Helium zu erzeugter
Strahlenschiddigung vorgegeben werden, d. h. die im-
plantierte He-Menge pro dpa ist zwischen 5 und 2000
appm einstellbar, Dem Priifling k6nnen Spannungs-
und Temperaturrampen auferlegt werden. Der Puls-
betrieb des Reaktors kann durch Intensititszyklierung
des Strahls ebenfalls simuliert werden.
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Die einzige Einschrankung ergibt sich bei dieser Simu-
lationstechnik durch die erreichbare Schiadigungsdo-
sis (sie betrigt wenige dpa) und die Limitierung der
Probengréfle. Durch geeignete Probenminiaturisie-
rung konnte dieses Problem jedoch zufriedenstellend
geldst werden.
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Zyklusabhéngige Maximalspannungen in
unbestrahitem und heliumimplantiertem MANET.
H-GRIM-Probe, Testtemperatur 450°C, Dehnungs-

schwingbreite Aeoar = 0,25 %, Dehnungsgeschwin-
digkeit ¢ =5 -10%s"

Zunichst wurde die Zweistrahlanlage dazu verwen-
det, um den Einflufl von vorimplantiertem Helium bis
zu Konzentrationen von 340 appm auf die Zugfestig-
keitseigenschaften des martensitischen Stahls 1.4914
(MANET) zu studieren. Die Ergebnisse zeigen, daf}
unterhalb 450°C eine Verfestigung aufgrund von
bestrahlungsinduzierten Defektclustern und Helium-
blasen und oberhalb dieser Temperatur eine durch
Bestrahlung beschleunigte Entfestigung auftreten,
deren Ursachen im wesentlichen die Annihilation von
Versetzungen und die Vergroberungen von Ausschei-
dungen sind [6]. Rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen ergeben keinen negativen Einfluf} des
He-Gehaltes auf das Bruchverhalten dieses Werk-
stoffs; es wird in Ubereinstimmung mit fritheren Aus-
sagen ein duktiles Bruchbild wie im unbestrahiten
Zustand beobachtet. Inzwischen wurden Untersu-
chungen zum Wechsellastverhalten an Proben aus

dem Stahl 1.4914 begonnen, die in der Zweistrahl-

anlage mit Helium vorimplantiert worden waren,

Abbildung 53 zeigt im Vergleich zu unbestrahltem

Material, dal} bei dehnungsgesteuerten Ermiidungs-

experimenten Helium offenbar eine Reduktion der

Bruchspielzahl hervorruft. Methodisch bedeutsam

waren die Arbeiten zur Entwicklung von LCF-taug-
lichen Proben, die sowohl bei Nachbestrahlungsexpe-
rimenten als auch bei den in naher Zukunft vorgesehe-
nen LCF-Ermiidungsexperimenten unter Bestrahlung
eingesetzt werden kdnnen.
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2.4  Entwicklungsarbeiten fiir die Supra-
leitungstechnik

Das Anwendungspotential supraleitender Magnete ist
in ganz entscheidendem MaBe von der Verfiigbarkeit
supraleitender Materialien und Draht-Komposite mit
Eigenschaften, die optimal auf den Anwendungsfall
abgestimmt sind, abhiingig. Dariiber hinaus ist es not-
wendig, Struktur- und Isolationswerkstoffe, die fiir
den Betrieb bei tiefer Temperatur geeignet sind, weiter
zu entwickeln und zu charakterisieren, Als besondere
Aufgabe kann die Erfilllung fertigungstechnischer
Anforderungen an supraleitende GroBmagnete fiir
Fusionsanlagen und Hochstfeldmagnete angesehen
werden,

2.4.1 Konfiguration und Optimierung industrieller
Nb3Sn-Supraleiterdrihte

Ein typischer Nb,;Sn-Supraleiterdraht von etwa 1 mm
Durchmesser enthilt bis zu 1000 einzelne Nb;Sn- Fila-
mente mit etwa 3 pm Durchmesser, die in einer Cu-Sn-
Matrix eingebettet sind. Diese charakteristische Kon-
figuration erfilllt die Kriterien nach elektrischer, ther-
mischer und mechanischer Stabilitit. Die Herstellung
dieser Drihte erfolgt nach verschiedenen Methoden,
die alle ein gemeinsames Merkmal haben: Bei der Ver-
formung bis zum endgiiltigen Durchmesser besteht
der Draht aus duktilen Komponenten, wie Kupfer,
Cu-Sn-Bronze, Niob oder Zinn. Die sehr sprode, su-
praleitende Nb,Sn-Phase wird erst am Schluf im Ver-
lauf einer Diffusionsreaktionsglithung gebildet. Zur
Stabilisierung besteht die dufiere Hiille oder der Kern
eines Supraleiterdrahts aus Kupfer, das durch eine
Tantalbarriere von der Cu-Sn-Bronze getrennt ist, um
Verunreinigunigen durch Zinn bei der Reaktionsglii-
hung zu vermeiden. In Abbildung 54 ist ein im Institut
fiisr Technische Physik (ITP) nach der internen Sn-

Abb. 54 Querschnittdurch einen nach derinternen Sn-
Diffusionsmethode hergestellten NbsSn-Draht vor der
Reaktionsglihung. Von innen nach auBen: Sn-Reser-
voir, Nb-Filamente, Ta-Barriere, Cu-Stabilisierung
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a) Schematische Darstellung der Abhangigkeit der
kritischen Stromdichte j. von der Dehnung € in
Nb;Sn-Drahten. Bei ¢y ist die &uBere Kompression
aufgehoben (spannungsfreier Zustand)

b) Kritischer Strom I; Als Funktion der Dehnung firein
Nbs;Sn-Kabel (7 Dréhte) ohne und mit Cu- bzw.
Stahl (SS)-Stabilisierung. Unten ist der Verlauf far
einen einzelnen Draht gezeigt

Diffusionsmethode hergestellter NbySn-Draht dar-
gestelit. Als Folge der unterschiedlichen Kontraktion
der Cu-Sn-Bronze und der A15-Phasen nach der Ab-
kithlung von der Reaktionstemperatur bei etwa
1000 K auf die Betriebstemperatur (4,2 K) befinden
sich die Filamente, die von der Cu-Sn-Bronze um-
schlossen werden, in einem Kompressionszustand,
wodurch die Bruchdehnung von Nb,Sn-Dréhten auf
etwa 0,6 bis 0,8 % erhoht wird.

Bei der Anwendung von Nb;Sn-Drihten, insbesonde-
re filr Fusionsleiter, gilt es, den Wert der kritischen
Stromdichte j. bezogen auf den Gesamtquerschnitt zu
optimieren, Nachfoigend werden einige Effekte, die
die Stromdichte beeinflussen, kurz vorgestellt.

Ternire Zusitze

In den letzten Jahren wurden an Nb,Sn-Drihten we-
sentliche Verbesserungen von jc bei hohen Magnetfel-
dern (B> 11 T) durch Zulegieren von bis zu 3 At.-% Ti
oder Ta zum Nb-Kern erzielt, wihrend unterhalb 11T
biniire NbySn-Drihte eindeutig die besseren Werte
aufweisen [1].
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Einfluf} der axialen Zugspannung auf j.

In Nb;Sn-Drihten ist j. stark von der angelegten axia-
len Zugspannung abhiingig. Der Anfangswert von j.
ohne angelegte Spannung hingt im wesentlichen von
der durch die Bronze ausgeiibten Kompression ab,
dessen Stirke durch den Dehnungswert e quantifi-
ziert wird, bei dem j, ein Maximum erreicht. Bei Drih-
ten, die nach dem Bronzeverfahren oder dem internen
Sn-Diffusionsproze hergestellt wurden, betrigt e,
0,25 bis 0,3 %. Aus Abbildung 55 a ist leicht zu erse-
hen, daf} eine erhghte axiale Kompression zu einer
verstiarkten mechanischen Reserve des Leiters bei Be-
lastung fiihrt. Ein Fusionsleiter muB also so ausgelegt
werden, daf} sich auch bei Vollast die NbySn-Filamen-
te immer unter Kompression befinden (e <en). Der
Einfluf} der axialen Zugspannung auf den kritischen
Strom I. eines NbySn-Flachkabels in Abbildung 55b
zeigt, dalj die Verstarkung durch eine aulere Stahlhul-
le die Anderung von j. wegen der zusitzlichen Vor-
kompression {(en = 0,4 % anstatt 0,2 %) beeinfluf3t [2].

Einfluf} der transversalen Druckspannung auf j;

Bei der rechnerischen Auslegung von Fusionsspulen
im Torusverband hat sich gezeigt, daB der Leiter nicht
nur Zugspannungen als Folge der Lorentz-Kraft er-
fahrt, sondern auch kompressive oder transversale
Krafte normal zur Achsenrichtung, die durch die
Wechselwirkung der einzelnen Spulen miteinander
entstehen. Aus den NET-Berechnungen ergeben sich
lokale maximale transversale Spannungen zwischen
100 und 140 MPa vor allem im Niederfeldbereich. Da
der Einfluf transversaler Druckspannungen auf j.
weitgehend unbekannt war, wurde eine Druckappa-
ratur zur Messung derartiger Effekte bis zu 13,5 T
aufgebaut [3]. Die Resultate bei 13,5 T zeigen eine
geringe Zunahme von j, mit der Druckspannung bis
etwa 20 MPa, gefolgt von einer sehr starken Abnahme
von j. bis auf 50 % des Anfangswertes bei 100 MPa.
Aus den Vergleichsmessungen von j. gegen die axiale
Zugspannung folgt, daBl der transversale Druckeffekt
auf j. wesentlich stirker ist als der bisher bekannte
axiale Druckeffekt [3]. Die Anlage, die den Effekt
axialer und transversaler Beanspruchung auf Prototy-
pen von Fusionsleitern im Mafistab 1 : 2 bis zu Kriften
von 100 kN und Stromen von 10 kA bei Feldern bis zu
13 T untersucht, wurde kiirzlich im I'TP fertiggestellt.

Die Verbundkern-Methode bei NbsSn-Drihten
(Pulvermetallurgie)

Da erkannt worden ist, da} in NbySn die Korngrenzen
die wichtigsten Haftzentren sind, ist eine Reduzierung
des Durchmessers der A15-Korner fiir die Optimie-
rung von j. eine ganz entscheidende Forderung. Auf-
grund der Erkenntnis, daB normalleitende Einschliisse
auch zur Anzahl der Haftzentren beitragen, ist kiirz-
lich die Verbundkernmethode fiir die Nb;Sn-Leiter-
fertigung entwickelt worden [4], bei der normalleiten-
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Abb. 56: Kritische Stromdichte als Funktion des ange-
legten Felds flir 19-Kern-NbzSn-Dréhte: Vergleich zwi-
schen Nb/7,5 Ta-Verbundkerndridhten und Drahten mit
erschmolzenen Nb/7,5 Ta-Kernen. Beide Kurven wur-
den auf denselben Vorkompressionszustand ey = 0,3 %
normiert

de Ta-Einschliisse kiinstlich in die Filamente einge-
bracht werden. Die Einschlilsse werden wiahrend des
Drahtziehprozesses zu feinen Bindern verformt, bis,
der Abstand zwischen zwei Ta-Béndern kleiner ist als
die mittlere A15-Korngrofie von etwa 120 nm. Mit
derartigen Verbundkernen bleibt die industrielle Fer-
tigung nach dem bekannten Bronzeverfahren prak-
tisch unveridndert. Die kritischen Stromdichten in die-
sen Drihten hingen sehr stark von den Glithbedin-
gungen ab: Bei 750°C ist das Tantal vollstindig im
Nb,Sn geldst, was zu dhnlichen Resultaten fithrt, wie
bei den herkémmlichen tantalzulegierten Driahten [5].
Um die Tantalbindchen als normalleitende Einschliis-
se zu erhalten, war es notwendig, die Glithtemperatur
bis 675° C zu senken. Dabei wurde bei etwa 12 T ein
Anstieg von jc um 50 % beobachtet (Abb. 56).

2.4.2 Verbunddrihte aus fortgeschrittenen
Supraleitern

Als fortgeschrittene supraleitende Materialien gel-
ten fiir den Betrieb bei 4,2 K die Chevrel-Phasen
(PbMogS;s, T = 15 K), fiir den Betrieb bei 77 K die
supraleitenden Oxide (YBa,Cu30,, T. = 93 K,
Bi,Sr,CaCu,04, T, = 110 K, T1,Ba,CaCuyOy, T =
125 K). Die Phasen kristallisieren in komplexen
Strukturen, PbMogS; rhomboedrisch, YBa,Cu;0,
orthorhombisch, und zeichnen sich durch aufleror-
dentlich hohe kritische Magnetfelder aus: B¢, (0) = 60



T fiir PbMogS, sowie Be,||(0) = 300 T und B,.(0)
=~ 70 T fir YBa,Cu;0;. Beide Materialklassen sind
technisch noch nicht so weit entwickelt, da} Drihte
industriell hergestellt werden kénnen. Dabei kénnte
der Durchbruch bei den Chevrel-Phasen in drei bis
fiinf Jahren gelingen, wihrend bei den Oxiden mehr
als zehn Jahre veranschlagt werden. Sollten die Oxide
bei 4,2 K eingesetzt werden, konnte der Durchbruch
frither erfolgen. Gegenwirtig steht die Verbindung
YBa,Cu;0; im Vordergrund, die bei Feldern oberhalb
1 T hohere Stromdichten aufweist als Bi,Sr,CaCu; 0,
und Tl,Ba,CaCu,0;.

Alle bekannten Hochfeldsupraleiter mit einem oberen
kritischen Magnetfeld Bc,(0)> 15 T, wie z. B. die Chev-
rel-Phasen und die Oxide zeichnen sich durch eine
geringe Festigkeit aus. Die am weitesten fortgeschrit-
tene Methode zur Herstellung von Vielkernsupralei-
tungsdriahten aus solchen Materialien ist das sog.
Bronzeverfahren, das bisher bei Nb;Sn Anwendung
gefunden hat. Leider konnte diese elegante Methode
bis heute nicht auf die anderen Hochfeldsupraleiter
tibertragen werden: Bei der Drahtherstellung aus den
Chevrel-Phasen PbMogS; und den Hochtemperatur-
supraleitern werden bis heute nur pulvermetallurgi-
sche Methoden eingesetzt. Dabei wird die bereits ge-
bildete supraleitende Phase in ein Metallrohr einge-
fulit, komprimiert und durch die iiblichen Verfor-
mungsprozesse, wie Himmern, Walzen und Ziehen zu
einem diinnen Draht mit einem Durchmesser <1 mm
verformt (“powder in-tube processing“). Als Folge der
wihrend der Verformung auftretenden T.-Abnahme
sind Erholungsglithungen notwendig, um die ur-
spriinglichen T.-Werte wieder zu erhalten; bei
PbMo,S, zwischen 750 und 900°C, bei YBa,Cu,;0,
zwischen 900 und 940° C, wobei im letzteren Fall noch
aufoxidiert werden mufl. Die Notwendigkeit dieser
Erholungsglithungen ist das wesentliche Problem bei
der Drahtherstellung: Bei PbMo,S; fiihrt dies zu uner-
wiinschtem Kornwachstum und damit zu wesentlich
verringerten Stromdichten, bei YBa,Cu;0; zu einer
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Abb. 57: Normierte Stromdichte l/l¢o (1o = Stromdich-
te vor der Bestrahlung) und oberes kritisches Magnet-
feld B> der nach der Bronzemethode hergestellten
NbgSn-Drahte mit 10000 Filamenten nach Neutronen-
bestrahlung bei 300 K

Abnahme der Sauerstoffkonzentration und damit zu einer
Erniedrigung der kritischen Temperatur. Hochfeldsu-
praleiterdriahte sind wegen der Sprodigkeit der Mate-
rialien méglicherweise nur als Verbundwerkstoffe ein-
setzbar, wobei die Durchmesser der Filamente unter 5
um liegen.

2.4.3 Bestrahlungseffekte an Supraleiter-
drihten

Fiir Fusionsmagnete wird als Berechnungsgrundlage
bei konservativer Abschitzung eine Neutronendosis
von ca. 3-1022 n/m? wihrend der Reaktorlebensdauer
abgeschitzt. Dieser Wert kann durch geeignete Ab-
schirmungsmafnahmen eingestellt werden. Es ist aber
das Bestreben, die Abschirmdicke zu vermindern und
somit eine grofere Neutronenbelastung zuzulassen.

Bestrahlungseffekte an nichtsupraleitenden
Komponenten

Bei einer Neutronendosis von 10?2 n/m? kénnen die
Einfliisse auf die mechanischen Eigenschaften des
Stahls vernachlissigt werden, da wesentliche Schidi-
gungen in diesem Material erst oberhalb 10% n/m?
auftreten. Wichtiger sind die Einfliisse auf den Kup-
ferstabilisator. Als Folge der bestrahlungsinduzierten
Gitterdefekte und der Transmutationsprodukte wird
der elektrische Widerstand wesentlich erhoht. Bei ei-
ner Dosis von 10** n/m? (E>0,1 MeV) und 4,2 K ist
der Anstieg AR von derselben GréBenordnung wie der
Raumtemperaturwiderstand. Der Wert von AR bei
3.10%2 n/m? ist zwar wesentlich kleiner, man wird aber
dennoch durch periodisches Aufwirmen der Magnete
bis Raumtemperatur fiir eine Erholung der elektri-
schen Leitfahigkeit sorgen miissen. Dabei gibt ¢s zu
bedenken, dafl 15 bis 20 % des bestrahlungsinduzier-
ten Widerstands auch bei Erwidrmung auf 300 K noch
zuriickbleiben.

Strahlungsempfindlichkeit von j.

Die Strahlungsempfindlichkeit von j; ist ein wichtiges
Kriterium fiir den Einsatz von reinem oder zulegier-
tem Nb;Sn bei Fusionsleitern. Vergleichende Untersu-
chungen der bei 300 K neutronenbestrahlten reinen
und zulegierten NbgSn-Dréhte zeigen ein unterschied-
liches Verhalten [5]. Die Anderung von j. und des
kritischen Magnetfelds B*¢ als Funktion der Strah-
lungsdosis fiir reine und titanzulegierte NbySn-Drihte
zeigt zunichst eine Zunahme beider Groéfien mit stei-
gender kumulierter Dosis, die bei etwa 2 - 102! n/m?
ein Maximum erreichen und dann wieder abnehmen.
Aus dem Kurvenverlauf zwischen 16 und 20 T kann
fiir 12 T geschlossen werden, daBl j. und B*, bei der
angestrebten Fluenz von 3 - 102 n /m? gegeniiber den
unbestrahlten Werten immer noch leicht erhoht sind,
wobei jo/jeo (12 T) etwa 1,5 betragt (s. Abb. 57).
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2.4.4 Leiter fiir Fusionsmagnete

Nach dem Erfolg des Large Coil Task-Projekts (LCT)
der IEA, bei dem sechs Toroidalfeldspulen in Tests
unter Vollast herausragende Betriebseigenschaften er-
zielten, gilt der Bau von grofien Fusionsspulen auf der
Basis von NbTi-Supraleitern mit Feldern von 9 T am
Leiter als beherrschbar. Eine dieser Spulen wurde in
enger Zusammenarbeit zwischen KfK und den Firmen
Siemens und Vakuumschmelze gebaut. Inzwischen
haben die Arbeiten fiir eine zweite Generation von
Fusionsspulen im Rahmen des europiischen Next
European Torus-Projekts (NET) begonnen, das im
Hinblick auf die Leiterentwicklung die unmittelbare
Zielsetzung darstellt. Die NET-Spulen sind etwa dop-
pelt so grof} wie die LCT-Spulen. Da am Leiter bis zu
12 T erreicht werden sollen, wird der Einsatz von
Nb;Sn notwendig. Die erforderlichen Nennstrome
liegen uber 15 kA, die bei den angegebenen Abmes-
sungen zu sehr hohen Lorentz-Kriften fithren. Thre
Ubertragung auf das Spulengehiduse ist ohne unzulis-
sige Belastung des Supraleiters nur moglich, wenn der
Gesamtleiter bereits eine massive Stahlstruktur be-
sitzt. Bei allen NET-Leiterkonzepten bestehen iiber
40 % des Leiterquerschnitts aus Stahl; unter den be-
sonderen Bedingung bei 4,2 K haben sich der kaltzihe
austenitische Stahl mit der Werkstoff-Nr. 1.4429 be-
wihrt,

a) He-Kanéile  Cu-Stahilisierung
T ‘ W} stahinie
'
2% BEEEEEEEEB’“‘{ NbSn-Drihte
lw!j% T A T O
Q‘»a.,z / 30,6
CuNi-Iso!ie’rung Laser-Schwe‘iBunQ

b)

Schutzrohr Laser-SchweiBnaht

Isolation «———— Stahlhiille

. Bohrung zum
Subkabel-Isolation Druckausgleich
(CuNi-Band) ;

Primérvolumen fiir

stagnierendes Helium
- Supraleiter-Drihie
zentraler CuNi-Draht
Sekundérvolumen fiir fliefendes Helium

Abb. 58:

a) Der im KfK fir NET entwickelte Nb;Sn-Leiter fur
den Betrieb bei 12 kAund 12 T

b) Der konstruktive Aufbau des Leiters fiir die Po-
loidalfeld-Modelispule
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Leiter fir NET-Toroidalfeldspulen

Die Spulen bestehen aus einem Verbund verschiede-
ner Materialien mit sehr spezifischen mechanischen
und elektrischen Eigenschaften: Metalle, wie Stahl
und Kupfer, der eigentliche Supraleiter Nb;Sn und die
Isolationsmaterialien zur elektrischen Isolation der
zwischen den einzelnen Lagen auftretenden Spannun-
gen. Alle Materialien haben ferner eine unterschied-
liche Empfindlichkeit fiir die in einem Fusionsreaktor
auftretende Strahlung. Wegen der extremen Sprédig-
keit von NbsSn im Gegensatz zu NbTi sind besondere
Schutzmafinahmen bei der Fertigung des Leiters, ganz
besonders aber beim Spulenwickelvorgang erforder-
lich. Dem im ITP entwickelten NET-Leitermodell
(Abb. 58a) liegt als Konzept zugrunde: a) der innere
Kern, der aus einem Flachseil mit 31 NbzSn-Driihten
besteht, das rundherum mit einer angeléteten diinnen
Cu-Ni-Folie umgeben ist; b) die stabiiisierende Zone,
bestehend aus zwei ,Matten“ aus gerébelten Cu-Pro-
filen, die eng an den Cu-Ni-Folien anliegen und mit
diesen verlétet sind. Die Zwischenrdume werden zur
Kithlung von flilssigem Helium durchflossen
(Zwangskiihlung); ¢) die externe Stahlhiille, die der
mechanischen Stabilisierung und der Kraftiibertra-
gung dient; d) die isolierende AufBenhaut aus Poly-
imid.

Leiter fir NET-Poloidalfeldspulen

Bei den Poloidalfeldspulen (PF) kommt als erschwe-
rende Bedingung die der Pulsbarkeit hinzu, die einen
besonders wechselstromverlustarmen Aufbau erfor-
dert. Zumindest die 4ulleren Ringspulen mit einem
Durchmesser bis zu 30 m haben dabei Feldstdrkenan-
forderungen, die NbTi als Supraleiter zulassen; bei
den inneren Ringspulen ist NbTi bei Unterkiihlung auf
1,8 K noch bedingt ausreichend. Die KfK-Arbeiten
konzentrieren sich deshalb auf die Entwicklung eines
fiir Poloidalfeldspulen méglichst universell einsetzba-
ren NbTi-Leiterkonzepts, das auch bei Prototypspu-
len zum Einsatz kommt.

Leiterkonzept und Fertigungsprobleme

Der im KfK entwickelte PF-Leiter auf NbTi-Basis ist
fiir einen Nennstrom von 1,5 kA bei4,6 Kund 1,75 T
ausgelegt. Der quadratische Aufbau des Leiters ist
giinstig fiir die Spulenherstellung. Die Druckfestigkeit
bzw. der hohe Elastizitdtsmodul wird von der kryogen
phasenstabilen austenitischen Edelstahlhiille durch
scine besondere Form (aullen quadratisch, innen
rund) gewihrleistet. Diese Hiille wird durch Zusam-
menfiigung von vier Einzelprofilen unter Verwendung
des CO,-Laserverfahrens gefertigt. Der Supraleiter
besteht wegen der hohen Wechselspannungslasten aus
einem Cu-Ni/Cu/NbTi-Mischmatrix-Strand. Sechs
Strands, verseilt um einen Cu-Ni-Zentraldraht, stel-
len eines von 13 Subkabelbiindeln dar, die wiederum
um ein elektrisch isoliertes Zentralrohr verseilt sind



(Abb. 58b). Dieses wird im Betrieb durch Zweipha-
senhelinm zwangsgekiihlt, Um den Wirmetransport
zu gewihrleisten, befindet sich stagnierendes fliissiges
Helium in einem zweiten Heliumkreislauf direkt an
den Subkabeln zwischen Hiille und Zentralrohr.

Beispiele fiir die meBtechnische Absicherung des

Leiterkonzepts

in einer Testserie mit verschiedenen Kompaktierungs-
graden handgefertigter Kabelmuster wurde der trans-
versale Widerstand zwischen den Subkabeln unter-
sucht, der von groflem Einfluf} auf die Wechselstrom-
verluste ist. Aus den Messungen des transversalen Wi-
derstands ist deutlich zu ersehen, daf} sowohl die Kap-
tonisolationen des Innen- und AuBenrohrs als auch
die Umbindelung der Subkabel mit einem Cu-Ni-
Band zur Erhohung des iransversalen Widcrstands
erheblich beitragen. Zusammen mit diesen Wider-
standsmessungen wurden an einigen Proben auch
Zeitkonstanten- und Verlustmessungen durchgefiihrt.
Wihrend die Zeitkonstantenmessungen zu hohe Wer-
te gegeniiber einer einfachen Modellberechnung erga-
ben, stimmten die Verlustmessungen sehr gut mit den
aus den Widerstandsmessungen berechneten Werten
iiberein. Auch die Hystereseverluste sind in guter
Ubereinstimmung mit den Erwartungen. Die Rech-
nungen zeigen, daf selbst bei nicht vollisolierten Sub-
kabeln mit einem kleinen transversalen Widerstand
von Ro+ L =15 pQm im Fall des spezifizierten schnellen
Plasmaabruchs die transient abzufiihrende Wirmelast
(12 J/m?) kleiner als die maximal abfithrbare Warme-
last (20 J/m?) ist. Damit ist auch das Kabelkonzept
mit nicht isolierten Subkabeln geeignet, die Spezifika-
tionen fiir einen Plasmaabruch zu erfiillen, ohne daf
die transient abfithrbare maximale Wirmelast iiber-
schritten wird.,

Fiir die Absicherung der strémungstechnischen An-
nahmen des Leiterkonzepts sind Zweiphasenstrd-
mungsexperimente durchgefithrt worden, in denen die
thermohydraulischen Bedingungen im Mafstab 1: 1
simuliert wurden. Der gemessene Druckabfall der
Zweiphasenstrémung fiir verschiedene Dampfgehalte
war in guter Ubereinstimmung mit den theoretisch zu
erwartenden Werten. Die Experimente haben besté-
tigt, daf} das vorgesehene Kiihlsystem mit einer Zwei-
phasenstrémung sich auch unter den beim PF-Leiter
auftretenden Wirmelasten stabil betreiben i0t,

2.4.5 Entwicklung von speziellen Fertigungs-
methoden fiir Komposit-Leiter

An die Stahlhiillen der Fusionsleiter werden sowohl
beziiglich der Materialeigenschaften, wie Kaltzihig-
keit mit hohen Rpsr- und Kj-Werten und Phasen-
stabilitdt des austenitischen Zustands, als auch der
Fertigungstechnik, wie Verformung und Schweiflung,

besondere Anforderungen gestellt. Als geeignete
Werkstoffe sind bisher vor allem die Stdhle mit den
Werkstoff-Nr, 1.4311 und 1.4429 zum Einsatz gekom-
men.

Im Wicklungsbau wird die Stahlhiille mit Isolations-
band umbindelt, und das gesamte Wicklungspaket
wird mit Harz getrinkt. Neben den dabei zu erzielen-
den elektrischen Isolationseigenschaften ist die Scher-
festigkeit zwischen den Windungen im wesentlichen
bestimmt durch die Bindung Hiille - Isolation, die
begrenzend fiir die mechanische Belastbarkeit der
Wicklung ist.

Charakterisierung von Stdhlen bei 4,2 K

Die Auslegung von grofien supraleitenden Magneten
erfordert ingenieurmiBige Daten fiir alle eingesetzten
Strukturmaterialien im kryogenen Bereich. Mit einer
200 kN-Priifmaschine wurden fiir die Charakterisie-
rung der Strukturmaterialien, die zumeist aus kryogen
phasenstabilen austenitischen Edelstdhlen bestehen,
die mechanischen Eigenschaften, wie Streckgrenze,
Zugfestigkeit, Gesamtdehnung, Spannungs-Deh-
nungs-Verhalten und Elastizititsmodul bestimmt. Ne-
ben diesen Eigenschaften wird seit einigen Jahren
auch die Bruchzihigkeit an Grund- und an geschweil3-
ten Werkstoffen gemessen. Die neu installierte servo-
hydraulische Einheit erlaubt nunmehr auch RiBaus-
breitungsuntersuchungen zwischen 4,6 und 300 K.

Schweifitechnik

Ein kritisches Element der Hilllenfertigung ist der
Schweillvorgang. Hier wurde aus zwei Griinden die
Entwicklung eines Laserschweiflverfahrens gew#hlt
und vor der industriellen Anwendung zunéchst im I'TP
erprobt: a) Das Vorhandensein nichtmetallischer
Werkstoffe dicht unterhalb der Schweilinaht erfordert
ein Verfahren mit exakt einstellbarer Schweilitiefe. b)
Der erforderliche geringe Verzug des Leiters nach der
Schweiflung erfordert ein Verfahren mit geringer Wir-
meeintragung in die Umgebung. Die bei industriellen
Entwicklungspartnern durchgefithrten Schweiflversu-
che ergaben, daB die Laserschweiung einer !,5mm
dicken Stumpfnaht trotz Nahtunebenheiten durch-
fithrbar ist.

Die Temperaturmessung kurz nach der Schweilung
dicht unterhalb und oberhalb der Schweifinaht ergab
Temperaturen von etwa 400°C. Erstmals durchge-
fiihrte Horizontaldoppelschweilungen von zwei U-
Profilen mit zwei parallel arbeitenden Laserschweif3-
strahlen zeigten ebenfalls gute Ergebnisse. Die U-Pro-
file, die die Form spéterer Leiterhiillen besitzen, um-
schlossen dabei die Prototyp-Rundkabel im MafBstab
1:1 und waren etwa 6 m lang. Sie wurden mit Hilfe
einer Linearfiihrungseinheit, die unabhéngig vom La-
sersteuerungssystem arbeitet, parallel geschweil3t.
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Elektrische und mechanische Untersuchungen der

Leiterisolationen zur Absicherung der Konstruktion

Die berechnete Gesamtscherspannung der Fusions-
Poloidal-Modellspule betriigt im Betrieb 11 MPa. Die-
ser Wert mull demnach weit unterhalb der Versagens-
grenze, also der Scherfestigkeit des Isolationsmate-
rials liegen. Dazu sind in einem Testprogramm an
fertigungsrelevanten Proben die erzielbaren Scherfe-
stigkeitswerte der méglichen Isolationskombinatio-
nen zu ermitteln. Fiir das genannte Beispiel (PF-Mo-
dellspule) wurden die Proben mit den Materialien und
in den Schritten gefertigt, die denen fiir die Spuleniso-
lation entsprechen. Zwei Arten von Isolationssyste-
men wurden untersucht, der vakuumimprignierte
Verbund  Glasfaserband/Glasfaserband-Expoxyd-
harz und der Verbund Glasfaserband/Kaptonband/
Glasfaserband-Epoxydharz. Das erstgenannte Isola-
ilonssysiem ergibi hohere Scherfestigkeiiswerie ge-
geniiber dem letzteren. Bei kryogenen Temperaturen
betrigt die Scherfestigkeit der Zugscherprobe etwa 30
MPa. Nach der Bewertung der gewonnenen Daten ist
damit ein sicherer Betrieb gewithrleistet.,

2.4.6 Polymere Werkstoffe

In der Fusionstechnik werden ferner polymere Werk-
stoffe als Isolations- und Strukturmaterial eingesetzt.
Neben ihren Isolationseigenschaften fiir Supralei-
tungsspulen dienen sie zur Vermeidung von Wirbel-
strdmen und einer damit verbundenen Erwirmung
des Strukturmaterials in der Ndhe von gepulsten Fu-
sionsmagneten. Dadurch wird die notwendige He-
liumkiihlung stark reduziert, was sich auf die Kosten
positiv auswirkt.

Eine Forderung in der Fusionstechnik ist die Bestin-
digkeit der Polymere gegen y-Strahlung und Neutro-
nen. Damit ergeben sich zusétzliche Selektionskrite-
rien. Untersuchungen im Institut fiir Material- und
Festkorperforschung haben gezeigt, dal} die Festigkeit
und der Elastizititsmodul abnehmen, wiahrend ther-
mische und elektrische Eigenschaften auch bei hohe-
ren Dosen wenig beeinflufit werden. Die Strahlendo-
sis, die zu einer 25%igen Verschlechterung der mecha-
nischen Eigenschaften fiihrt, liegt im Tieftemperatur-
bereich fiir ungefiillte Polymere bei etwa 107 Gy. Die
hochsten Strahlendosen sind nur fiir Polyimide, még-
Tichst in versetzter Form, tolerabel.

Ferner wurde untersucht, ob die Eigenschaften der
»giinstigen” Polymere auch in Faserverbunden akzep-
tabel sind. Das strahlenresistente Kohlefaserverbund-
material PEEK besitzt den derzeit besten Faser-Ma-
trix-Bond. Dies zeigt sich in einer hohen interlamina-
ren Scherfestigkeit von 190 MPa und einer hohen Bie-
gebruchfestigkeit von 3 GPa bei 4,2 K. Die Festig-
keitswerte entsprechen denen von Stahl, der Elasti-
zititsmodul von Kohlefaserverbunden kann héher
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liegen. Die Dauerfestigkeit von Kohlefaserverbunden
bei dynamischer Belastung kann 85 % der statischen
Festigkeit erreichen; sie hdngt jedoch von der Produk-
tionsqualitdt der Faserverbunde ab; s. auch Beitrag
3.9.

Durch geeignete Oberflichenbehandlung oder Be-
schichtung kann man bei entsprechender Formge-
bung eine meist hinreichend feste Verbindung von
Metall-Faserverbunden erzielen. Die Verbindung ver-
schiedener Bauteile aus Faserverbunden steiit ein ge-
ringeres Problem dar, insbesondere wenn eine Ther-
moplastmatrix, z. B. PEEK verwendet wird. Eine ge-
nerelle Schwierigkeit besteht noch in der Herstellung
von groBfldchigen oder voluminésen Bauteilen, wenn-
gleich in den letzten Jahren grofie Fortschritte in der
Produktionstechnik erzielt wurden. Derzeit gewinnt
die sog. Hybridwickeltechnik an Bedeutung, bei der
Faser{ilamenic mii {einen Thermoplasifdden, 2. B.
PEEK versponnen werden, die sich beim Erhitzen in-
tensiv mit den Fasern verbinden. In Vorversuchen mit
einem Teilstiick eines dickwandigen Spulengehduses
aus Kohlefaserlaminatverbund hat sich gezeigt, daf}
die Materialhomogenitit noch nicht ausreicht und Fa-
serondulationen auftreten, die die Festigkeit vermin-
dern. Neben der Produktionstechnik miissen die Kon-
struktionsverfahren wesentlich verbessert werden. Die
bisher iibliche Konstruktionsweise mit isotropen Me-
tallen mufl durch neue Methoden ersetzt werden, die
der anisotropen Struktur von Faserverbunden gerecht
werden und deren vielseitige Variationsméglichkeiten
ausnutzen.
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2.5 Biomechanik

Die Biomechanik befaft sich sowohl mit der mechani-
schen Beschreibung biologischer Strukturen als auch
mit der Wechselwirkung zwischen technischen und
biologischen Komponenten. Seit 1984 werden im In-
stitut fiir Material- und Festkorperforschung biome-
chanische Untersuchungen durchgefithrt, und zwar
auf den Gebieten:

@ Schadensanalysen von versagten Bauteilen aus dem
Bereich der biomedizinischen Technik

® Entwicklung von neuen dauerfesten oder sonst ver-
besserten biomedizinischen Komponenten, wie Im-
plantate, Prothesen, Operationsinstrumente und Ge-
ridte aus dem Bereich der Rehabilitation (Rollstiithle
etc.)
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® Herstellung von Querverbindungen zwischen na-
tiirlich gewachsenen und kiinstlich hergestellten Kon-
struktionen

Die Schadensanalysen werden dhnlich wie im techni-
schen Bereich behandelt, wobei hier allerdings die
physiolcgischen Belastungen eher zwischen den Extre-
men eingegrenzt als fiir den Einzelfall spezifiziert an-
gegeben werden. Meist wird damit die versagte Kom-
ponente (Abb. 59) ohne unmittelbaren Einbezug des
Skelettsystems untersucht und bewertet. In der Regel
kommen dabei die Kerbspannungslehre, die Methode
der finiten Elemente und die Bruchmechanik zum Ein-
satz. Das Ergebnis dieser Schadensanalyse bildet dann

Abb.59: Réntgenbild (links) mit primarem Nagelbruch
am Verriegelungsloch (1.) und Folgebruch im Bereich
der Knochenfraktur (2.) sowie Detail (rechts) des ge-
brochenen Verriegelungsnagels
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Abb. 80: Isolinien der Axialspannungen als Ergebnis
von Analysen mit finiten Elementen zur Bewertung der
Spannungsverteilung in Implantaten (Knochenplatte,
Plattenbreite = 16 mm)

die Grundlage fiir die Entwicklung eines verbesserten
Bauteils, bei der die Methode der finiten Elemente
angewendet wird. Bricht zum Beispiel eine Platte zur
Versorgung von Knochenbriichen, so kann die Bewer-
tung des Abbaus der schadensverursachenden Kerb-
spannungen durch die Berechnung der Spannungsver-
teilung bei physiologischer Belastung fiir verschiedene
Designmodifikationen (Abb. 60) recht schnell eine op-
timale Losung liefern, die danach im Laborversuch
mit Hinblick auf einen Ermildungsbruch erprobt
wird. Die so abgeschlossene Entwicklung wird dann
vom Industriepartner iibernommen und von unserem
medizinischen Partner klinisch erprobt. Abbildung 61
zeigt das Detail eines neuen Verriegelungsnagels und
einer neuen Platte [1, 2] zur Knochenfrakturbehand-
lung, die beide gegeniiber giingigen Implantaten eine
bis zu 50fach hthere Lebensdauer aufweisen, welche
durch die optimierte Plazierung der Kerben zwischen
den Wandstirkeverdickungen erreicht wird. Gele-
gentlich werden bei diesen Untersuchungen die Bela-
stungsangaben aus der Medizin iiberpriift oder neu
berechnet, wenn gar keine quantifizierten physiologi-
schen Lastangaben vorliegen. In einem solchen Fall
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Abb. 61: Designverbesserung eines Verriegelungsna-
gels und einer Knochenplatte durch optimierte Plazie-
rung der Bohrungen zwischen den Wiilsten; sie flihrt
zu starker Erhéhung der Lebensdauer im Vergleich zu
traditionellen Ausfihrungen

werden die iechnischen Berechnungsverfahren auf
biologische Strukturen angewendet. So konnten zum
Beispiel ein wesentlicher Beitrag zum Verstiindnis der
Funktion der Kreuzbdnder des Kniegelenks geleistet
und ein Zielgerit zu deren Refixierung entwickelt und
klinisch erfolgreich erprobt werden [3].

Bei der theoretischen Beschreibung gewachsener bio-
logischer Strukturen, die im Normalfall den Zustand
einer weitgehend homogenisierten Spannungsvertei-
lung anstreben, lassen sich gelegentlich interessante
Querverbindungen zwischen biologischen Strukturen
untereinander sowie zu dhnlichen technischen Kom-
ponenten finden. Die Stammverbreiterung am Fuf}
vieler Biaume dhnelt durchaus dem knienahen, sich
ebenfalls verbreiternden Bereich des menschlichen
Schienbeins, und diese beiden wiederum sind in ihrer
Kontur jener Kurve idhnlich, der man bei Quer-
schnittsitbergéngen von zylindrischen Wellen die mi-
nimalen Kerbspannungen zuschreibt.

Man kann davon ausgehen, da} gewachsene biologi-
sche Strukturen mechanisch optimiert sind. Da man
jedoch nicht fiir jede gewiinschte technische Kompo-
nente cine gewachsene biologische , Vorlage* findet,
galt es, den ,Optimierungsmechanismus®, nimlich
das biologische Wachstum als Computermethode zu
kopieren. Damit kann auch ein unvollkommen kon-
struiertes und damit versagensgefihrdetes technisches
Bauteil durch rechnersimuliertes ,, Wachsen“ (automa-
tischer Abbau von Spannungsspitzen) konstruktiv
verbessert werden. Dieses ,intelligente“ CAD-Verfah-
ren wurde bereits an ersten Beispielen erfolgreich
Uberpriift und soll ein ldngerfristiger Ansatzpunkt fiir
die Entwicklungsarbeiten sein.
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3 Entwicklungsarbeiten in ausgewihlten Stoffklassen

3.1 Supraleitende Materialien

Grundlegende Untersuchungen und Anwendungen
der Supraleitung werden mit groBem Erfolg in den
Instituten fiir Technische Physik (ITP) und fiir Nu-
kleare Festkérperphysik (INFP) betrieben, Im ITP
liegt der Arbeitsschwerpunkt bei der Entwicklung und
Bereitstellung grofler supraleitender Spulen zur Er-
zeugung der Toroidal- und Poloidalfelder zukiinftiger
Fusionsreaktoren. Diese Arbeiten werden begleitet
von der Entwicklung und Optimierung supraleitender
Materialien. Neben den bereits im Spulenbau einge-
setzten und bewihrten Hochstromleitern auf NbTi-
und Nb;Sn-Basis besteht in diesem Bereich konven-
tioneller Supraleiter ein hohes Anwendungspotential
bei pulvermetallurgisch hergestellten Chevrel-Pha-
sen-Leitern fiir den Einsatz in Hochstfeldern (s. Bei-
trag 2.4) und in Niobnitrid-Komposit-Leitern, bei de-
nen die hohe Zugfestigkeit einer Kohlenstoff-Faser
mit den hervorragenden supraleitenden Eigenschaften
einer NbN-Schicht vereinigt ist. Grundlegende Unter-
suchungen dienen dem Verstidndnis der fiir eine hohe
Stromtragfdhigkeit notwendigen Flulverankerung
und des Einflusses struktureller Instabilitdten auf die
supraleitenden Eigenschaften. Diese beiden Aspekte
aus dem Untersuchungsprogramm des INFP und ITP
werden im folgenden besonders herausgehoben.

3.1.1 Instabilititen

Bei den konventionellen Supraleitern mit Ubergangs-
temperaturen bis 23 K sind hohe T.-Werte erfahrungs-
gemdf} von strukturellen Instabilititen als Ausdruck

Abb. 62. TEM - Strukturabbildung von hexagonalen
Nbs;Ges-Ausscheidungen in kubischem Nb,Ge. Auf-
nahme in Zusammenarbeit mit der ETH Ziirich

einer starken Elektron-Phonon-Wechselwirkung be-
gleitet. So erfihrt z. B. die stéchiometrische Nb;Sn-
Verbindung beim Abkiihlen - eine martensitische
Transformation in eine tetragonale Struktur, in der
das obere kritische Feld und damit der kritische Strom
in hohen Magnetfeldern stark reduziert werden. Ahn-
liche Instabilititen treten auch in NbTi-Supraleitern
auf. Sie sind sehr eingehend in Legierungen unter-
schiedlicher Zusammensetzung und thermomechani-
scher Vorbehandlung durch Anomalien in der Tempe-
raturabhiingigkeit des Widerstands, der thermischen
Ausdehnung und des elastischen Verhaltens studiert
worden [1]. Die Arbeiten beleuchten den Einfluf} einer
mechanischen Beanspruchung, wie sie durch Lorentz-
Krifte in einer Spule auftreten kann, auf die Phasen-
stabilitat in NbTi-Leitern und zeigen, dafl noch unter-
halb der Ubergangstemperatur mikrostrukturelle
Umwandlungen ablaufen. Die Ergebnisse ermogli-
chen ein tieferes Verstdndnis fiir das oft notwendige
schrittweise Hochfahren, das Trainieren supraleiten-
der Magnete, bis die Design-Werte erreicht werden.

Als Folge struktureller Instabilititen kénnen man-
che supraleitende Verbindungen nicht unter thermo-
dynamischen Gleichgewichtsbedingungen hergestellt
werden. Die abschreckende Kondensation aus der
Dampfphase auf heile Substrate bietet hier die Mog-
lichkeit, die gewiinschte supraleitende Phase in einem
metastabilen Zustand einzufrieren. Nur auf diese Wei-
se kann beispielsweise stochiometrisches Nb;Ge mit
einer Ubergangstemperatur von 22 K erhalten werden.
Eine amorphe Anfangsschicht begiinstigt hierbei die
Keimbildung der gewiinschten A15-Struktur. Die fiir
die hohe Stromtragfihigkeit verantwortliche Mikro-
struktur konnte in diesen Schichten durch hochauf-
l6sende Transmissionselektronenmikroskopie direkt
sichtbar gemacht werden. Abbildung 62 zeigt neben
der kubischen A15-Struktur Ausscheidungen einer
normalleitenden hexagonalen Nb,Ges-Phase, die we-
sentlich zur FluBverankerung beitragt.

Neben den strukturellen Instabilititen, die letztlich als
statische Verzerrung des Gitters experimentell nach-
weisbar sind, existieren noch dynamische Instabilité-
ten, die sich als Anomalien im Phononenspektrum
duflern. Das Auftreten solcher dynamischer Instabili-
tdten ist mit einer hohen Polarisierbarkeit des Ionen-
gitters durch die Elektronen und daher mit einer star-
ken Elektron-Phonon-Kopplung korreliert. Da letzte-
re die Ubergangstemperatur konventioneller Supralei-
ter bestimmt, ist der Nachweis der damit verbundenen
Phononenanomalien fiir das quantitative Verstindnis
der Supraleitung bedeutsam. Das geschieht im INFP
insbesondere mit Hilfe der inelastischen Neutronen-
spektroskopie (s. Beitrag 1.1). Auf diese Weise konnte
fur die klassischen Supraleiter, wie Al5-Phasen
(Nb;Sn, V;Si) und Hartstoffe (NbC, VN), eine eindeu-
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Abb. 83: Phononenspektrum G(hw) als Funktion der
Energie hw; der stark koppelnde Supraleiter TiN hatim
Vergleich zum schwach koppelinden TiC ein deutlich
zu tieferen Frequenzen verschobenes Spektrum

tige Korrelation zwischen hohen Ubergangstempera-
turen und dem Aufircten von Phonoicnanomalicn
nachgewiesen werden. In polykristallinen Proben sind
solche Anomalien oft als eine Verschiebung des Pho-
nonenspektrums F(w) zu tieferen Frequenzen nach-
weisbar, wie Abbildung 63 fiir den konventionellen
Supraleiter TiN (T. =10 K) im Vergleich mit TiC
gleicher Struktur (T. = 1 K) zeigt [2]. Verfiigt man iiber
einkristalline Proben, so lassen sich solche Anomalien
in den sogenannten Phononendispersionskurven, in
denen die Phononenfrequenz als Funktion der Wel-
lenzahl aufgetragen wird, als deutliche Absenkungen
bestimmter Zweige beobachten. Sie sind in besonders
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Abb. 64: Phononendispersion »({) flr La,NiO, als
Funktion der Wellenzahl! {; die hochliegenden, stark
gezeichneten Zweige zeigen Anomalien in Form aus-
gepragter Depressionen, die auf starke Elekiron-Pho-
non-Kopplung hinweisen
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ausgepriagter Form bei den kiirzlich entdeckten kera-
mischen Supraleitern aufgrund der sehr hohen Uber-
gangstemperaturen zu erwarten. In Abbildung 64 ist
die Phononendispersion fiir ausgewihlte Symmetrie-
richtungen in der keramischen Verbindung La,NiO,
dargestellt [3]. Sie ist isostrukturell zu La,CuQ,, das
nach Dotierung mit Strontium, Barium oder Calcium
zum Hochtemperatursupraleiter (T. = 35 - 40 K) wird.
Auffillig an den Dispersionskurven ist die betonte
Absenkung bestimmter optischer Zweige (in der Ab-
bildung durch dickere Linien hervorgehoben), die
ein starkes Indiz fiir klassische Elektron-Phonon-
Kopplung ist. Entsprechende Untersuchungen an
YBa,Cu,;0,-Einkristallen (T. = 92 K) zeigen hingegen
zwar einen deutlichen Einflul} der Sauerstoffkonzen-
tration, aber keinen anomalen Verlauf optischer Pho-
nonenzweige.
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Abb. 65; Sauerstoff-1s-Elektronenenergieverlustspek-
troskopie am Hoch-T.-Supraleiter Laqg5Srg1sCuQOa4. An
der Fermi-Grenze Er ist deutlich ein Peak zu erkennen,
der von frei beweglichen Lochern verursacht wird; im
isolierenden Referenzsystem La,CuQy ist dieser Peak
nicht vorhanden

Die keramischen Hochtemperatursupraleiter weisen
noch eine andere Art von Instabilitit auf, nimlich die
Neigung zu Metall-Isolator-Ubergingen. So ist reines
La,CuQ, ein Isolator. Erst eine Dotierung mit z. B.
Strontium fithrt zu metallischem Verhalten und in der
Zusammensetzung La; gsSrp,1sCuOq4 unterhalb etwa 40
K zur Supraleitung. VerhdltnismiBig geringe Eingriffe
in das System rufen also qualitative Anderungen im
elektronischen Verhalten hervor. Eine mogliche Er-
klarung fiir das Auftreten dieser elektronischen Insta-
bilitdten ist die Annahme, dall durch die Substitution
von Lanthan durch Strontium ein urspriinglich gefiill-



tes Valenzband p-dotiert wird, die dadurch erzeugten

freien Ladungstriiger also positiv geladene Lécher -

sind. Diese Annahme konnte im INFP durch elektro-
nenenergieverlustspektroskopische Untersuchungen
(s. Beitrag 1.1) eindrucksvoll bewiesen werden: Abbil-
dung 65 zeigt zwei Spektren, die an La,Sr,CuOy (x =
0 und 0,15) aufgenommen wurden [4]. Die Intensitit
ist ein direktes Mal fiir die Anzahl unbesetzter Zu-
stdnde (Lécher) als Funktion ihrer energetischen La-
ge. Fiir die Supraleitung ist der Bereich um die Fermi-
Energie Er wesentlich. Wahrend fiir das undotierte
und somit isolierende System keine nennenswerte In-

tensitdt um Er zu beobachten ist, erscheint fiir das-

dotierte und damit metallische System ein deutlicher
Peak bei Ef, der den frei beweglichen Lochern zuzu-
_ordnen ist. Bei YBa,Cu;0O, konnten aulerdem Aussa-
gen iber die Verteilung der Locher zwischen den
CuO,-Ebenen und den CuQ,-Bindern der perowskit-
dhnlichen Kristallstruktur gemacht werden.

3.1.2 Stromtragfihigkeit

Ein verlustfreier Stromtransport erfordert eine effekti-
ve Verankerung des magnetischen Flusses im Supra-
leiter. Die Summation der elementaren Einzelhaft-
krifte an strukturellen Defekten zur gesamten Volu-
menhaftkraft, die den kritischen Strom bestimmt, ist
bis heute noch nicht vollstindig geloést. Keine Theorie
istin der Lage, die Volumenhaftkraft als Funktion der
Haftstellenkonzentration im gesamten Feld- und
Konzentrationsbereich zu beschreiben. Untersuchun-
gen im ITP an V,Si als Modellsubstanz mit durch
Neutronenbestrahlung erzeugten, gut definierten Ver-
setzungsringen und Leerstellenclustern als Haftstellen
haben wesentlich zur Losung dieses Problems beige-
tragen. Bei einem Vergleich mit dem Verhalten von
technischen NbTi-Leitern, die in verschiedenen Aus-
scheidungszustinden vorlagen, konnte gezeigt wer-
den, daB trotz verschiedener struktureller Defekte in
beiden Supraleitern derselbe FluBverankerungsme-
chanismus wirksam ist. Da bei NbTi ein urspriingli-
ches Sattigungsverhalten der Haftkraft im oberen
Feldbereich durch Kaltverformung wieder aufgeldst
werden konnte, werden Modellvorstellungen wider-
legt, die ein defektstrukturunabhingiges Scheren und
Schneiden des FluBliniengitters als Ursache fiir eine
Sattigung annehmen. Diese Ergebnisse haben somit
neue Perspektiven eroffnet, in Einzelfillen die Strom-
tragfihigkeit zu steigern.

Wihrend bei den konventionellen Hochstromsupra-
leitern die Haftzentren durch metallurgische Kunst-
griffe optimiert werden miissen, zeigen die neuen kera-
mischen Hochtemperatursupraleiter bereits nach rela-
tiv einfacher Herstellung hervorragende Werte der
kritischen Stromdichte j., die in Kristalliten und epi-
taktisch gewachsenen Schichten 10" A/m? bei 77 K im
Nullfeld erreichen. Diese Eigenschaft ist einer der
Griinde, daf} die neuen Supraleiter zur Zeit das For-

schungsprogramm im INFP und ITP priagen. Die
durch die Kristallstruktur bedingte hohe Anisotropie
und die extrem kleine supraleitende Kohérenzlidnge
bewirken jedoch in einer Sinterprobe eine nur schwa-
che Kopplung zwischen den Kristalliten, so daf} hier
Transportstromdichten von 107 A/m? im Nullfeld bis-
her nicht wesentlich iberschritten werden konnten.
Ein starker Abfall von j, um zwei Grofienordnungen
bereits in kleinen Feldern von 0,1 T ist die Folge der
schwachen Josephson-Kopplung zwischen den Kri-
stalliten [5].
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Abb. 66: Kritische Transportstromdichte jo in Abhén-
gigkeit vom Magnetfeld fiir gesintertes polykristallines
und aus der Schmelze durch langsames Abktihlen ge-
ziichtetes einkristallines YBa,Cu; 0y

Aber auch in Einkristallen konnten Josephson-Kopp-
lungen, die moglicherweise auf die in YBa,Cu;0O, vor-
liegende Zwillingsstruktur zuriickzufithren sind,
nachgewiesen werden. Abbildung 66 zeigt die fiir Jo-
sephson-Kopplungen typische Feldabhingigkeit des
kritischen Stroms. Die im Vergleich mit einer polykri-
stallinen Probe stdrkere Kopplung von Subbereichen
des Einkristalls kommt in einer hdheren Stromtragfi-
higkeit im Nullfeld und einem Abfall bei hoheren Fel-
dern zum Ausdruck. In beiden Proben zeigt der kriti-
sche Strom nach dem ausgepriagten Abfall Perkola-
tionscharakter, der hoffen 148t, daf} durch metallurgi-
sche MaBnahmen die Schwachstellen in YBa,Cu,0,
behoben werden kénnen und somit die hervorragende
Stromtragfiahigkeit dieser Verbindung voll genutzt
werden kann. Durch Zerkleinern des Einkristalls
konnte mittels einer induktiven Meimethode demon-
striert werden, dafl in Subbereichen des Einkristalls
eine um mindestens zwei Gréfenordnungen hoéhere
Stromtragfihigkeit als im Gesamtkristall vorliegt.
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3.1.3 Weitere Eigenschaften

Die Beispiele der Phononenanomalie und der elektro-
nischen Instabilitit im Zusammenhang mit dem Auf-
treten von Supraleitung bei hohen Ubergangstempe-
raturen sowie die Untersuchungen zur Flufiveranke-
rung sind charakteristisch fir die Grundlagenfor-
schung, die im Bereich der Supraleitung im INFP und
in geringerem Umfang auch im ITP durchgefithrt wer-
den. Diese Experimente werden durch eine Reihe wei-
terer Untersuchungen ergiinzt: Die Elektronentunnel-
spektroskopie liefert wichtige Informationen zur Fre-
quenzabhingigkeit der Energieliicke und damit zum
Kopplungsmechanismus eines Supraleiters (s. Beitrag
1.1). In Bestrahlungsexperimenten wird die Empfind-
lichkeit des Supraleiters gegeniiber Strahlendefekten
getestet (s. Beitrag 1.3). Strukturanalysen, auch unter
hohem Druck, und Messungen magnetischer Eigen-
schiafien und der spezifischien Wiarme ireien hinzu {6].
Diese Untersuchungen sind fiir ein Verstindnis der
neu entdeckten keramischen Supraleiter von erhebli-
cher Bedeutung. Fiir diese Systeme wird angenom-
men, daf} die zur Supraleitung erforderliche Paarbil-
dung der Elektronen durch magnetische Kopplung
zustande kommt, also nicht oder nur teilweise auf der
klassischen Elektron-Phonon-Kopplung beruht. Eine
experimentell nachpriifbare Konsequenz dieser An-
nahme wére u. a. eine elektronische spezifische Wir-
me, die bei sehr tiefen Temperaturen (T<<T,) linear in
T (und nicht exponentiell, wie bei klassischen Supra-
leitern) verschwindet. Entsprechende Experimente
werden gegenwirtig durchgefiihrt,

Die experimentellen Untersuchungen werden von
theoretischen Arbeiten begleitet, die sich vor allem mit
der Berechnung der elektronischen Bidnderstruktur,
der Gitterdynamik und der Elektron-Phonon-Kopp-
lung befassen. Mit der Gesamtheit der experimentel-
len Resultate liefern sie ein vertieftes Verstindnis der
zur Supraleitung fithrenden Mechanismen und schaf-
fen damit bessere Voraussetzungen zur Optimierung
technisch wichtiger KenngroBen, wie Ubergangstem-
peratur, kritische magnetische Felder oder kritische
Stromdichten.

68

Literatur zu 3.1

(1]

(2]

[3]

(4]

[3]

(6]

P. Hochstuhl, B. Obst, Beta-phase instability and
martensitic transformation in Ti-22at.%Nb alloy,
J. Physique 43,C4 (1982) C4/133-C4/138

F.Gompf, L. Pintschovius, W.Reichardt, B.Schee-
rer, Investigations on the lattice dynamics of the
carbides and nitrides of niobium and titanium, in
Proc. Int. Conf. on Neutron Scatt., Herausg.
R. M. Moon, Gatlinburg, 1976, S. 129-135

L. Pintschovius, J.-M., Bassat, P.Odier, F. Ger-
vais, B. Hennion, W. Reichardt, Phonon anoma-
lies in La,NiO,, Europhys. Lett. 5 (1988) 247 - 252

N. Niicker, J.Fink, J,C.Fuggle, P.J. Durham,
W. M. Temmerman, Evidence for holes on oxygen
sites in the high-T; superconductors La,xSr«CuQOq
and YBa,CuyO7,, Phys. Rev. B 37 (1988) 5158 -
5163

H. Kiipfer, I. Apfelstedt, R.Fliikiger, R.Meier-
Hirmer, W. Schauer, T. Wolf, H. Wiihl, The con-
nective nature of YBa,Cu;O, bulk samples stu-
died by inductive critical current measurements,
Physica C153-155 (1988) 367 - 368

H. Keiber, C.Geibel, B.Renker, H.Rietschel,
H. Schmidt, H. Wiihl, G. R, Stewart, Phase insta-
bility, spin fluctuations, and superconductivity in
C15 compounds V,Zr, Phys. Rev. B 30 (1984)
2542-2547



3.2 Amorphe Metalle

Amorphe Legierungen und insbesondere die durch
rasches Abschrecken aus der Schmelze hergestellten
metallischen Gliser vereinigen einige der metallischen
und der Glaseigenschaften auf vorteilhafte Weise. Sie
sind duktil, haben eine hohe Zugfestigkeit, eine gute
elektrische Leitfahigkeit mit einem relativ hohen spe-
zifischen Restwiderstand von 1 bis 3 dm bei T — 0 und
— im Gegensatz zu den ihnen entsprechenden kristal-
linen Legierungen —— meistens einen negativen Tempe-
raturkoeffizienten des Widerstands. Sie sind hart mit
Spitzenwerten, die z.Z. 2000 Vickers-Hirten errei-
chen, und sie haben sehr vorteilhafte magnetische Ei-
genschaften, so dafl metallische Glidser heute im
Transformatorenbau, in der Herstellung von Tonkép-
fen und anderen technischen Anwendungen grofie Be-
deutung gewonnen haben.

3.2.1 Herstellung

Im Institut fiir Nukleare Festkérphysik (INFP) wur-
den die Herstellung, die atomare Struktur und die
atomare Dynamik amorpher Festkorper untersucht,
Diese neuen Materialien lassen sich nur unter speziel-
len experimentellen Bedingungen erzeugen, die fiir
den Aufbau eines Kristallgitters ungiinstig sind. Die
z. Z. am hiufigsten eingesetzte Methode ist das rasche
Abschrecken aus der Schmelze oder der Gasphase,
Dabei miissen die Abschreckraten zur Herstellung
amorpher Legierungen in der GréBenordnung 10° -
10® K/s oder noch hoher liegen. Zusitzlich muf} in
vielen Fillen das Konzentrationsverhiltnis der Ele-
mente so gewdhlt werden, dal} es zwischen den Kon-
zentrationen zweier kristalliner Phasen eines Systems
liegt.

Zur Herstellung neuer metallischer Gldser wurden im
INFP eine ,splat cooling“-Einrichtung und eine
Schmelzspin-Apparatur aufgebaut; letztere wurde im
Rahmen des Technologie-Transferprogramms bis zur
industriellen Reife entwickelt. Bei der ersten Methode
wird ein fallender Tropfen der fliissigen Legierung
zwischen zwei Metallplatten, die mit hoher Geschwin-
digkeit aufeinander prallen, rasch abgeschreckt. Bei
der zweiten Methode wird ein diinner Strahl der fliissi-
gen Legierung auf ein schnell umlaufendes (1000 -
3000 rpm) Cu- oder Fe-Rad gespritzt, an dessen Ober-
flache er zu einer 30 bis 50 um dicken Folic in Form
von langen Bindern erstarrt. Meterbreite Binder wer-
den heute mit diesem Verfahren industriell fiir Trans-
formatorbleche und andere Anwendungen produ-
ziert.

In den letzten Jahren wurden neue Verfahren zur Her-
stellung amorpher Legierungen entwickelt, die von
kristallinen Schichten oder Pulvern der Elemente aus-
gehen. Die Amorphisierung wird durch einen Mi-
schungsvorgang in atomaren Dimensionen, z.B.

durch Diffusion der Atome einer Schicht in die ande-
re, durch Vermischen von Schichtpaketen durch Io-
nenbestrahlung (mixing) oder durch intensives mecha-
nisches Durchmischen der Pulver in Kugelmithlen
(mechanische Legierungsbildung) erreicht. Dieses
letztere Verfahren wurde zur Herstellung amorpher
Legierungen angewendet, wie Ti-Pd- und Ti-Cu-Le-
gierungen und amorphe Phasen der A15-Supraleiter,
die z.T. mit anderen Methoden nicht oder nur sehr
schwer herstellbar sind [1].

Im Rahmen der Wiederaufarbeitung abgebrannter
Brennelemente und der Beseitigung radioaktiven Ab-
falls wird die Lagerung radioaktiver Gase, wie z. B.
Xenon, in amorphen Metallen untersucht. Hierzu
werden verschiedene amorphe Legierungen, insbeson-
dere FeZr, CuZr u.a. in verschiedenen Konzentra-
tionsverhéltnissen in Hochleistungssputteranlagen er-
zeugt, die fiir diesen Zweck im Institut tiir Heille Che-
mie aufgebaut wurden. Nach der Kathodenzerstdu-
bung der kristallinen Ausgangsmaterialien werden bei
der anschlieBenden Anlagerung amorpher Legierun-
gen auf der zylindrisch um die Kathode angeordneten
Anode sehr hohe Abschreckraten erzielt, so daf} sich
der Konzentrationsbereich, in dem sich amorphe Le-
gierungen bilden, im Vergleich zum Existenzbereich
metallischer Gliser wesentlich erweitern 148t. Diese
Methode wird deshalb im INFP zur Herstellung amor-
pher Legierungen in gréfieren Mengen weiterver-
wandt werden.

Die verschiedenen Beschleuniger des INFP werden bei
der Amorphisierung von Schichten durch Ionenim-
plantation und Bestrahlung eingesetzt. Bei der Im-
plantation werden [onen im Energiebereich zwischen
10% und 10° eV in die oberflichennahe Schicht eines
Festkorpers geschossen. Die Verteilung der Ionen ge-
horcht zunichst nur statistischen Gesetzen und ist
nicht an thermodynamische Gleichgewichtsbedingun-
gen gebunden, so dafl die Implantation als Methode
zur Herstellung metastabiler Materialien mit besonde-
ren Eigenschaften angesehen werden kann. Hierher
gehort z. B. die Herstellung iiberséttigter Legierungen
mit Loslichkeiten weit oberhalb des thermodynami-
schen Gleichgewichts (s. Beitrag 1.3). Bei Erreichen
einer kritischen Konzentration implantierter Ionen
finden Ausscheidungsvorginge oder Phasentransfor-
mationen statt, die bei geeignetem Ion-Target-System
zu einer Umwandlung der Schichten in den amorphen
Zustand fithren k&nnen, wie nach Implantation von
B-, P-, S- und Si- Ionen in Re-, Nb-, Mo- und Ni-
Schichten beobachtet wurde. Materialien kénnen
auch durch Bestrahlung mit schweren Ionen durch die
Bildung dichter Kaskaden (Spikes) und deren Abkiih-
lung direkt amorphisiert werden. Dieses Verfahren
entspricht den konventionellen Abschreckverfahren,
jedoch mit extrem hoher Abschreckrate, so daf3 Syste-
me amorphisiert werden kdnnen, die sich mit anderen
Methoden nicht oder nur sehr schwer herstellen las-
sen. Diese Methode wurde vor allem zur Herstellung
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Abb. 67: Amorpher Anteil () und homogene Verzer-
rung (Kontraktion) (O) einer Molybdénschicht als
ruiintion aer implaniierien Borkonzeniration, Die siar-
ke Amorphisierung der Probe und der gleichzeitige
Abbau der homogenen Verzerrungen oberhalb einer
kritischen Borkonzentration (hier 7.5 -At.%) sind deut-
lich zu erkennen.

supraleitender amorpher Al5-Verbindungen, wie
Nb,;Ge, V,Si und Nb,Ir benutzt.

Die Implantation eines Glasbildners in ein Target in
Teilschritten erlaubt es, die Amorphisierung quasi-
kontinuierlich zu untersuchen und damit AufschluB
iiber den Amorphisierungsprozef} zu gewinnen [2]. In
Abbildung 67 wird gezeigt, daB der amorphe Anteil
einer Molybdénschicht bis zu einer kritischen Konzen-
tration des implantierten Bors sehr gering ist. Das Bor
wird in diesem Bereich interstitiell weit oberhalb der
Gleichgewichtsloslichkeit in das Molybdin eingebaut.
Gleichzeitig steigen die homogenen Spannungen in
der Probe an. Oberhalb einer kritischen Konzentra-
tion erfolgt die Amorphisierung in einem engen Kon-
zentrationsbereich nahezu schlagartig, wobei die
Spannungen in der Probe abgebaut werden. Dieses
Beispiel gilt in Ubereinstimmung mit theoretischen
Vorstellungen als Beweis, dall Spannungen die trei-
bende Kraft fiir die Amorphisierung sind. Neben die-
sen grundsitzlichen Untersuchungen wird die Amor-
phisierung durch Ionenimplantation in der Praxis zur
Oberflichenvergiitung ohne Anderungen der Abmes-
sungen cines Werkstiicks angewandt. Durch die Um-
wandlung in den amorphen Zustand werden Korn-
grenzen abgebaut, so dafl Korrosionsvorginge we-
sentlich langsamer ablaufen und damit die Lebens-
dauer erhoht wird.

3.2.2 Struktur

Firr die atomare Struktur amorpher Metalle gibt es
eine Reihe von Modellen, die sich voneinander primér
im Symmetriecharakter der lokalen Umgebung einzel-
ner Atome, d.h. in der topologischen Nahordnung
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unterscheiden. Experimentelle Informationen iiber
die Struktur amorpher Legierungen werden vor allem
durch die mit Hilfe von Réntgen- und Neutronenbeu-
gung gemessenen totalen statischen Strukturfaktoren
gewonnen. Diese liefern totale radiale Paarvertei-
lungsfunktionen, die die mittlere Teilchendichte im
Abstand von einem herausgegriffenen Teilchen be-
schreiben. Solche totalen statischen Strukturfaktoren
werden im INFP durch eine sehr genaue Intensitits-
analyse der gestreuten Rontgenstrahlung und der
Neutronenstrahlen bestimmt.

Will man tiber die eindimensionale Information der
radialen, winkelunabhingigen Dichteverteilung hin-
ausgehen, wie es auch fiir eine Entscheidung iiber die
Giiltigkeit des einen oder anderen der erwidhnten Mo-
delle notwendig ist, dann mufl man Korrelationen
héherer Art messen, um Informationen iiber die Bin-
dungswinkel, also iiber die lokale Symmetrie eines
Atoms zu erhalten. Der wesentliche Aspekt des Sym-
metriecharakters in der lokalen Umgebung der Atome
legt hierfiir Untersuchungen mit atomaren Sonden
nahe. Eine Moglichkeit ist die Bestimmung der Vertei-
lung der Kernenergieniveaus infolge der Wechselwir-
kung des Kernquadrupolmoments mit dem entspre-
chenden Moment des elektrischen Potentials, das
durch Ladungen in der Umgebung der Kerne erzeugt
wird, mit Hilfe der MéB8bauer-Spektroskopie, der ma-
gnetischen Kernresonanz oder der Beobachtung ge-
storter Winkelkorrelationen [3].

Noch detailliertere Aussagen iiber die Symmetrie der
Ladungsverteilung in der Umgebung und damit der
topologischen Nahordnung sind fiir Ionen Seltener
Erden méglich, deren 4f-Zustdnde auch durch héhere
Multipolmomente des elektrischen Potentials beein-
fluBt werden. Alle von den 4f-Elektronen bestimmten
Eigenschaften hdngen somit von der lokalen Struktur
ab, insbesondere die Hyperfeinwechselwirkungen der
4f-Elektronen mit den Kernen der Selten-Erd-Ionen.
Durch MofBbauer-Spektroskopie an solchen Kernen,
wie z. B. an '""Yb in amorphen Yb-Fe-Legierungen,
kénnen daher die 4f-Elektronen als empfindliche
Struktursonden ausgenutzt werden.

3.2.3 Atomare Dynamik

Neben der Struktur eines Festkérpers ist vor allem die
Kenntnis der Dynamik der Elektronen und der Atome
eine Voraussetzung zum Verstindnis der Materialei-
genschaften kondensierter Materic. Wahrend die Dy-
namik der Elektronen in amorphen Metallen im INFP
bisher nur gelegentlich untersucht wurde, bilden die
Arbeiten zur atomaren Dynamik amorpher Metalle
mit Hilfe unelastischer Neutronenstreuung seit mehre-
ren Jahren einen Schwerpunkt der Experimente. Die
Energieanalyse der gestreuten Neutronen erlaubt die
Bestimmung der verallgemeinerten Schwingungszu-
standsdichte G(w) der Atome im Festkorper. Die zu-



satzliche Analyse des Impulsiibertrags der gestreuten
Neutronen gestattet die Berechnung des totalen dyna-
mischen Strukturfaktors S(Q,w) und in seltenen Fil-
len auch der partiellen dynamischen Strukturfakto-
ren, s. Beitrag 1.2. Neben festkorperphysikalischen
Fragen, die an zahlreichen Systemen, wie z. B. Cu-Zr,
Fe-Zr, Ni-Zr, Mg-Zn, Ca-Mg, Zr-Rh und Mo-Ru-B
untersucht wurden, interessiert hier die Bindung ein-
geschlossener Gase an die Atome der amorphen Le-
gierung, die zur Lagerung radioaktiver Gase einge-
setzt werden soll. Abbildung 68 zeigt, daB die Bin-
dungskrifte zwischen den Gas- und Metall-Atomen
wesentlich hoher sind als zwischen den Atomen dessel-
ben Gases in seiner Festkorperphase [4].

Eine weitere aktuelle Frage betrifft den Zusammen-
hang zwischen den elastischen Eigenschaften amor-
pher Metalle und ihrer atomaren Dynamik. Da amor-
phe Festkorper eine hohere Energie besitzen als Kri-
stalle, kénnen sie durch Erwirmen ihre atomare
Struktur dndern und relaxieren, um schliefilich bei
ausreichender Beweglichkeit der Atome in eine oder
mehrere kristalline Phasen {iberzugehen. Diese struk-
turelle Relaxation ist mit einer Anderung der mechani-
schen Eigenschaften verbunden, die erhebliche techni-
sche Konsequenzen haben kann, wie z. B. die Haltbar-
keit der Bleche nach Temperaturerhéhung in groflen
Transformatoren. Amorphe Festkdrper besitzen eine
deutlich erhdhte Zustandsdichte im niederenergeti-
schen Bereich (1-2 THz), deren Intensitdt sich mit
dem strukturellen Relaxationszustand des Festkor-
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Abb. 68: Differenz AG (w) der verallgemeinerten

Schwingungszustandsdichte des mit 7% Krypton be-
ladenen und des unbeladenen amorphen Metalls
Fes0Zree. Die Schwingungszustandsdichte des Kryp-
tons im amorphen Fe,oZrg, (-@-) erstreckt sich zu drei-
mal héheren Energien als die eines Kryptonkristalls
(---) (letztere unnormiert) [4].

pers dndert. Relaxierte Glédser zeigen eine Abnahme
der Duktilitit und gleichzeitig der Intensitdt des nie-
derenergetischen Teils der Zustandsdichte. Die quan-
titative Korrelation der Anderung der mechanischen
Eigenschaften amorpher Metalle mit der Anderung
ihrer atomaren Dynamik wird deshalb z.Z. intensiv
untersucht.
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3.3 Kommerzielle hochlegierte Stdhle und
Entwicklungslegierungen

Kommerzielle austenitische Stdhle und Nickellegie-
rungen werden in den verschiedenen nuklearen Pro-
jekten insbesondere wegen der weit entwickelten Fer-
tigungstechnik und der vorziiglichen Festigkeitseigen-
schaften bei hohen Temperaturen favorisiert. [hre Eig-
nung im Feld hoher Neutronendosen ist in den letzten
20 Jahren im Institut fiir Material- und Festkorperfor-
schung (IMF) intensiv erforscht worden und hat zur
Identifikation von zwei sehr wichtigen Bestrahlungs-
phdnomenen, der Versprodung und der Dimensions-
instabilitdt gefithrt. Beide Phinomene limitieren den
nuklearen Einsatzbereich dieser kommerziellen Legie-
rungsgruppen, so dall parallel dazu die Entwicklung
austenitischer Sonderlegierungen begonnen und Mo-
difikationen kommerzieller ferritisch-martensitischer
12 % Cr-Stahle fiir die nukleare Anwendung in Angriff
genommen wurden. In Abbildung 69 ist in dem sog.
Schiffler-Diagramm die Lage der verschiedenen Le-
gierungsgruppen als Funktion des Chrom- und Nik-
kelaquivalents angedeutet, auf die sich die Arbeiten
des IMF konzentrieren.

Im folgenden wird auf wichtige Forschungsergebnisse
eingegangen, die den Kenntnisstand insbesondere im
Hinblick auf die Strahlenschidden erweitert und zum
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I: Ferritisch-martensitische Stahle;
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Verstindnis der physikalischen und metallkundlichen
Vorginge unter Bestrahlung beigetragen haben.
Ebenso werden die Entwicklungsrichtungen zum Ein-
satz modifizierter Werkstoffe in der Nukleartechnik
skizziert.

3.3.1 Austenitische Stdhle und vergiitbare marten-
sitische 12 %-Chromstihle

Mikrostrukturelle Charakterisierung der Werkstoffe

Die beiden Werkstoffgruppen, fiir die beispielhaft in
Tabelle 6 einige untersuchte Legierungen und deren
Zusammensetzung aufgefithrt sind, unterscheiden
sich in ihrem metallkundlichen Aufbau erheblich. Die
kommerziellen Austenite vom Typ 1.4970 und 1.4988
verdanken ihre sehr guten Festigkeitseigenschaften
bei hohen 'lemperaturen der Bildung teindispersiver
intragranularer Metallkarbidausscheidungen (MC)
und einer hohen Strukturstabilitit (Abb. 70 a-c). Dies
ermoglicht ihren Einsatz im kaltverformten Zustand,
was sowohl hinsichtlich der Festigkeit als auch des
reduzierten Schwellens Vorteile bringt.

Die martensitischen 12 %-Chromstidhle werden im
sog. vergiiteten Zustand eingesetzt, weil sie nur dann
eine ausreichende Duktilitit besitzen. Bei einer sol-
chen Temperbehandlung wird die Martensithidrtung
durch diffusionsgesteuerte Ausscheidungsprozesse
und durch massive Erholungsprozesse oberhalb etwa
500° C abgebaut. Die typische Substruktur innerhalb
der ehemaligen Austenitkdrner, die aus Latten- und
lattenpaketartigen Strukturen bestehen, bleibt jedoch
bis nahe dem a-y-Umwandlungspunkt erhalten. Sie
ist fiir das Bestrahlungsverhalten von Bedeutung.

Mikrostrukturelle Entwicklung unter Bestrahlung

Unter Neutronenbestrahlung werden durch elastische
StoBprozesse zwischen Neutronen und Gitteratomen
sowohl Einzelverlagerungen von Atomen displa-
cements per atom, dpa) als auch kollektive Atomverla-
gerungen in Stoflkaskaden erzeugt. Diese Vorginge,
die in nuklearen Strukturmaterialien zu mehr als 100-
fachen Platzwechseln von Gitteratomen fithren, ver-
ursachen neuartige Bestrahlungsphdnomene und De-
fektstrukturen, wie sie unter normalen thermischen
und Spannungsbelastungen nicht beobachtet werden.
In Abbildung 70 d -f werden solche typischen Defekt-
strukturen im austenitischen Stahl 1.4970 nach Neu-
tronenbestrahlung als Funktion der Bestrahlungstem-
peratur dargestellt. Thre Entstehung ist eng mit der
Beweglichkeit und Ubersattigung der Einzeldefekte
verkniipft, Bei Bestrahlung unterhalb 350 bis 400°C,
was einer homologen Temperatur von = 0,3 T, (T, =
Schmelzpunkt in K) entspricht, dominieren kleine, auf
(111)-Ebenen liegende planare Versetzungsringe, die
vorwiegend durch den Kollaps von leerstellenreichen
Kaskaden entstehen. In diesem Temperaturbereich



Tab. 6: Chemische Zusammensetzung einiger austenitischer und martensitischer Stihle in Gew.-%

Nb B

>10x%C —
=10x% C+0,4;
héchstens 1,2%

>10x%C —
=10x%C+04,
héchstens 1,2%

N p S Co

01 — — —

Cu

Legierung C Si Mn C N Mo V Ti
Austenit

1.4981 0,04 030 =15 155 155 16 — —
X8CrNiMo -0,10 -0,60 -17,5 -17,5 -2,0

Nb16 16

Austenit

1.4988 0,04 030 <15 155 125 1,10 0,60 —
X8Cr Ni Mo -0,10 -0,60 -17,5 -14,5 -1,50 -0,85

VNb 1616

Austenit 0,08 030 1,5 145 145 10 — 0,30
1.4970 -0,12 -0,55 -2,0 ~-15;5 -155 -14 -0,55
Martensit 0,11 0,05 020 10 0,50 040 0,10 —
1.4914 -0,19 -0,65 -1,25 -12 -120 -1,0 -0,70

— 0,004

-0,60

<0,015 <0,015 <002 <0,05

-0,008

0,10 — 0,03 <0,030 <0,025 — —

-0,09

sind Leerstellen praktisch unbeweglich. Hingegen
kénnen Zwischengitteratome und interstitiell geldste
Legierungselemente, wie z. B. Stickstoff oder Kohlen-
stoff an Reaktionen, wie der Rekombination, Agglo-
meration/Ausscheidung oder der Annihilation an
Senken teilnehmen. Sie kénnen mittels Transmissions-
elektronenmikroskopie (TEM) beobachtet und ihrer
Natur bzw. kristallographischen Orientierung nach
identifiziert werden.

Zwischen 350 und 650° C sind neben den Zwischengit-
teratomen auch Leerstellen beweglich. Hier fithrt die
Agglomeration von Zwischengitteratomen in Form
von eingeschobenen (111)-Ebenen, genannt Loops,
und von Leerstellen zu dreidimensionalen Hohlridu-
men und dadurch zu besonders spektakuliren Ande-
rungen der Mikrostruktur (Abb. 70 ¢). Auf die Ursa-
chen der Separation von Leerstellen und Zwischengit-
teratomen wird weiter unten eingegangen, da sie mit
dem technisch bedeutsamen Phinomen des Schwel-
lens im Zusammenhang stehen.

Oberhalb etwa 550° C werden — abhiingig von der
Defekterzeugungsrate — die Ubersittigung und damit
die treibende Kraft fiir Agglomerationsprozesse, wie
die Poren- und Loopbildung, immer geringer. Dage-
gen treten iiber lange Diffusionswege erhebliche De-
fektstrome zu inneren Senken auf, wie Versetzungen
und innere Grenzflichen, Subkorngrenzen und Korn-
grenzen, Dies gilt auch fiir Transmutationsprodukte,
wie Helium, die durch die inelastische Wechselwir-
kung von Neutronen mit Gitteratomen entstehen, mit
zunehmender Beweglichkeit an innere Grenzflichen
diffundieren und dort zur Bildung von Heliumblas-
chen fiithren. Abbildung 70f zeigt Heliumblasen an
Korngrenzen und TiC-Ausscheidungen. Sie bilden die
Ursache fiir die beobachtete Hochtemperaturverspro-
dung austenitischer Stihle.

Die durch die Neutronenbestrahlung erzeugten Git-
terdefekte fithren zu erhéhten Defektkonzentrationen
und zu erhéhter Diffusion. Es ist deshalb auch die
Frage zu kliren, wie dieser Sachverhalt das Ausschei-
dungsverhalten oder die Erholungs- und Rekristallisa-
tionsvorginge beeinfluft und damit verdnderte ma-
kroskopische Eigenschaften zur Folge hat. Hierzu
zwei interessante Untersuchungsergebnisse an dem
austenitischen Stahl 1.4970: Das ZTU-Umwandlungs-
diagramm zeigt unter thermischen Bedingungen ober-
halb 550° C die Bildung einer intragranularen koha-
renten MC-Phase der Zusammensetzung (Ti,Mo)C,
die fiir die guten mechanischen Eigenschaften dieses
Werkstoffs verantwortlich ist (Abb. 70b u. ¢). Die
Phase bildet sich nahezu ausschlieBlich iiber heteroge-
ne Keimbildung an Versetzungen und ist gegen ther-
mische Uberalterung sehr stabil. Dieses Umwand-
lungsverhalten wird fiir den 16sungsgegliithten und den
kaltverformten Materialzustand durch Neutronenbe-
strahlung oberhalb 550°C praktisch nicht gedndert.
Dies bedeutet auch, daBl der Keimbildungsprozefl
nicht durch Bestrahlung beeinflufit wird. Wird TiC
durch thermische Vorauslagerung gebildet, so ergibt
sich bei Bestrahlung oberhalb 550°C gegeniiber nur
thermisch ausgelagerten Proben eine leichte Beschleu-
nigung der Vergroberung von Ausscheidungen.

In dem darunterliegenden Temperaturbereich wird je-
doch eine vollstindige Auflésung der TiC-Phase
durch Neutronenbestrahlung hervorgerufen, Hier
iiberwiegt also der Auflésungsterm durch Riickstof-
prozesse vor der Riickdiffusion. Anstelle dessen treten
zwei neue Phasen auf, die unter vergleichbaren thermi-
schen Bedingungen nicht beobachtet werden: eine ko-
hirente intermetallische y’-Phase vom Ni; Ti-Typ mit
einer geordneten Matrixorientierung und der Zusam-
mensetzung NigSi, in der Aluminium und Titan das
Silizium isotyp ersetzen konnen und die bis etwa
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550° C stabil ist. In Konkurrenz hierzu tritt eine als G-
Phase bezeichnete Ausscheidung auf, die weder ebene
Grenzflachen, noch geregelte Orientierungsbeziehun-
gen zur Matrix besitzt., Gittertyp und Gitterkonstante
dhneln stark den Phasen M,;Cs; und M;C mit kubisch
flachenzentrierter Struktur, Die G-Phase ist hiufig
mit Poren vergesellschaftet (Abb. 70 e}, was auf korre-
lierende Wanderung von Leerstellen mit Elementen
der Ausscheidungen hinweist. Mit #hnlichen Untersu-
chungen zum EinfluB} der Bestrahlung auf die Mikro-
struktur und das Ausscheidungsverhalten im marten-
sitischen Stahl 1.4914 ist begonnen worden.

Auswirkungen der durch Bestrahlung induzierten mi-
krostrukturellen Anderungen auf mechanische Eigen-
schaften

Die Entwicklung der Mikrostruktur hdngt zunichst
von der Bestrahlungstemperatur ab; der Schliissel zum
Verstidndnis dieser Vorginge liegt unter anderem in
der Beweglichkeit der Defekte sowie deren Bindung an
die im Gitter vorhandenen Fremdatome. Fiir die
quantitative Beschreibung dieser Vorgénge ist auBer-
dem die Neutronendosis wichtig. Die Auswirkung auf
die mechanischen Eigenschaften ist besonders klar am
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Abb. 70: Mikrostruktur des Austenits 1.4970 nach thermisch-mechanischen Vorbehandlungen und nach

Neutronenbestrahlung;

a) Ig(1150°C/30 min)
b) Ig+a(1150°C/30 min - 800° C/23h)
c) lg+kv-+a(1150°C/30 min + 15 % kv +800° C/23h)
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d) 4 dpa bei 50° C Bestrahlungstemperatur
e) 30 dpa bei 464°C Bestrahlungstemperatur
f) 5 dpa bei 850°C Bestrahlungstemperatur
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Abb. 71: Verfestigung und Versprédung des austeniti-
schen Stahls 1.4988 durch Neutronenbestrahlung

l6sungsgeglithten Austenit 1.4988 als Funktion von
Temperatur und Bestrahlungsdosis in Abbildung 71
zu erkennen. Typisch sind gegeniiber dem Ausgangs-
wert eine von der Bestrahlungstemperatur stark ab-
hingige Zunahme der Streckgrenze und eine parallel
dazu beobachtete Abnahme der Gleichmafl- und
Bruchdehnung. Auflerdem tritt mit zunehmender
Neutronendosis eine Art Séttigung beider Werte ein,
die im allgemeinen im Bereich von 20 bis 30 dpanrt
erreicht wird und temperaturabhiingig ist (NRT =
Modell zur Berechnung der Verlagerungen pro Gitter-
atom nach Norgett, Robinson und Torrens). Trigt man
diese Sittigungsstreckgrenze als Funktion der Be-
strahlungstemperatur auf, so ergibt sich fir un-
terschiedliche austenitische Stdhle in Abbildung 72
ein sehr dhnlicher Verlauf. Die Variation der ther-
misch-mechanischen Vorbehandlung und die Unter-
schiede in der Zusammensetzung, z. B. Unterschiede
im Cr/Ni-Verhilinis, Kohlenstoffgehalt oder Stabili-
sierungsgrad haben dabei keinen markanten Einfluf}
auf die Sittigungsstreckgrenze.

Der Schliissel zumn Verstindnis dieses relativ einheit-
lichen Verfestigungsverhaltens von Austeniten nach
Bestrahlung liegt nach unseren Untersuchungen in der
oben beschriebenen, relativ gleichartigen Entwicklung
der Defektstrukturen. Aulerdem kann angenommen
werden, daB die anfinglich unterschiedlichen Aus-
gangsstrukturen, wie die Kaltverformung spitestens
nach Erreichen der Sittigungsdosis durch eine einheit-
liche bestrahlungsinduzierte Mikrostruktur abgeldst
worden sind. Als wichtige praktische Konsequenz er-

gibt sich hieraus, daf} eine Werkstoffoptimierung hin-
sichtlich der Tieftemperaturverfestigung und der sie
begleitenden Tieftemperaturversprodung fiir die ma-
trixhidrtenden Austenite kaum moglich ist [1].

Unsere Untersuchungen zur verfestigenden Wirkung
von Poren und Versetzungsringen lassen sich gut mit
dem sog. Barrierenmodell in Einklang bringen. Dem-
nach wirken diese relativ groflen Defekte als Barrie-
ren, die das Gleiten von Versetzungen erschweren.
Das Barrierenmodell kann auch auf andere Defekte,
wie Versetzungen und Ausscheidungen, angewendet
werden, so daB eine zumindest qualitative Berechnung
der Streckgrenzenerhéhung erfolgen kann, soweit
Konzentration und GréBe der Defekte als Funktion
der Bestrahlungsbedingungen bestimmt werden.

Bei den martensitischen 12 %-Chromstidhlen liegen
bisher erst vereinzelte Untersuchungen zum Einfiuf)
der Bestrahlung auf die Kurzzeiteigenschafien und
ihre Korrelation zur mikrostrukturellen Entwicklung
vor. Unsere Ergebnisse lassen jedoch die folgenden
Tendenzen erkennen: Gegeniiber dem unbestrahlten
Ausgangszustand wird bei Bestrahlung unterhalb et-
wa 400 bis 450° C ein deutlicher Anstieg der Streck-
grenze beobachtet, dariiber dominiert Entfestigung.
Zum Vergleich wird bei austenitischen Stidhlen im 16-
sungsgeglithten Zustand praktisch immer eine Verfe-
stigung durch Bestrahlung erzielt, wihrend bei kalt-
verformten Stihlen mit hoher Ausgangsstreckgrenze
eine entsprechende Entfestigung durch Erholungspro-
zesse moglich ist. Hauptursache fiir die beobachtete
Verfestigung des Werkstoffs 1.4914 bei Bestrahlung

Mgy i
o
VT i 11

30 400 450 500 550 600 G650
Bestrahlungs- und Testtemperatur in°C

Abb. 72: Sattigungsstreckgrenze nach Neutronenbe-
strahlung in mehreren austenitischen Stahlen unter-
schiedlicher Vorbehandlungszustédnde
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unterhalb 400 bis 450° C sind bestrahlungsinduzierte
Defektcluster, black-dot-artige planare Loops unter-
schiedlicher Gitterstruktur. Oberhalb 450°C wird
durch Bestrahlung Entfestigung beobachtet. Sie wird
im wesentlichen durch Erholungsvorginge von Ver-
setzungen innerhalb der Martensitlatten und zu einem
geringeren MafB durch Koagulation der thermisch sta-
bilen Ausscheidungen verursacht. Die Verfestigung
hat eine besondere Bedeutung fiir den Einsatz marten-
sitischer Stiihle im nuklearen Bereich, so daB ihr Aus-
malf} quantitativ als Funktion der Bestrahlungspara-
meter zu bestimmen ist. Ahnlich wie bei den niedrigle-
gierten Druckbehilterstihlen von Leichtwasserreak-
toren wird ndmlich durch die Festigkeitserhhung ei-
ne Verschiebung der Ubergangstemperatur vom
Sprod- zum Duktilbruch in Richtung héherer Einsatz-
temperaturen beobachtet; gleichzeitig wird die Zihig-
keit des Materials in der duktilen Hochlage reduziert.
Hierzu werden im Beitrag 2.3 nahere Ausfithrungen
gemacht.

Schwellverhalten und bestrahlungsinduziertes

Kriechen

Unter Bestrahlung tritt in Konkurrenz zur direkten
Rekombination der bestrahlungsinduzierten Leerstel-
len und Eigenzwischengitteratome eine Separierung
beider Spezies in Form von Loops und Poren auf.,
Hervorgerufen wird dies durch vorhandene nichtneu-
trale Senken, wie Stufenversetzungen, an denen die
Aufnahme von Zwischengitteratomen leichter von-
statten geht als von Leerstellen. ZahlenmiBig ergibt
sich diese Nichtneutralitit — oder im Englischen
Sprachgebrauch ,Bias“ genannt — als der Unter-
schied in der Absorption von Zwischengitteratomen
und Leerstellen bezogen auf die Absorption einer
Leerstelle. Der Bias kann theoretisch abgeschéitzt wer-
den und liegt filr austenitische Stiihle bei ca. 0,01 bis
0,1 und fiir ferritische Stdhle um eine GroBenordnung
niedriger. Die physikalische Ursache fiir dieses unter-
schiedliche Verhalten von austenitischen Stihlen mit
kubisch flichenzentriertem Gitter und den ferriti-
schen Stihlen mit kubisch raumzentriertem Gitter
liegt in dem kleineren Relaxationsvolumen von Eigen-
zwischengitteratomen in ferritischen Stihlen. Es gibt
auch die Méglichkeit, diesen Bias experimentell aus
dem effektiven Schwellen und einer genauen Analyse
der Versetzungsdichten zu bestimmen, wobei man zu
dhnlichen Werten, wie oben angegeben, kommt. All-
gemein kann man deshalb mit einer héheren Schwell-
resistenz der ferritischen Werkstoffe rechnen, was sich
inzwischen durch eine Vielzahl von Untersuchungen
bestétigt hat.

Fir die von uns untersuchten austenitischen Stihle
hat sich herausgestellt, dal das Schwellen sehr stark
von der thermomechanischen Vorbehandlung und der
Variation der Zusammensetzung abhingt, Hierzu
wurde eine Vielzahl von Untersuchungen durchge-
fithrt, die zu zwei praktischen SchluBfolgerungen
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fithrten: Das ungiinstigste Schwellen wird immer dann
beobachtet, wenn eine thermische Auslagerungsvor-
behandlung in der Weise erfolgt, daBb Elemente wie Ti,
Nb und C Ausscheidungen bilden. Das fithrte zu der
plausiblen Annahme, dal} diese Legierungselemente
schwellreduzierend wirken kénnen, solange sie in Lo-
sung sind. Ebenso ergab sich, daf§ Kaltverformung zu
einer Schwellminderung beitragen kann. Aufgrund
der oben gemachten Aussagen iiber den durch Be-
strahlung hervorgerufenen Abbau bzw. die Umstruk-
turierung der hohen Versetzungsdichte ist die Kaltver-
formung jedoch nur in einer Ubergangsphase als Mit-
tel zur Schwellreduzierung geeignet. Sie erhoht prak-
tisch nur den , Threshold“, die minimale Neutronen-
dosis, bei der Schwellen einsetzt. Obwohl durch
Optimierung der thermisch-mechanischen Vorbe-
handlung bereits eine erhebliche Verbesserung im
Schwellverhalten der austenitischen Stdhle erzielt
wurde, war es notwendig, durch gezielte Untersuchun-
gen den Einflul von Haupt- und Mikrolegierungsele-
menten auf dieses Phiinomen zu studieren. Einzelhei-
ten hierzu werden in den nachfolgenden Kapiteln er-
lautert.

Zu dem Problemkreis des bestrahlungsinduzierten
Kriechens wurde eine Reihe von Experimenten in ver-
schiedenen Reaktoren durchgefithrt, die sowohl sehr
aufwendige instrumentierte einachsige Kriechversu-
che mit kontinuierlicher Messung der Verformung als
auch Druckrdéhrchenexperimente beinhaltete, bei de-
nen die bestrahlungsinduzierte Deformation durch
Zwischenvermessungen der Durchmesseraufweitung
bestimmt wurde. Der dominante Verformungsmecha-
nismus unier Bestrahlung ist fiir die kommerziellen
austenitischen Stihle in einem noch niher zu definie-
renden Spannungs-Dosis-Temperaturbereich das sog.
SIPA-Kriechen (SIPA =stress induced preferential
absorption). Er basiert auf einer von der Orientierung
zur duBeren Spannung abhidngigen Absorption von
Zwischengitteratomen an Versetzungen und fithrt zu
einer linearen Abhéngigkeit der Kriechdeformation
von der Spannung. Zumindestens im Niederdosisbe-
reich wird auBlerdem von einer linearen Neutronen-
flu- und Dosisabhdngigkeit ausgegangen [1]. Aus
den auf gleiche Bedingungen normierten Kriechraten
konnte fiir eine Reihe von austenitischen Stéhlen eine
iibereinstimmende Temperaturabhingigkeit der do-
minanten Kriechmechanismen unter Bestrahlung ab-
geleitet werden [2]. Nach Abbildung 73 betrigt die
wahre Aktivierungsenergie unterhalb etwa 550°C
0,09 ¢V und dariiber 1,63 eV. Der geschwindigkeitsbe-
stimmende Prozef ist somit bei niedrigen Temperatu-
ren die Wanderungsenergie der Eigenzwischengittera-
tome und bei hohen Temperaturen die Wanderungs-
energie der Leerstellen [2]. Dieses Ergebnis deckt sich
unterhalb 0,5 - T; mit den theoretischen Vorhersagen
zum SIPA-Kriechen.

Im Bereich des SIPA-Kriechens wird generell mit stei-
gender Neutronendosis eine Zunahme der Kriechrate
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Abb. 73: Temperaturabhangigkeit des Bestrahlungs-
kriechens in austenitischen Stéahlen, normierte Kriech-
rate 9. = a-exp (-AHW/KT) +b - exp (-AH/KT).

beobachtet. Als Erkldrung hierfiir wurden teilweise
die beobachteten Anderungen der Mikrostruktur, ins-
besondere der Versetzungsdichte herangezogen. Ge-
gen diese Erklarung spricht allerdings die beobachtete
Sattigung der Versetzungskonzentration bei bereits
moderaten Neutronenfluenzen. Unsere umfangrei-
chen Untersuchungen sprechen eher fiir eine Korrela-
tion des Kriechens mit dem Schwellen, wobei die
Kriechdeformation €creep aus dem SIPA-Term und ei-
nem Interkorrelationsterm besteht:

Ecreep:S'(I)'t 'O+I'€5w'0

Dabei sind e, die Schwelldeformation, ® - t die Neu-
tronenfluenz, o die Spannung, S und I der SIPA- und
Interkorrelationskoeffizient. Diese Korrelation von
Schwellen und Kriechen ist von uns experimentell ab-
gesichert worden, wobei die beiden Koeffizienten S
und [ jeweils innerhalb einer Unsicherheitsgrenze von
einem Faktor zwei fiir alle von uns untersuchten stabi-
lisierten austenitischen Stihle und einige Modellegie-
rungen iibereinstimmen [3]. Physikalisch bedeutet die-
se Aussage, daB} das Kriechen durch den STPA-Mecha-
nismus beherrscht wird, solange kein Schwellen beob-
achtet wird. Andernfalls wird der Kriechbetrag iiber
das sog. I-Kriechen durch den Nettoflufl an Zwischen-
gitteratomen zu den Versetzungen kontrolliert. Die
- Frage, inwieweit konkurrierende Kriechmechanismen
bei erhShten Spannungen auftreten, ist erst teilweise
aufgeklirt. Im Bereich des SIPA-Kriechens ist unter-
halb 0,5 T; fiir Spannungen bis zu 300 MPa eine Li-
nearitit in der Spannungsabhingigkeit beobachtet

worden. Offensichtliche Abweichungen k6nnen in vie-
len Fillen auf die Beobachtung zuriickgefiihrt werden,
daBl das Schwellen selbst spannungsabhéngig ist und
damit der Interkorrelationsterm in obiger Gleichung
einen Spannungsexponenten > 1 annehmen kann [3].
Ein ausgeprigter Ubergang von linearer Spannungs-
abhingigkeit zu Spannungsexponenten n> 1, wie sie
fiir thermisches Kriechen austenitischer Stéhle typisch
sind, wurde von uns fiir eine Reihe stabilisierter auste-
nitischer Stihle bei Bestrahlung um und oberhalb
0,5 T, beobachtet [2]. Die Spannung, bei der ein sol-
cher Ubergang im Kriechmechanismus stattfindet, ist
dabei vom Werkstoff, Werkstoffzustand und der Be-
strahlungstemperatur abhéngig.

Die Kenntnisse iiber die Mechanismen der Verfor-
mung martensitisch-ferritischer Stihle unter Bestrah-
lung sind demgegeniiber noch begrenzt. Aus den Er-
gebnissen einachsiger Kriechexperimente kann man
den Schiuf} zichen, daB es sich zwar um ein durch
Bestrahlung beschleunigtes, hinsichtlich der gemesse-
nen Spannungsexponenten und der beobachteten
Temperaturabhingigkeit aber um ein thermisches
Kriechen, also um ein durch Bestrahlung beschleunig-
tes thermisches Kriechen handeln muf} [4].

3.3.2 Optimierung des Schwell- und Kriechver-
haltens der austenitischen Referenz-
legierung 1.4970

Wie im Beitrag 2.2 ausgefiihrt wurde, gehoren die
durch Schwellen und bestrahlungsinduziertes Krie-
chen hervorgerufenen Dimensionsinderungen an
Hiillen und Késten zu den standzeitbestimmenden
Phanomenen der Brennelemente schneller Reaktoren.
Deshalb war es dringend erforderlich, eine Werkstoff-
weiterentwicklung mit dem Ziel in Gang zu setzen, die
Ursachen fiir die groBe Variabilitat im Schwellverhal-
ten dieser Werkstoffe zu ergriinden und gleichzeitig
Verbesserungen zu erreichen [5].

Fiir diese Entwicklungsaufgabe wurden im IMF expe-
rimentelle Moglichkeiten geschaffen, die eine Simula-
tion der Porenbildung in einer Art Zeitraffereffekt
gestatten. Als besonders geeignet erwies sich die Be-
strahlung mit Schwerionen, bei der erhohte Defektra-
ten in kleinen Volumeneinheiten erzielt werden kon-
nen und bei der das Energiespektrum der beim Pri-
mérstol mit Tonen verlagerten Gitteratome ziemlich
genau dem bei Bestrahlung mit energiereichen Neu-
tronen entspricht. Damit ist insbesondere die Zahl der
frei beweglichen Einzeldefekte in Relation zur Zahl
von Defekten in Clustern gut simulierbar. Fiir die
Screening-Experimente wurden Ionenquellen mit
niedriger Energie (100 -400 keV) im Institut fiir Nu-
kleare Festkorperphysik des Kernforschungszen-
trums Karlsruhe und der GSI Darmstadt in Zusam-
menarbeit mit der TH Darmstadt benutzt. Des weite-
ren stand am Tandemlabor der Universitdt Bochum
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eine Schwerionenquelle mit einer mittleren Energie
von 10 MeV zur Verfilgung. Auflierdem wurden hoch-
energetische Schwerionen (50 MeV Nié*-Ionen) am
Variable Energy Cyclotron (VEC) in Harwell einge-
setzt. Mit diesen Bestrahlungseinrichtungen wurden
zunichst die Auswirkungen der Mikrolegierungsele-
mente C, Ti, Nb, Mo und Si auf das Schwellen der
terniren Fe-15Cr-15Ni- und quaternidren Fe-15Cr-
15Ni-0,1 C-Legierungen studiert: Im wesentlichen
sind die Ti-, C- und Si-Konzentrationen fiir die
Schwellminderung bedeutsam [6]. Wihrend die
schwellmindernde Wirkung von Titan allein auch von
anderen Experimentatoren gefunden wurde, zeigte
sich in unseren Untersuchungen, daf} seine Wirksam-
keit mit dem Kohlenstoffgehalt, also dem C/Ti-Ver-
hiltnis gekoppelt ist. Als am giinstigsten stellte sich ein
leicht iiberstochiometrisches C/Ti-Verhiltnis heraus.
Da in einem solchen Fall der gel6ste Kohlenstoffge-
hait am grofiten ist, erscheint es sinnvoli, das Trapping
von Leerstellen an interstitiell gelosten Kohlenstoff-
atomen als Erklirung fiir die Schwellreduzierung her-
anzuziehen, zumal die Bindungsenergie des Komple-
xes Leerstelle-Kohlenstoff gentigend hoch ist. Eine
Schwellreduktion wird auch mit zunechmendem Ge-
halt an Silizium erreicht. Hier diirfte — unseren Vor-
stellungen entsprechend — dessen Eigenschaft als
schnell diffundierendes Element zum Tragen kom-
men, die eine Reduzierung der bestrahlungsinduzier-
ten Leerstelleniibersittigung und damit eine vermin-
derte Nukleations- und Wachstumsrate von Poren zur
Folge hat. Molybdin, welches fiir die Matrixhirtung
benutzt wird, hat keinen nennenswerten EinfluB auf
das Schwellen, ist jedoch fiir die starke Inhomogenitit
in der Mikrostruktur verantwortlich,

Ausgehend von diesen ermutigenden Resultaten wur-
den mit den Basislegierungen Druckréhrchenexperi-
mente unter Neutronenbestrahlung durchgefiihrt, de-
ren erste Zwischenergebnisse wichtige Schlufifolge-
rungen aus Simulationsbestrahiungen zur schwelire-
duzierenden Wirksamkeit einzelner Elemente bestiti-
gen (Abb. 74) So wird die vorhergesagte starke
Abhingigkeit des Schwellens vom Stabilisierungsgrad
C/Ti auch bei Neutronenbestrahlung von 420° C be-
obachtet. Bei 500°C ist eine solche Abhingigkeit je-
doch nicht mehr gegeben. Dies bedeutet, daf3 der
durch die Unterstabilisierung mit einem Uberschuf an
freiem Kohlenstoff wirksam werdende schwellredu-
zierende Trappingmechanismus zu hohen Temperatu-
ren begrenzt ist. Zum Verstéindnis der Diskrepanz der
Ergebnisse von Simulations- und Neutronenexperi-
menten muf} hinzugefiigt werden, dafl einer VEC-
Standardbestrahlungstemperatur von 575°C auf-
grund der h6heren Defektraten (10 dpa st gegeniiber
10¢ dpa s') eine Neutronenbestrahlungstemperatur
von ca. 450° C entspricht. Tendenziell in gleicher Wei-
se wirkt Silizium unter Schwerionen- und Neutronen-
bestrahlung, wobei dessen relative Wirksamkeit unter
Neutronenbestrahlung eher groBer ist. Es ist noch
nicht klar abzusehen, ob dieses Element auch bei hé-
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Abb. 74. EinlfuB des Ti- und Si-Gehalts auf das

Schwellverhalten von Fe-15Cr-15 Ni-Modellegierun-
gen bei Neutronenbestrahlung

heren Temperaturen schwellreduzierend ist, da bei
500°C der ,Threshold” fiir Porenbildung noch nicht
erreicht wurde. Der beobachtete Trend gilt, soweit er
die Schwellreduzierung durch einzelne Elemente be-
trifft, in praktisch derselben Weise auch fiir das be-
strahlungsinduzierte Kriechen. Dies kann als eine wei-
tere Bestdtigung fiir die beschriebene Schwell-Kriech-
Kopplung angesehen werden.

Diese Erkenntnisse haben zwischenzeitlich Eingang
gefunden in die Weiterentwicklung der technischen
Referenzlegierung 1.4970. In Zusammenarbeit mit der
Firma INTERATOM wurden gezielte Variationen
einzelner Elemente im Rahmen der vorgegebenen Spe-
zifikationsgrenzen vorgenommen und ihr Schwellver-
halten unter Schwerionenbestrahlung untersucht,
praktisch mit demselben Ergebnis wie in den Basisle-
gierungen. Insbesondere zeigen Legierungen mit Un-
terstabilisierung im C/Ti-Verhéltnis und mit erh6h-
tem Si- und Mo-Gehalt eine erhebliche Schwellreduk-
tion unter Simulations- und Neutronenbestrahlung.
Ergebnisse aus Brennstabbestrahlungen mit hohem
Abbrand deuten allerdings wiederum darauf hin, da3
die MaBnahmen zur Schwellreduzierung durch geeig-
nete Optimierung der Mikrolegierungselemente auf
Temperaturen unterhalb 500° C begrenzt sind. Zumin-
dest fiir das sog. Trappingmodell kann eine solche
Begrenzung des Temperaturbereichs prinzipiell erwar-
tet werden, quantitative Rechnungen hierzu stehen
noch aus.



3.3.3 Entwicklungslegierungen mit héherem
Nickelgehalt

Bereits Mitte der 70iger Jahre wurde aufgrund breit
angelegter Untersuchungen deutlich, daf3 austeniti-
sche Stdhle mit 15-20% Cr und 12-15% Ni beson-
ders anfillig gegeniiber dem bestrahlungsinduzierten
Schwellen sind, wihrend Nickelbasislegierungen und
ferritische Stihle weniger zur Porenbildung neigen.
Die eigentliche Ursache fiir das sehr unterschiedliche
Schwellverhalten von austenitischen Stihlen und
Nickellegierungen ist trotz vieler Vorschlige und In-
terpretationsversuche bisher nicht hinreichend plausi-
bel erklirt worden. Unsere Simulationsexperimente
am VEC in Harwell an Legierungen, die im Nickelge-
halt von 15-25% und im Chromgehalt von 9-15%
variieren, sonst aber dieselben Legierungselemente
enthalten wie der Referenzstahl 1.4970, fithrten zu den
in Abbildung 75 dargestellten Ergebnissen [7]. Im Ver-
gleich zum Stahl 1,4970 im 16sungsgeglithten Zustand
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Abb. 75: Das Schwellen austenitischer Entwicklungs-
legierungen und kommerzieller Stéhle nach Schwerio-
nenbestrahlung bei 575°C und 64 dpayar

hat eine Erhohung des Nickelgehalts von 15 auf 25 %
denselben schwellreduzierenden Effekt wie eine
Chromreduktion von 15 auf 10 %. Eine Kombination
beider Mallnahmen reduziert das Schwellen gegen-
iiber dem Stahl 1,4970 um etwa eine GroBenordnung,
Die Verifikation dieser Ergebnisse mittels Neutronen-
bestrahlung ergab tiberraschenderweise, daB die obige
Ni-Cr-Variation praktisch keinen EinfluB auf das
Schwellen durch Bestrahlung bei 420°C hat. Dies
deckt sich mit parailelen Untersuchungen von ameri-
kanischer Seite, in denen an Modell-Legierungen un-
ter Neutronenbestrahlung nachgewiesen wurde, daf}
die o. g. Nickel-Chrom-Variationen erst oberhalb et-
wa 500°C wirksam werden. Daraus ergibt sich die
Konsequenz, dafl auch fiir diese Entwicklungsiegie-
rungen eine Optimierung der Mikrolegierungselemen-
te notwendig ist, um das Schwellverhalten im unteren
Temperaturbereich zu minimieren.

Die Kenntnis der unter Bestrahlung ablaufenden mi-
krostrukturellen Vorginge ist fiir die austenitischen
Referenzlegierungen stark erweitert worden. Zumin-
dest qualitativ kénnen damit die Auswirkungen auf
die mechanischen Kurzzeiteigenschaften verstanden
werden. Entsprechende Untersuchungen an austeniti-
schen Entwicklungslegierungen und ferritisch-mar-
tensitischen Stihlen wurden begonnen. Besonders
dringlich sind hierbei die mikrostrukturellen und me-
chanischen Untersuchungen zum Problem der Spr6d-
bruchiibergangstemperatur von martensitischen Stih-
len nach Bestrahlung.

In den Bemithungen um die Reduzierung des Schwell-
verhaltens in kommerziellen austenitischen Stahlen
und Entwicklungslegierungen vom Typ Fe-25Ni-10Cr
ergibt sich zusammengefalt die folgende Situation:
Unterhalb 500°C kann offenbar eine Verbesserung
durch Optimierung der Konzentration von Mikiole-
gierungselementen, wie C, Ti und Si, erfolgen. Die
Mechanismen zur Unterdriickung des Schwellens wer-
den zumindest qualitativ verstanden. Oberhalb dieser
Temperatur spielt die Konzentration der Hauptlegie-
rungselemente filr das Schwellverhalten eine Rolle.
Allerdings diirften hier zusitzlich die Bildung und die
Stabilitidt kohédrenter Ausscheidungen unter Bestrah-
lung zu beriicksichtigen sein. Eine modellméifige Be-
schreibung zur Quantifizierung der Aussagen ist nun
notwendig. Das Verformungsverhalten unter Bestrah-
lung kann fiir die kommerziellen Austenite und auste-
nitischen Entwicklungslegierungen mittels des SIPA-
Mechanismus und der Schwell-Kriech-Kopplung gut
beschrieben werden. Hingegen ist das Verstindnis fiir
das Kriechverhalten unter Bestrahlung bei martensiti-
schen Stdhlen noch begrenzt und bedarf weiterer Un-
tersuchungen.
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3.4 Keramische Hochleistungswerkstoffe

Noch vor wenigen Jahrzehnten verbanden sich mit
dem Begriff Keramik tiberwiegend Massenprodukte
fiir Anwendungen im Bauwesen, Haushalt und Sani-
tiarbereich; heute jedoch erschliefen fortgeschrittene
Keramiken Schritt fiir Schritt neue Anwendungsge-
biete in Maschinenbau, Elektronik, Medizintechnik
und anderen Bereichen. Als Hochleistungswerkstoffe
werden sie hiufig unter extremen Beanspruchungen
eingesetzt. Grundlage dafiir sind ihre materialspezifi-
schen Eigenschaften. Weitere wichtige Voraussetzun-
gen sind jedoch in der modernen Werkstofftechnik zu
sehen, ohne die das Potential der ,,neuen” Keramiken
nicht zu verwirklichen wire. Beispiele fiir diese Werk-
stoffgruppe sind unter den Nichtoxiden die Hochtem-
peraturwerkstoffe SisN4 und SiC sowie AIN als elek-
trisch isolierender Werkstoff hoher thermischer Leit-
tahigkeit; bei den Oxiden wurden grole Entwick-
lungserfolge vor allem mit ZrO,, Al,O3 und Werkstof-
fen mit diesen beiden oder weiteren Komponenten
erzielt.

Fiir viele Anwendungen der Keramiken, nicht nur fiir
den Fall der keramischen Konstruktionswerkstoffe,
stellt sich ihre inhdrente Sprodigkeit als ein Haupt-
nachteil dieser Werkstoffgruppe dar. Obwohl gerade
bei der Erhéhung der Festigkeit und Verbesserung der
Ziahigkeitseigenschaften betrichtliche Erfolge erzielt
wurden, ist das sprode Verhalten als eines der stdrk-
sten Hindernisse gegen eine erweiterte technische Nut-
zung der Keramik anzusehen. Die bisherigen Erfolge
wurden besonders durch verbesserte Kontrolle der
Pulveraufbereitungsprozesse und durch Realisierung
der Umwandlungs- sowie Faser- und Whiskerverstir-
kung erarbeitet [1]. In Kombination mit der Verwen-
dung gleichmiBiger, ultrafeiner Pulver (€ 1 um) bzw.
extrem feinkdrniger Gefiige wurden Spitzenwerte der
Biegebruchfestigkeit um 2 GPa erreicht.

Nachfolgend werden einige im Institut fiir Werkstoff-
kunde II der Universitdt (WK IT) bearbeitete Themen
kurz dargestellt.

3.4.1 Entwicklung und Charakterisierung fort-
geschrittener Keramiken

Die Umwandlungsverstarkungim ZrO, beruht auf der
martensitischen, mit einer Volumenzunahme verbun-
denen Umwandlung der tetragonalen in die monokli-
ne Phase. Tetragonale ZrO,-Partikel kénnen so in ei-
ner ZrO,- oder einer anderen Keramikmatrix Druck-
spannungszonen bewirken, die anlaufende Mikrorisse
in ihrer Ausbreitung effektiv behindern. Dabei sind
bevorzugt feine Partikel wirksam, die bis weit unter
die Gleichgewichtstemperatur metastabil tetragonal
bestehen bleiben und sich erst bei Einwirkung mecha-
nischer Spannungen, d. h. bei Beanspruchung, in die
monokline Phase umwandeln.



Richtungen der Werkstoffentwickiung

Das Festigkeitspotential dieser Werkstoffe ist jedoch
nur dann vollstdndig zu nutzen, wenn bei der Herstel-
lung die Technik des heilisostatischen Pressens (HIP)
zum FEinsatz kommt. In Abbildung 76 werden Daten
aus einer zusammenfassenden Darstellung [2] gezeigt,
die die Auswirkungen einer HIP-Nachverdichtung auf
die Biegebruchfestigkeit von ZrQ,-Werkstoffen bele-
gen. Ein Grund fiir den enormen Festigkeitsgewinn ist
in der Eliminierung der Restporositiit zu sehen, die bei
gleichzeitigem Einhalten der kritischen KorngroBe,
verbesserter ,,Qualitidt” der Korn- bzw. Phasengrenzen
sowie hohem tetragonalen Phasenanteil die heute er-
reichbaren Festigkeitsspitzenwerte erméglicht. Dabei
konnen durch Variationen des HIP-Verfahrens, wie in
Abbildung 77 dargestellt, weitere Werkstoff- und
Wirtschaftlichkeitsoptimierungen erreicht werden [2].
Vor allem kann durch Wegfall des Kapselungsschritts
eine Verfahrensvereinfachung bei der Bauteilherstel-
lung erzielt werden, wobei in modernen Anlagen die
Sinter-HIP-Technik mit Sinterung und druckunter-
stitzter Nachverdichtung im gleichen Verfahrens-
schritt eingesetzt werden kann. Zunichst ist dabei die
Sinterung zu optimieren, die letztlich mit dem Ziel
durchgefiihrt wird, die im Vorprodukt vorhandene
offene Porositit zu eliminieren.
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Abb. 76: Auswirkungen einer HIP-Nachverdichtung
und Hochtemperaturauslagerung (1000°C, 1000 h)
auf die Biegebruchfestigkeit von ZrO,-Werkstoffen:
B-HIP = Nachverdichtung in graphitbeheizten Anla-
gen (Schwarzfarbung), W-HIP = Nachverdichtung in
sauerstoffhaltigen Atmosphéaren

Eine Materialgruppe mit besonders groBem Innova-
tionspotential sind mit keramischen Fasern oder
Whiskern verstirkte Keramiken, die in Tabelle 7 zu-
sammengefalit sind. Diese stehen bei vielversprechen-
den Laboratoriumsergebnissen erst am Anfang ihrer
Entwicklung. Die besondere Bedeutung der Fasern
und Whisker liegt in ihrer hohen FEigenfestigkeit.
Die Fasern oder Whisker werden in eine keramische
Matrix eingebracht, die eine dhnliche oder von den
Fasern verschiedene Zusammensetzung aufweisen
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Abb. 77. Verfahrensschema und ProzeBparameter bei
unterschiedlichen HIP-Verfahrensvarianten des hei3-
isostatischen Pressens

kann. Bei faserverstirkten Keramiken tritt im Gegen-
satz zum ,monolithischen® Werkstoff auch nach Auf-
treten grofBer RiBlidngen und bei Faserbriichen kein
katastrophaler Bruch auf. Voraussetzung ist, daf} die
Fasern eine Mindestlinge aufweisen und auch beim
Bruch der Matrix riiiiberspannend weiter Kraft tiber-
tragen, bis sie entsprechend ihrer Fehlerverteilung lo-
kal versagen und unter weiterer Energiedissipation
infolge , Pullout” aus der Matrix herausgezogen wer-
den. Der sequentielle Ablauf der einzelnen Brucher-
eignisse im Verbundwerkstoff mit dem Erscheinungs-
bild des ,Pullout® ist fiir zukiinftige Keramiken in
Abhingigkeit von den relevanten Gefiigeparametern
zu verstehen und zu optimieren. Dabei spielt der Zu-
stand der Grenzfliche zwischen Faser und Matrix
(chemische Zusammensetzung, Haftfestigkeit, Eigen-
spannungen) eine entscheidende Rolle.

Mikroanalytische Gefiigeuntersuchungen

Innere Grenzflichen zwischen keramischer Matrix-
und den Verstirkungskomponenten, wie Fasern,
Whisker oder dispergierte Teilchen, aber auch die
Korngrenzen oder Phasengrenzen in ein- oder mehr-
phasigen Keramiken sind fiir zahlreiche Figenschaften
dieser Hochleistungswerkstoffe von ausschlaggeben-
der Bedeutung. Die Mikroanalyse solcher Bereiche
stellt infolgedessen eine zentrale Aufgabe bei der Ent-
wicklung und fiir das Verstindnis dieser Werkstoffe
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Tab. 7: Keramikfaser- und Whisker-verstiirkte Werkstoffe (Beispiele)

Matrix Faser (f) oder

Whisker (w)
Glas C oder SIC(f)  (1d)
Glaskeramik Coder SiC(f) (1d)
Glaskeramik Coder SiC(f) (2d) 50
ALO, SiC (w) 40
RB-Si;N, SiC (w) 30
HP-Si;N, C(H) (1d) 30
HIP-Si,N, SiC (w) 30
SiC (CVI)# SiC (f) d) 45
sie c(H) (1d) 30
Al SiC (f) (1d) 40
RB: Reaktionsgebundenes Siliziumnitrid CfC:
HP: HeiBgepreBtes Siliziumnitrid (1d)(2d):
HIP: Heifisostatisch gepreBtes Siliziumnitrid a;
CVI: Chemical vapor impregnation

Anteil in
Vol.-%

30-65
30-50

Biegebruchfestigkeit Bruchzihigkeit in
in MPa (Richtwerte) MPa \/m (Richtwerte)

600 -900 10-25
550-700 10-17
380 10
850 8,5
450 —
450 15,6
975 6,4
580 12-18
1000 —
1050 16-22

Kohlefaserverstirkter Kohlenstoff
Ein- bzw, zweidimensional verstirkt
10 % Porositit

dar. Ziel dieser Arbeiten ist zum einen die Analyse der
herstellungsbedingten Gefiigezustinde; zum anderen
soll der Einfluf} der entscheidenden Grenzflichenzu-
stdnde auf die Eigenschaften geklirt werden. Aus der
Reihe der mikroanalytischen Methoden wird neben
den verschiedenen réntgenographischen Verfahren
vor allem die Auger-Elektronenspektroskopie mit ho-
her lateraler Auflésung (HRAES) zur Elementanalyse
eingesetzt. Fiir die Priparation der verschiedenen
Werkstoffproben stehen Bruchvorrichtungen zur Ver-
fiigung, mit Hilfe derer Fasern, Verbundproben und
momnolithische Keramiken in der UHV-Analysenkam-
mer gebrochen werden kdnnen, so dal} jeweils in-situ
erzeugte Bruchflichen ohne Kontamination fiir die
Analyse verwendet werden kénnen. Mit dieser Metho-
de werden Analysen der heute verfiigbaren Fasern und
der in Entwicklung begriffenen keramischen Faserver-
bundwerkstoffe durchgefithrt. Dem heutigen Ent-
wicklungsstand entsprechende SiC-Fasern wurden
hinsichtlich ihrer chemischen Zusammensetzung, auf-
tretender Gradienten und Nichtstochiometrie sowie
Oberflachenschichten analysiert. In der Faseroberfli-
che, aber auch im Verbund der Fasern mit Glas-,
Glaskeramik- oder SiC-Matrix zeigten sich dabei An-
reicherungen von Kohlenstoff an Oberflichen- bzw.
Grenzflachen, dessen Einflufl auf die Eigenschaften
noch zu bewerten sein wird.

Auch fiir ,monolithische“ Keramiken stellt die
HRAES in Verbindung mit einer in-situ Bruchvor-
richtung im UHV ein besonders leistungsfahiges
Analysenverfahren dar. So konnten entscheidende
Beitrige zur Klarung des Korngrenzenzustands ver-
schiedener SiC-Werkstoffe erarbeitet werden [3].
AES-Spektren durch Bruch der im UHV offengeleg-
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ten interkristallinen Bereiche zeigen bei (Al, C)-dotier-
ten SiC-Werkstoffen Gehalte zwischen 3 und 6 At.- %
der Elemente Aluminium und iiberraschenderweise
auch Bor. Die integralen Borkonzentrationen wurden
naBchemisch mit Gehalten kleiner 0,1 Gew.-% be-
stimmt. Der Korngrenzenzustand nach Abtrag einer
Schicht < 1 um zeigt ausschlieBlich die Matrixelemen-
te Silizium und Kohlenstoff in wiederhergestellter
Stéchiometrie und veranschaulicht so die duflerst ge-
ringe Tiefenausdehnung der Anreicherungsschichten.
(B, C)-dotierte SiC-Werkstoffe zeigen im Gegensatz
dazu keinerlei Korngrenzenbelegungen. Spuren von
Bor oder Verunreinigungselementen werden in kei-
nem Fall nachgewiesen, die Spektren inter- bzw. trans-
kristalliner Bereiche sind grundsitzlich identisch. St6-
chiometrieunterschiede zwischen Korngrenzen und
Matrices werden hier ebenfalls nicht beobachtet.

Eigenschaften und Gefiigezustand

Die Bedeutung der mikrochemischen Befunde wird
klar, wenn es gelingt, die Korrelation zu den makro-
skopischen Werkstoffeigenschaften aufzuzeigen. Be-
reits bei Raumtemperatur kann ein Einflul der be-
schriecbenen Korngrenzenbeschaffenheit auf den
Bruchmodus von SiC-Werkstoffen ausgemacht wer-
den. Insbesondere jedoch bei hohen Temperaturen,
bei denen Kriechvorginge und Prozesse des langsa-
men Rilwachstums auftreten, werden aufschlufireiche
Zusammenhinge sichtbar. So wird bei (B, C)-dotier-
ten SiC-Werkstoffen im Bereich des Bruchursprungs
eine Zone unterkritischen Rilwachstums mit vorwie-
gend interkristallinem Bruchmodus beobachtet. Der
katastrophale Rififortschritt im Restquerschnitt der
Probe erfolgt transkristallin. Wihrend die (B, C)-do-



tierten SiC-Werkstoffe also eine klare Zuordnung un-
terkritischer Riwachstumszonen zulassen, ist diese
Unterscheidung fiir (Al, C)-enthaltende Sorten auf-
grund ausschlieBlich interkristallinen Bruchverhal-
tens iiber dem gesamten Querschnitt nicht méglich.
Eine Beeinflussung der Bruchvorginge durch segre-
gierte Grenzflichenanreicherungen ist demnach of-
fensichtlich.

Im Gegensatz zu den SiC-Werkstoffen ist die Proble-
matik der Hochtemperatureigenschaften der SizN,-
Werkstoffe geprigt durch vergleichsweise hohe Antei-
le oxidischer intergranularer Fremdphasen, die wih-
rend der Verdichtung benétigt werden, um Fliissig-
phasensintern zu erreichen. Diese Phasen sind hiufig
nur teilweise (z. B. in Tripelpunkten) kristallisiert, vor
allem im Bereich'enger Korngrenzen jedoch amorpher
Natur. Es ergeben sich komplexe Fragestellungen
nach der Struktur, der Zusammensetzung und dem
Existenzbereich der im Verbund mit der Si;N,-Matrix
auftretenden Gleichgewichtsphasen. Die Natur dieser
Korngrenzenphasen prigt die Hochtemperatureigen-
schaften dieser Werkstoffe in charakteristischer Wei-
se. So sind ihr Widerstand gegeniiber Oxidation, Krie-
chen und langsamem Rilwachstum und damit ihre
Hochtemperaturbestindigkeit deutlich geringer als
die der SiC-Werkstoffe. Innerhalb dieser Werkstoff-
klasse lassen sich korngrenzenbedingt starke Unter-
schiede im Hochtemperaturverhalten ausmachen, wie
sie z. B. in Abbildung 78 an Hand der Temperaturab-
héngigkeit des primiren Kriechparameters ¢ im Biege-
kriechversuch zum Ausdruck kommen [4]. Alle be-
trachteten Werkstoffe zeigen auf unterschiedlichem
Temperaturniveau einen dhnlichen Temperaturverlauf
des Parameters und damit einen Ubergang vom ,rei-
nen“ Ubergangskriechen bei tieferen Temperaturen
(c=1) zu einer Kriechkinetik entsprechend ¢=0,5.
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Abb. 78: Temperaturabhangigkeit des Kriechverhal-
tens unterschiedlicher SizN-Werkstoffe (c = Zeitex-
ponent des transienten Kriechens mit de/dt = A - t-¢ bei
0 =160 MPa). SSN, HPSN, SRBSN = gesintertes, heiB-
gepreBtes bzw. nachgesintertes SizN,

Das jeweilige Temperaturniveau kann mit den inter-
granularen Phasen der einzelnen Si;N,-Werkstoffe
korreliert werden.

Zwischen der Temperaturabhingigkeit des Kriechens
und der Oxidation von SizN,-Werkstoffen besteht ein
Zusammenhang, der auf die Zusammensetzung des
Gefiiges, insbesondere der Korngrenzenphasen, zu-
riickzufithren ist. So zeigen mehrphasige Si;N,-Werk-
stoffe ganz analog zu den Kriechergebnissen in Abbil-
dung 78 einen temperaturabhéingigen Oxidationsver-
lauf, dessen selbsthemmende Kinetik nur bis zu einem
fur das jeweilige Material charakteristischen Tempera-
turbereich erhalten bleibt. Bei hoheren Temperaturen
wird die Oxidation sehr stark beschleunigt, wihrend
im Kriechversuch der Bereich des reinen Primérkrie-
chens verlassen und ein quasistationirer Kriechbe-
reich erreicht wird. Danach werden héufig sehr schnell
der tertiire Kriechbereich und daraus foigend der
Bruch eingeleitet. Beide Phinomene, Kriechen und
Oxidation, werden entscheidend von den intergranu-
laren Fremdphasen und insbesondere vom Tempera-
turbereich ihres Erweichens bestimmt.

Die bisherigen Untersuchungen zum Kriechen (bis
max. 1600° C) wurden ausschlieBlich im 4-Punkt-Bie-
geversuch durchgefithrt. Inzwischen wurde jedoch
auch der wesentlich aufwendigere Zugkriechversuch
zunichst bis 1250° C installiert, bei dem im Gegensatz
zum Biegeversuch eine einheitliche Spannungsvertei-
lung {iber dem Probenquerschnitt vorliegt.

3.4.2 Versagensverhalten keramischer Werkstoffe

Neben den bisher angesprochenen, mehr herstellungs-
technischen und materialkundlichen Gesichtspunkten
ist die Bewertung des Versagens unter Praxisbean-
spruchung von groBler Bedeutung fiir die Einsatzmog-
lichkeiten eines keramischen Materials. Die bedeu-
tendsten Vorziige keramischer Werkstoffe zeigen sich
bekanntlich beim Hochtemperatureinsatz. Hier wird
die Anwendbarkeit charakterisiert durch die Hoch-
temperaturrizihigkeit, das unterkritische Rilwachs-
tum, die zyklische Ermildung sowie das Kriechverhal-
ten. Diese Eigenschaften sind zu Lebensdauervorher-
sagen von Komponenten unter mechanischer und
thermischer Belastung zu bestimmen.

Das Versagen keramischer Werkstoffe geht von Feh-
lern aus, die wihrend der Herstellung oder bei der
Oberflichenbearbeitung des Bauteils entstehen. Es
kann sich dabei um Poren, FEinschliisse und Risse han-
deln, Das Festigkeitsverhalten der keramischen Werk-
stoffe ist durch Gr6Be und Lage dieser Fehler im
Bauteil und durch den Widerstand des Materials ge-
gen RiBausbreitung bestimmt.

Mit den Methoden der Bruchmechanik ist es prinzi-
piell moglich, Vorhersagen uiber das Versagensverhal-
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ten mechanisch belasteter, rilbehafteter Bauteile zu
machen. Die Problematik solcher Vorhersagen liegt
oft in der Ubertragung der Ergebnisse, die an bruch-
mechanischen Versuchsproben mit Rissen in der Gro-
Benordnung mehrerer Millimeter gewonnen wurden,
auf die im Material vorhandenen Fehler, die im Be-
reich von ca. 30-200 um liegen. Zur Vorhersage der
belastungsabhéngigen Lebensdauer ist die Entwick-
lung von MeBmethoden erforderlich, mit denen das
Verhalten natiirlicher kleiner Risse unter mechani-
schen Beanspruchungen ermittelt werden kann.

Instabiles Versagen

Das Versagen durch instabile Riflausbreitung wird
durch die Bruchzéihigkeit Ky, bestimmt. Die notwendi-
gen Bruchzédhigkeitsmessungen werden im Institut fiir
Material- und Festkorperforschung (IMF) an allen
technisch bedeutsamen Keramiken durchgefithrt. Da-
bei kommen unterschiedliche Methoden zur Anwen-
dung. Als besonders geeignet erweisen sich Biegever-
suche mit durchgehendem S#gekerb, mit Chevron-
Kerbe oder mit Knoop-Anrifl. Abbildung 79 zeigt als
Beispiel Messungen an heigepreBtem Siliziumkarbid
mit 0,3 % Al, bei denen alle genannten Probenformen
verwendet wurden. Der Bruchwiderstand ist hier in-
nerhalb der iiblichen Streuungen unabhingig von der
Probenform,
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Abb. 79: Bruchzihigkeit K, von heiBgepreBtem Sili-
ziumkarbid in Abhéngigkeit von der Temperatur

Unterkritisches Riwachstum

Bei vielen Keramiken geht dem Bruch ein unterkriti-
sches Rilwachstum voraus, wodurch sich ein vorhan-
dener RiB} von seiner urspriinglichen GréBe langsam
bis zu der von der Belastung abhiingigen kritischen
RiflgroBe ausdehnt, bei der dann katastrophaler
Bruch eintritt, Es resultieren somit endliche Lebens-
dauern. Im Bereich der Giiltigkeit der linear-elasti-
schen Bruchmechanik wird die RiBwachstumsge-
schwindigkeit eines Werkstoffs in einem bestimmten
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Umgebungsmedium ausschlieflich durch den Span-
nungsintensitdtsfaktor K; bestimmt, der die Span-
nungsverteilung vor der Rifispitze charakterisiert, Fiir
die meisten Materialien tritt in einem groBlen Bereich
der Rilwachstumsgeschwindigkeit v eine Gesetzma-
Bigkeit auf, die durch ein Potenzgesetz

v=A.Kj

mit den temperaturabhiingigen Materialkonstanten A
und n beschrieben wird. In einigen Fillen wurde ein
unterer Grenzwert des Spannungsintensitdtsfaktors
K, gemessen, unterhalb dieses Werts kein unterkriti-
sches Rilwachstum auftritt.

Will man Aussagen iiber die Lebensdauer eines kera-
mischen Bauteils fiir eine vorgegebene mechanische
Beanspruchung machen, ist die Kenntnis der Rif-
wachstumsgeschwindigkeit von der Hohe der Bean-
spruchung zwingend erforderlich, Ein im IMF ent-
wickeltes Verfahren zur Bestimmung der Gesetzmé-
Bigkeiten des langsamen Rilwachstums aus Lebens-
dauermessungen im statischen Biegeversuch wurde im
Raumtemperaturbereich sowohl an Al,Oy in Wasser
und konzentrierter Salzlésung, an gesintertem Sili-
ziumnitrid, Zirkondioxid als auch an Glas in Wasser
angewandt [5]. Es konnten RiBwachstumsgeschwin-
digkeiten bis unter 1012 m/s bestimmt werden. Spe-
zielle Annahmen iiber den Typ der v-K;-Beziehung
sind fiir die Auswertung nicht notwendig. Die Mes-
sungen an Glas in Wasser ergaben einen Schwellen-
wert des langsamen Riwachstums von Ki, = 0,35
MPa+/m. Untersuchungen im Hochtemperaturbe-
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Abb. 80: RiBwachstumsgeschwindigkeit v von heiB-
gepreBtem, mit MgO und Y,0, dotiertem Siliziumnitrid
zwischen 1000 und 1200°C in Abhéngigkeit vom nor-
mierten Spannungsintensitédtsfaktor K



reich an heiBgepreBtem Siliziumnitrid HPSN (MgO-
dotiert) und HPSN (Y:0s3-dotiert) in Abbildung 80
und an gesintertem Siliziumkarbid ergaben in einem
weiten Geschwindigkeitsbereich eine potenzférmige
Abhédngigkeit vom Spannungsintensititsfaktor Ki.
Ein Schwellenwert konnte bei diesen Versuchen nicht
gefunden werden,

Zyklische Beanspruchung

In den vergangenen Jahren standen rein statische Rif3-
wachstumseffekte im Mittelpunkt der Untersuchun-
gen zur Lebensdauervorhersage. Derzeit wird jedoch
auch die Schidigung durch zyklische Belastung niher
untersucht [6]. Abbildung 81 zeigt einen deutlich le-
bensdauerverkiirzenden Effekt an Aluminiumoxid.
Aus der Lebensdauer im statischen Versuch ist die im
zykliechen Vereuch zu erwartende Tebensdauer bere-
chenbar, wobei angenommen wird, daf in beiden Ver-
suchen derselbe Mechanismus (das unterkritische Rif3-
wachstum) versagensverursachend ist. Aus der kiirze-
ren Lebensdauer im realen Wechselbiegeversuch ist
aufeinen nicht zu vernachlissigenden Zykleneffekt zu
schlieflen.
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Abb. 81: Lebensdauer von Al,Os-Formkérpern im Bie-
gewechselversuch bei zyklischer Beanspruchung ¢ im
Vergleich mit der Vorhersage aus statischen Lebens-
dauerversuchen

Versagen durch Kriechen

Im Bereich extrem hoher Temperaturen versagen ke-
ramische Bauteile auch durch Kriechen. So kann z. B.
die Unbrauchbarkeit eines Konstruktionsteils dann
angenommen werden, wenn die Kriechverformungen
untolerierbar grof werden, so daf} die Funktionstiich-
tigkeit der Komponente nicht mehr gewihrleistet ist.
Hierbei erfolgt nicht notwendigerweise ein Bruch des
Keramikteils,

Bei hohen Temperaturen tritt ein weiteres, die Lebens-
dauer begrenzendes Versagen auf, das wegen der ur-
sdchlichen Kriechverformungen als Kriechbruch be-
zeichnet wird. Der Bruch ist die Folge einer zuneh-

menden inneren Schiddigung und geht mit der Bildung
und Vergrofierung von Poren einher. Dieser Effekt
findet sich sowohl bei Metallen als auch bei Kerami-
ken. Der experimentelle Befund des Kriechbruchs
wird durch die Monkman-Grant-Beziehung beschrie-
ben, die besagt, dafl das Produkt aus minimaler
Kriechgeschwindigkeit und der Lebensdauer eine
Konstante ist.

Neben der iiberwiegend durch Porenbildung beding-
ten Kriechschidigung ist auch ein Wachstum vorhan-
dener oder wihrend des Kriechversuchs z. B. durch
Zusammenlagerung von Poren gebildeter Risse — das
KriechriBwachstum — zu beriicksichtigen, das mit
bruchmechanischen Methoden betrachtet werden
kann. Ist im Bereich des mit den Mitteln der linear-
elastischen Bruchmechanik beschreibbaren unterkri-
tischen RiBwachstums K; die riitreibende Beanspru-
chungsgroBe, so sind es im Bereich ausgeprigten Krie-
chens die KriechriBwachstumsparameter Cp* fiir das
primére Kriechen und C* fiir das sekundére Kriechen.
Die Priifung der Eignung des C*-Konzepts fiir kera-
mische Werkstoffe ist z. Z. einer der Schwerpunkte der
Hochtemperaturuntersuchungen. Die Kenntnis der
Gesetzmifligkeiten des Kriechens keramischer Mate-
rialien ist von besonderem Interesse fiir die Beschrei-
bung des zeitabhingigen Spannungszustands in Pro-
bekorpern, der die Basis fiir bruchmechanische Analy-
sen ist. Andererseits miissen zur Berechnung der Bela-
stungsparameter C* und Cy* Daten des priméren und
sekundiren Kriechens bekannt sein.

Es wurde eine Methode entwickelt, mit der die Para-
meter des primdren und sekundiren Kriechens aus
Biegeversuchen bestimmt werden kénnen [7]. Die Un-
symmetrie des stationdren Kriechens (unter Zugspan-
nungen kriecht glasphasenhaltiges Material deutlich
schneller als unter gleich groien Druckspannungen)
konnte sowohl durch Messung der Probenverlidnge-
rung als auch aus den nach Abkiihlung unter Last
eingefrorenen Eigenspannungen mittels Neutronen-
spektrometrie bestimmt werden. Als ,Modellmateria-
lien“ fiir Kriechuntersuchungen bei relativ geringen
Temperaturen um 1100° C erwiesen sich Al,O, mit ca.
3% SiO,-Anteil sowie heiigepreBtes SisN, mit ca.
2-3% MgO. Firr die Ermittlung der Kriechparameter
ist die Bestimmung der zeitabhingigen Randfaserdeh-
nungen ausschlieBlich im Bereich konstanten Biege-
moments erforderlich.
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3.5 Hartstoffe und Verbundwerkstoffe

Die Verbundwerkstoffe gewinnen stindig an Bedeu-
tung, weil hohere Festigkeiten bei gleichzeitig steigen-
der Einsatztemperatur, eine verbesserte Duktilitat
oder andere spezielle Kombinationen von Eigenschaf-
ten erreicht werden sollen, die herkdmmliche einpha-
sige Werkstoffe allein nicht aufweisen. Im Institut fiir
Material- und Festkérperforschung (IMF) wurde be-
reits in frithen Jahren mit der Entwicklung von Cer-
met- und anderen Dispersionskernbrennstoffen be-
gonnen, in denen der Kernbrennstoff im Verbund ei-
ner metallischen Matrix hoher Wéirmeleitfihigkeit
eingebettet ist. Ein weiteres, neueres Arbeitsgebiet ist
die Entwicklung von mehrphasigen Hartstoffen und
Hartmetallen, die durch eine hohe VerschleiBfestig-
keit, Hirte und Biegebruchfestigkeit charakterisiert
sind. Beide Verbundwerkstoffgruppen werden im fol-
genden naher behandelt. Auf die taserverstarkten Po-
lymerwerkstoffe wird im Beitrag 3.9 eingegangen.

3.5.1 Cermet- und Dispersionskernbrennstoffe

Cermetbrennstoffe

Die Entwicklung von Cermetkernbrennstoffen mit
idealisiertem Gefiige erfolgte bereits zwischen 1965
und 1970 in dem damals neu gegriindeten IMF. Die
Zielrichtung waren die Erhéhung der Festigkeit der
UO,-Keramik durch Einbau eines Metallnetzes und
die Verbesserung der Wirmeleitfdhigkeit und der
Spaltgasriickhaltung im Cermet unter Bestrahlung
[1]. Die Bildung einer zusammenhéngenden metal-
lischen Matrix (V, Cr, Mo) in den Cermets mit iiber-
wiegend keramischem Anteil wurde durch CVD-Ab-
scheidungen auf den UO,-Partikeln ermdglicht. Diese
Pulver wurden anschlieend in einem im IMF entwik-

Abb. 812: Geflige eines UO,-20 Vol.-% Molybdan Cer-
met-Brennstoifs mit 95 % th.D.



Abb. 83: Geflige von Brennelementplatten aus U;Si-
Al-Brennstoft mit 6,0 Mg U/m3 (oben) und UzSiy-Al-

Brennstoff mit 4,5 Mg U/m3 (unten),
Al-Matrix und -Huile: wei3

U3Si/U4Siy: grau;

kelten Gasdruckautoklaven isostatisch heigepreBt
(s. Abb. 82). Das Gefiige zeigt keine PreBtextur; die
Eigenschaften sind isotrop. Reaktorbestrahlungen
von UO,-20 Vol.-% Cr-Brennstabpriiflingen mit Ha-
stelloy-X-Hiille bis zu 6% Abbrand verliefen ohne
Hiillschdden. Bei Hiilltemperaturen oberhalb 700° C
und Stableistungen von etwa 60 kW/m wurde eine
Umverteilung der Metallphase im Zentrum der Priif-
linge beobachtet, die zur Bildung eines pordsen Oxid-
gefiiges und eines Zentralkanals fithrte. Mit der Ent-
scheidung fiir die Natrium-Kiihlung des Schnellen
Briiters wurde die Entwicklung von Cermethochiei-
stungsbrennstoffen aufgegeben. Die damalige Ent-
wicklung der Technik des heiBisostatischen Pressens
hat jedoch den neueren pulvermetallurgischen Arbei-
ten des IMF nachhaltige Impulse verlichen.

Dispersionsbrennstoffe

Der Bau des HochfluBreaktors in Grenoble gab den
AnstoB zur Entwicklung pulvermetallurgisch herge-
stellter Dispersionskernbrennstoffe auf der Basis von
Uranaluminiden. Durch die Anwendung pulvertech-
nologischer Verfahren sollten — im Vergleich zu den
bis dahin verwendeten U-Al-Legierungen — ein héhe-
rer Urananteil und eine bessere Uranhomogenitit er-
zielt werden. In einem breit angelegten Forschungs-
programm wurde die Herstellungstechnik der inter-
metallischen Phasen UAl,, UAIl,; und UAl, im Labor-
mafistab entwickelt und optimiert. Mittels Bilder-
rahmentechnik wurden Miniaturbrennelementplatten
mit Al- bzw. AIMg,-Hiillen hergestellt. Bestrahlungs-
nachuntersuchungen an diesen Platten mit UAl, und

UAl; bei Oberflichentemperaturen zwischen 70 und
180 °C zeigten die hohe Dimensionsstabilitit bis zu
Uranabbranden von 72%. Der UAly-Al-Brennstoff
wird inzwischen weltweit als Standardbrennstoff fiir
Forschungsreaktoren eingesetzt.

Bedenken tiber das Proliferationsrisiko fithrten in
neuerer Zeit zur Wiederaufnahme der Untersuchun-
gen von Dispersionskernbrennstoffen, nunmehr auf
der Basis von Uransiliziden (U;Si und U;Si,). Der
hohe Urananteil in diesen Verbindungen gestattet eine
Umstellung der Forschungsreaktoren von hoch (93 %
U-235) auf niedrig (20 % U-235) angereichertes Uran.
Die Basisuntersuchungen zum Aufbau, den Eigen-
schaften und zur Herstellung dieser Brennstoffkombi-
nationen [2] bildeten die Grundlage fiir den Fabrika-
tionsprozell durch den Industriepartner. Abbil-
dung 83 zeigt die Gefiigestruktur von U,Si- und U;Si,-
Brennelementplatten. Bestrahlungen, die haupisédch-
lich im Oak Ridge Research Reactor durchgefiihrt
wurden, haben gezeigt, dall insbesondere U,Si,-Al-
Dispersionen mit Urandichten bis 4,7 Mg U/m? fiir
den Reaktorbetrieb qualifiziert sind.

3.5.2 Hartstoffe und Hartmetalle

Werkstoffe, die einer starken Beanspruchung ausge-
setzt sind oder ihr entgegenwirken miissen, zeichnen
sich durch Phasen mit starken gerichteten Bindungen
zwischen den Atomen aus, was sich in einer hohen
Hirte duflert, die moglichst auch bei hoher Tempera-
tur, wie sie bei starker Beanspruchung auftreten kann,
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Abb. 84: Verschiedene Gruppen verschleiBfester (Ver-
bund-)Werkstoffe in Abh&ngigkeit vom Hartstoffgehalt
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Abb. 85: Entwicklungsrichtungen auf dem Gebiet von
Werkstoffen hoher VerschleiBfestigkeit

erhalten bleiben soll und in den sogenannten Hartstof-
fen realisiert wird. Die Werkstoffe sind andererseits
aber auch durch Phasen charakterisiert, die in der
Lage sind, Kréften von aufien in der Weise zu begeg-
nen, daf ein erhebliches Maf} an Verformungsenergie
aufgenommen werden kann, bevor Bruch eintritt, was
durch eine bestimmte Zihigkeit und durch Bindeme-
talle mit Moglichkeiten einer plastischen Verformung
erreicht wird, Die meisten verschleififesten Werkstoffe
sind daher Verbundwerkstoffe, die aus einem oder
mehreren Hartstoffen und einem Metall oder einer
Metallegierung zusammengesetzt sind [3]. Je nach
Menge der einzelnen Bestandteile ergeben sich ver-
schiedene Gruppen verschleiifester Werkstoffe, wie in
Abbildung 84 dargestellt ist. Vom Hersteller und An-
wender werden die hier betrachteten Werkstoffe meist
primér durch die Hérte und Biegebruchfestigkeit cha-
rakterisiert. Im Ubersichtsbild der Abbildung 85 sind
die verschiedenen Werkstoffgruppen in einem loga-
rithmischen Hirte-Biegebruchfestigkeit-Diagramm
angeordnet. Im IMF werden besonders die hartstoff-
reichen Materialgruppen (reine Hartstoffsysteme und
Hartmetalle) behandelt.

Hartstoffe

Die Hartstoffe, die gemif Tabelle 8 in drei Gruppen
eingeteilt werden kdnnen, haben als Hirtetriger in
fast allen verschleififesten Werkstoffen eine zentrale
Bedeutung, Die Phasendiagramme der Hartstoffsyste-
me und der Systeme von Hartstoffen mit Metallen (die
sogenannten Landkarten der Werkstoffe) sind Grund-
lage fiir das Verstdndnis des Aufbaus und fiir die
Weiterentwicklung dieser wichtigen Stoffgruppen [4].

Die Eigenschaften von mehrkomponentigen Hartstof-
fen kann man durch Anderungen im Phasenaufbau,
z. B. durch Mischkristallbildung, maflschneidern. Die
Phasengleichgewichte sind gekennzeichnet durch voll-
kommene Mischbarkeit der isotypen Hartstoffphasen
im festen Zustand. Zusitzlich kann bei den metal-
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Tab. 8: Unterschiedliche Hartstoffgruppen

metallische kovalente heteropolare
Hartstoffe Hartstoffe Hartstoffe
Boride, Karbide Boride, Karbide Oxide des
und Nitride der und Nitride des  Al, Zr, Ti, Be
Ubergangsmetalle Al Si, B;

Diamant
TiB, TiC, TiN, B,C, SiC, BN Al,Qq, ZrO,, BeO

VC, WC

lischen Hartstoffen eine zum Teil betrachtliche Zahl
der Nichtmetallplitze im Kristallgitter der Misch-
phasen unbesetzt bleiben; man spricht hier von Un-
terstochiometrie. Der Metallaustausch und die Sto-
chiometrieverschiebung fithren hiufig zu starken Ei-
genschaftsinderungen, fiir die Anderungen im Bin-
dungscharakter und eine Mischkristallverfestigung
verantwortlich sind. Oft treten in Mischkristallen
Mischungsliicken bei tiefen Temperaturen auf, die zu
Ungleichgewichtszustinden, beginnendem Mischpha-
senzerfall oder Ausscheidungen im Anfangsstadium
fithren und dadurch eine zusitzliche Hartesteigerung
bedingen kdnnen, Weitere Moglichkeiten einer Ein-
stellung bestimmter Eigenschaften in Hartstoffsyste-
men bieten sich durch Ordnungserscheinungen bei
tiefen Temperaturen, durch Ausscheidungen an tem-
peraturabhingigen Phasengrenzen oder durch eutek-
toide Umwandlungen. Alle genannten Méglichkeiten
wurden bei den experimentellen Arbeiten zur Opti-
mierung der Hartstoffeigenschaften genutzt.

Gebiet von
C-Ausscheidungen

Gleichgewicht
Karhid-Bindemetall

Gebiet der Bildung
intermetall. Phasen
oder Komplexkarbide

Abb. 86: Schematische Darstellung der Hartstoff-Bin-
demetall-Phasengleichgewichte in Hartmetallen als
isothermer Schnitt in einem Dreistoffsystem



Hartmetalle

Hartmetalle sind ein Verbundwerkstoff aus einer
Hartstoffphase, dem Trager der Hirte, und einer Bin-
demetallphase, die dem Werkstoff Zihigkeit verleihen
und dic pulvermetallurgische Herstellung erleichtern
soll. In der Praxis haben sich nur Hartmetalle auf WC-
und TiC-Basis durchgesetzt. Abbildung 86 zeigt die
Hartstoff-Bindemetall-Phasengleichgewichte in Hart-
metallen in einer schematischen Darstellung als iso-
thermen Schnitt. Optimale Eigenschaften lassen sich
nur innerhalb des gestrichelten Zweiphasenbereichs
erzielen.

Die Entwicklungsarbeiten im IMF hatten zum Ziel,
Ersatzmoglichkeiten fiir knappe und teuere Rohstoffe
zu finden, insbesondere kostengiinstige und langfristig
verfugbare Materialien zu nutzen, Eigenschaften in
Hinblick auf deren Anwendung zu optimieren sowie
rohstoff- und energiesparende Konzeptionen von
Werkstoffen zu fordern. In diesem Zusammenhang
wurden Hartmetalle auf Molybdidnkarbid- und Titan-
karbidbasis, Hartmetalle mit Eisenbasisbindern sowie
metallreiche Hartmetalle entwickelt, Das Ziel ist der
vollkommene oder partielle Ersatz des Wolframs
durch Molybdén, ohne dabei die Charakteristik der
Hartmetalle grundlegend zu verindern. Es lag nahe,
das zu Wolfram homologe Element Molybdin als Er-
satzmdglichkeit in Hartmetallen auf WC-Basis zu prii-
fen. Molybdin hat eine halb so hohe Dichte und
kommt als Rohstoff vorwiegend in der westlichen He-
misphére vor, im Gegensatz zu Wolfram, welches zum
grofiten Teil in Sstlichen Liandern zu finden ist. Zwei
Richtungen wurden verfolgt: der partielle Ersatz
durch Mischkristallbildung in der hexagonalen WC-
Phase und der vollkommene Ersatz durch Heranzie-
hung einer kubischen Hochtemperaturkarbidphase,
die durch Zusatzmetalle und geringe Borgehalte zu
tieferen Temperaturen hin stabilisiert ist. Man erhilt
Hartstoffe, die zum Teil typische Ausscheidungsstruk-
turen mit besonders hohen Warmhiirten aufweisen,
und Hartmetalle mit einer giinstigen Gefiigeausbil-
dung, die fiir Hartmetalle auf WC-Basis charakteri-
stisch ist.

Bei Ersatz des Kobalts im Hartmetall durch eine Ei-
senbasislegierung werden zwei Ziele gleichzeitig er-
reicht, einmal die Unabhéngigkeit vom teueren und
beziiglich Verfiigbarkeit kritischen Kobalt, zum ande-
ren eine merkliche Verbesserung der Eigenschaften.
Dies beruht auf den temperaturabhingigen Phasen-
gleichgewichten des Bindemetallsystems Fe-Co-Ni-C,
als deren Folge man eine typisch martensitische Bin-
demetallstruktur mit einem im Vergleich zu WC-Co-
Hartmetall verbesserten VerschleiBwiderstand und
giinstigeren Eigenschaften erhilt.

Der Versuch, den vom Preis des Ausgangsmaterials
her attraktiven Hartmetallen auf TiC-Basis — die
Dichte liegt unter der Hilfte derjenigen der WC-Basis-

Hartmetalle — ein weiteres Anwendungsfeld zu eroff-
nen, war Grundlage vieler Arbeiten innerhalb dieser
Werkstoffgruppe. Auch hier bieten die Phasengleich-
gewichte viele Mdoglichkeiten, z. B. Mischkristallbil-
dung in der Karbidphase oder der Bindemetallphase
oder Mischphasenbildung in beiden Bestandteilen des
Hartmetalls, verbunden mit Umwandlungen im Bin-
der. In allen Fillen wird Molybdén entweder als Kar-
bid dem Hartstoff oder als Metall dem Binder zugege-
ben. Die Griinde hierfiir sind das dadurch erreichbare
giinstigere Benetzungsverhalten zwischen Hartstoff
und Binder sowie eine Verfestigung durch Lésung von
Molybdéin im Bindemetall.

Nach Abbildung 84 bildet der Bereich, der mit Hart-
metall IT bezeichnet ist, den Ubergang von den karbid-
reichen Hartmetallen 1 zu den Schnellarbeitsstéhlen.
Diese Hartmetalle IT enthalten hohere Metallgehalte
mit mehr als 50 Vol.-%; Hartstoif und aushiribarer
metallischer Binder tragen zur hohen VerschleiBfestig-
keit bei, Vom Gesichtspunkt der Rohstoffeinsparung
ist diese Entwicklungsrichtung attraktiv, wenn man
Werkstoffe dhnlicher Leistungsfiahigkeit erhdlt wie die
Hartmetalle I, denn man tauscht teuere, teilweise spe-
zifisch schwere Ubergangsmetalle durch spezifisch
leichte und billigere Eisenbasis- oder Nickelbasislegie-
rungen aus. Fir die Weiterentwicklung dieser Hart-
metalle I1 ist interessant festzustellen, daB beim Uber-
gang vom TiC zum WC, wie bei den reinen Hartstof-
fen und karbidreichen Hartmetallen, Werkstoffe ho-
herer Biegebruchfestigkeit entstehen. Das Gebiet ist
noch relativ neu, und es bedarf sicherlich einiger An-
strengungen, die Werkstoffe (abgesehen von Ferro-
TiC) zu optimieren und ihnen den ,Markt zu berei-
ten“. Hier liegt eine Entwicklungsrichtung, die in Hin-
blick auf die zukiinftige Rohstoffsituation Bedeutung
erlangen kann, da hauptsichlich aushértbare Eisen-
und Nickellegierungen verwendet werden,

Mehrphasig zusammengesetzte Hartstoffmaterialien

Werkstoffe fiir hohe Beanspruchungen bei erhdhten
Temperaturen miissen meist neben hoher Festigkeit
auch eine mehr oder weniger grofle Zshigkeit aufwei-
sen. Bindemetallfreie Hartstoffmaterialien bieten sich
hier an, wenn es gelingt, die Zahigkeit in geniigendem
Umfang zu verbessern und giinstige Herstellungsbe-
dingungen zu gewéhrleisten. Mehrphasige Gefiige me-
tallischer, kovalenter und heteropolarer Hartstoffe
wurden in Hinblick auf eine gezielte Optimierung der
Eigenschaften gepriift [5]. Fiir die Optimierung von
Festigkeit und Zihigkeit sowie fiir ein gutes Sinterver-
halten haben Menge und Natur der Phasengrenzen im
mehrphasigen Gefiige mafigeblichen Anteil. Die Kon-
stitution der Systeme sowie die Bindungsverhiltnisse
und Strukturbeziehungen in den Phasen sind Einfluf3-
gréfen fiir den Aufbau der Phasengrenzen. Abbildung
87 zeigt die bisher betrachteten Kombinationen mehr-
phasiger Hartstoffmaterialien. Im IMF wurden insbe-
sondere Kombinationen metallischer Hartstoffe, wie
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Abb. 87: Beispiele mehrphasig zusammengesetzter
Hartstoffmaterialien; hell: kommerzielle Schneidkera-
mikzusammensetzungen, dunkel: im LabormaBstab
gepriifte Kombinationen

z. B. Karbid/Borid-Werkstoffe, eingehend untersucht
und weiterentwickelt. Diese Werkstoffe haben ein er-
hebliches Potential in Hinblick auf Schneidstoffe, Ver-
schleiBiteile oder andere Werkstiicke fiir extreme Bela-
stungen, z. B. Ziegel fiir den Schutz der ersten Wand in
Fusionsreaktoren.

3.5.3 Eigenschaften zweiphasiger Werkstoife

Die Entwicklung der Dispersionskernbrennstoffe
U,;04-Al und UAl-Al fiir den HochfluBreaktor in
Grenoble bildete die Grundlage der Arbeiten zu den
physikalischen Eigenschaften zweiphasiger Werkstof-
fe im IMF. Trotz des hohen Neutronenflusses und der
hohen Spaltungsdichte sollte die Brennstofftempera-
tur niedrig bleiben. Damit trat die Frage nach der
Wirmeleitfahigkeit eines zweiphasigen Werkstoffs in
den Vordergrund. Zu deren modellmiBiger Behand-
lung wurden die beiden moglichen riumlichen Struk-
turen, aus denen ein zweiphasiger Werkstoff aufge-
baut werden kann, ndmlich die Matrix- und die
Durchdringungsstruktur, in Betracht gezogen. Die
rdumlichen Teilbereiche wurden ohne Beschrinkung
auf den Anteil der beiden Phasen durch Rotationsel-
lipsoide angendhert. Durch Auswertung ebener
Schliffbilder der Gefiige zweiphasiger Werkstoffe mit
der quantitativen Bildanalyse gelang die Approxima-
tion realer Phasenbestandteile an Rotationsellipsoide,
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deren Form und Orientierung durch den physikalisch
begriindeten Form- und Orientierungsfaktor Beriick-
sichtigung finden. Der mathematische Formalismus
gibt den Einfluf} von zwei Phasen auf die Wirmeleitfi-
higkeit eines Verbundwerkstoffs richtig wieder, wie die
experimentellen Ergebnisse zeigen [6]. Dieser Zusam-
menhang konnte auch fiir analoge Feldeigenschaften,
wie den elektrischen Widerstand von UQ,-Cermets
(Abb. 88) und die Dielektrizititskonstante bestitigt
werden.

30 40 5 60 70 80 90 100

Metallanteil in Vol.%

10 20

[—]

Abb. 88: Relativer elekirischer Widerstand von UO,-
Cermets bei Raumtemperatur als Funktion des Metall-
anteils; das Metall bildet die Matrixstruktur

Keramische Kernbrennstoffe mit einer Porositdt um
20 % wurden in den Mark Ia-Kernen Schneller Brut-
reaktoren eingesetzt. Der Einflu der Porositét als
zweite ,Phase” auf die Wirmeleitfahigkeit wurde mit
dem entwickelten Modell berechnet, das die experi-
mentellen Werte bis zu sehr hoher Porositit bestiitigt.

lg(1-¢)

0 10 20 30 40 45
Glasanteil ¢ in Vol.%

Abb. 83: Vergleich zwischen gemessener und berech-
neter relativer dynamischer Viskositat des Systems
Salzschmelze — Glas; Bezugswert ist die Viskositat der
reinen Schmelze



Bei der Beschreibung hypothetischer Kernschmelzen
stellte sich die Frage nach der Viskositét einer Suspen-
sion, die von Brennstoffpartikeln in fliissigem Stahl
oder Natrium gebildet wird. Auch die Viskositit ist
eine Transporteigenschaft, bei der der Impuls zwi-
schen den Schichten einer laminaren Stromung iiber-
tragen wird, Das Modell konnte fiir das zweiphasige
Fliissig-Fest-System Salzschmelze - Glas die relative
dynamische Viskositiit der Suspension richtig voraus-
sagen (Abb. 89).

Das Modell zur Berechnung von Feldeigenschaften
zweiphasiger Werkstoffe wurde auf andere Eigen-
schaften, wie den linearen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten und mechanische Grofien erweitert [7].
Wegen der Komplexitit dieser Eigenschaften ist die
Theorie von der Geschlossenheit jedoch noch weit
entfernt, wie sie fiir die Transporteigenschaften ent-
wickelt wurde. Dennoch konnte fiir den Thermo-
schockparameter zweiphasiger Werkstoffe gezeigt
werden, dafl dessen Berechnung aus der Wirmeleitfa-
higkeit, der Zugfestigkeit und dem linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten zweiphasiger Werk-
stoffe zu einer guten Ubereinstimmung mit den experi-
mentellen Ergebnissen fiir den Thermoschockparame-
ter fiihrt.

Das bisherige Ziel waren die Berechnung und die Voi-
aussage quantitativer Werte bestimmter Eigenschaf-
ten zweiphasiger Werkstoffe. Die Theorie gestattet es
ferner, Grenzkurven von Eigenschaftswerten im ge-
samten Konzentrationsbereich eines zweiphasigen Sy-
stems anzugeben, Hierdurch kénnen Wertebereiche
fur die Werkstoffeigenschaften vorausgesagt werden,
die die Basis fiir eine gezielte Entwicklung durch Opti-
mierung der Parameter Konzentration, Form und
Orientierung der beteiligten Phasen bilden.
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3.6 Keramische Kernbrennstoffe fiir
Schnelle Briiter

Die Entwicklungsarbeiten an keramischen Kern-
brennstoffen im Kernforschungszentrum Karlsruhe
orientieren sich ganz iiberwiegend an der technischen
Bedeutung fiir das Betriebsverhalten von Schnellbrii-
terbrennstiben, s. Beitrag 2.1. Insofern spielten be-
strahlungsinduzierte Vorginge und Eigenschaftsidn-
derungen im Brennstoff bis zu betrichtlichem Uran-
und/oder Plutoniumabbrand (bis iiber 10 %) eine ent-
scheidende Rolle. Die betreffenden experimentellen
Untersuchungen des physikalischen Verhaltens wur-
den iiberwiegend an einzelnen Brennstofftabletten
oder kleinen Tablettenstapeln in zahlreichen eigens
konstruierten, speziell instrumentierten Bestrahlungs-
kapseln durchgefiihrt. Die Beobachtung der Vorgiinge
im Brennstoff wurde in angemessener Weise durch
theoretische Betrachtungen der wirksamen Mechanis-
men und durch grundlegende Arbeiten iiber bestrah-
lungsinduzierte Kristalldefekte begleitet.

Untersuchungen zum chemischen Zustand der Kern-
brennstoffe und der im Verlauf des Abbrands erzeug-
ten Spaltprodukte wurden an Brennstiiben in den ver-
schiedenen Stadien des Brennstoffkreislaufs durchge-
fithrt. Sie dienten insbesondere zur Optimierung der
Herstellungsprozesse der Schnellbriiter- und Leicht-
wasserreaktorbrennstoffe und zur Bewertung der Be-
obachtungen in bestrahlten Brennstiiben und der Zu-
sammensetzung der festen Riickstinde bei der Wie-
deraufarbeitung.

3.6.1 Kriechen von Oxidbrennstoff
Die Temperatur des keramischen Brennstoffs in
Schnellbriiterbrennstéiben reicht weit in den Bereich

hinein, in dem bestrahlungsbedingte Kristallgitter-
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Abb. 90: Kriechkurven fr UO, und UO,-20 % PuO, bei
1600°C und einer Druckspannung von 32 MN/m?2
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defekte wegen sehr schneller thermischer Ausheilung
keine wesentliche Rolle mehr spielen, Insofern besteht
auch ein betrichtliches Interesse an der Messung
von Hochtemperatureigenschaften in Laborversu-
chen ohne den Einflufl der Neutronenbestrahlung.
Dem Kriechverformungsverhalten von Oxidbrenn-
stoff wurde besondere Bedeutung beigemessen, und
zwar im Hinblick auf die mechanische Wechselwir-
kung zwischen Brennstoff und Hiillrohr in den Brenn-
stiben [1]. Abbildung 90 zeigt ein typisches Ergebnis
aus der umfangreichen Serie der Druckkriechversu-
che. Man findet einen deutlich ausgeprigten Bereich,
in dem instationdre Kriechvorginge stattfinden. Erst
im Bereich von etwa 15 bis 25 % Verformung beobach-
tet man den Ubergang zum stationiren Kriechen.

Zeittinh
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Abb. 91: Ubergangskriechen von U0,-20% PuO, bei
1600° C und einer Druckspannung von 10 MN/m2 mit
Wiederholung des Versuchs nach 12 Stunden Erho-
lungsglihung ohne Belastung

Um einen Einblick in die Vorgiinge im primiren (in-
stationdren) Kriechbereich zu bekommen, wurden
Kriechversuche mit lingeren Vorglithungen oder Zwi-
schenglithungen (Erholungsglithungen, s. Abb. 91)
ohne Belastung durchgefithrt. Diese lieen in erster
Linie Kornwachstumseffekte mit verschiedenen Ursa-
chen erkennbar werden. Die Ergebnisanalyse wies auf
folgende Vorginge hin:

@ Echtes primidres Kriechen wihrend des Aufbaus
eines Versetzungsnetzwerks

® Verzogerung des Kriechens durch spannungsindu-
ziertes Kornwachstum



® Verzogerung des Kriechens infolge thermischen
Kornwachstums; dieser Mechanismus kann jedoch
durch entsprechende Langzeitglithung ausgeschaltet
werden

Die Annahme eines Kornwachstums wihrend des
Kriechversuchs wurde keramographisch belegt. Da
beim Kriechen von oxidischen Kernbrennstoffen ein
Verformungsmechanismus mitwirkt, der stark von
der Korngrofie abhingt, hat ein Kornwachstum eine
verzégernde Wirkung auf das Kriechen. Zur quanti-
tativen Auswertung der Kriechexperimente wurde ein
Potenzansatz fiir die Spannungsabhingigkeit ange-
nommen. Wertet man die Kriechversuche mit dem
Kriechgesetz ¢ = Ao" e @/RT aus, so erhilt man , mittle-
re* Spannungsexponenten n und Aktivierungsener-
gien Q, die wihrend eines Versuchs vorlagen, Abbil-
dung 92 gibt einige mittlere Spannungsexponenten
und Aktivierungsenergien wieder. Die Aktivierungs-
energie steigt mit zunehmendem Spannungsexponen-
ten an. Man erkennt deutlich einen Ubergang zwi-
schen zwei Kriechmechanismen, von denen einer bei
hohen und einer bei niedrigen Spannungen wirksam
ist. Auf hohe Spannungen und hohe Temperaturen
bzw. niedrige Spannungen und niedrige Temperaturen
extrapoliert erhilt man im Mittel die folgenden Span-
nungsexponenten und Aktivierungsenergien: 4,54 und
736 kJ/mol sowie 0,87 und 490 kJ/mol. In Zusam-
menfassung aller Versuchsergebnisse wurde die fol-
gende Kriechformel vorgeschlagen:

é = Ag! e-QU/RT 4 Bg4S ¢ -Q/RT

mit Q; =490 £ 25 kJ/mol und Q, =736 % 33 kJ/mol.
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Abb. 92: Mittlere Aktivierungsenergien und Span-

nungsexponenten fiir Kriechversuche an UO,-20%
PuO,

Zur vertieften Interpretation der Ergebnisse aus den
Kriechversuchen wurde die Wanderungsenergie von
Punktdefekten in UQO,4 4 bestimmt, und zwar durch
Messung der elektrischen Leitfdhigkeit an abge-
schreckten und bestrahlten Proben. Eine Zusammen-
stellung aller Erholungsstufen sowie deren Interpreta-
tion und die zugeordneten Aktivierungsenergien gibt
Tabelle 9.

Tab. 9: Wanderungsenergien E von Gitterdefekten in
Urandioxid UO;+, mit Angabe des Tempera-
turbereichs der Erholungsstufen

Temperatur-
bereich in °C

Defektmechanismus

1. Wanderung der Sauerstoffzwischen-

gitteratome
x>0,001: E=09bis1,0eV
0<x<0,00l: E=09bis1,1eV 150 - 250
x =0 E=1,4¢eV
2. Ausheilen von Sauerstoff-Frenkel-
paaren 350-450
x =~ 0 E=17¢V
3. Wanderung von Sauerstoffleersteilen
x <0 E=27¢eV
4. Wachstum von U,Og-Ausscheidungen |
x<0: E=33eV 600-800

5. Ausheilen von Uran-Frenkelpaaren
x=~0 E=24¢eV

3.6.2 Schwellen , Nachsintern und Kriechen unter
Bestrahlung

Die Schwellung des Brennstoffs durch die Einlagerung
von Spaltprodukten aus der U-Pu-Spaltung kénnte zu
unzulissigen Hilllverformungen fiithren, deren Grenze
in schnellen Reaktoren in erster Linie durch die niedri-
ge Bruchdehnung der bestrahlten Hillrohre gegeben
ist. Es sind aber auch gegenldufige Vorginge zu erwi-
gen, die die Volumenzunahme des schwellenden
Brennstoffs verzogern oder den Kontaktdruck ver-
mindern, den er auf die Hille ausiibt. Es handelt sich
dabei um das bestrahlungsbedingte Nachsintern von
pordsem Brennstoff und um das bestrahlungsbedingte
Kriechen in der Zone niedrigerer Brennstofftempera-
tur, in der thermisches Sintern und Kriechen noch
keinen nennenswerten Einfiull haben. Abbildung 93
zeigt den temperatur- und abbrandabhiingigen Ver-
lauf der Schwellung ohne mechanischen Widerstand
einer Umbhiillung [2]. Die Abnahme der Schwellrate
mit steigendem Abbrand ergibt sich durch die Freiset-
zung von Spaltgas aus den Brennstoffkorngrenzen, die
zur Verminderung des Anteils der Spaltgasblasen an
der Schwellung fithrt, Die sehr starke Schwellung bei
Temperaturen oberhalb etwa 1300° Cist technisch von
geringerer Bedeutung, weil sie in Brennstdben durch
mechanischen Widerstand der Hiille oder kilterer
Brennstoffzonen behindert wird. Fiir den integralen
Leervolumenverbrauch in Brennstdben wurde daher
die folgende temperaturunabhingige Beziehung zwi-
schen Schwellung S (in Vol.-%) und Abbrand A (in
At.-% U+ Pu) ermittelt:

S=5 Vol.-% + 0,65 Vol.-%- A, fiir A =4%.
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Abb. 93: Unbehinderte (,freie") Schwellung von UO,
in Abhangigkeit vom Abbrand

Die Schwellrate bei hbherem Abbrand (>4 %) betrigt
0,65 Vol.-% je % Abbrand und stimmt recht gut mit
einer theoretischen Berechnung des Leervolumenbe-
darfs der festen Spaltprodukte iiberein. Im Rahmen
der deutsch-franzosischen Zusammenarbeit bei der
Schnellbriiter-Entwicklung wurde diese Formulierung
auch zur Adaption der entsprechenden CEA-Bezie-
hung herangezogen.

Die Schwellung des Karbidbrennstoffs (U, Pu)C
wurde mit #hnlichem Aufwand gemessen wie fiir
Oxidbrennstoff, wobei sich der im internationalen
Vergleich am besten konsistente Datenbestand ergab
[3]. Die freie Schwellrate ist hier vergleichbar mit
Oxidbrennstoff bei gleichen Spaltungsraten (Spaltun-
gen/m?3.s), die in Karbidbrennstoff bei gleichem Ab-
brand gemifB der grofleren U+Pu-Dichte um einen
Faktor 1,35 hoher liegen. Sittigungseffekte ent-
wickeln sich jedoch langsamer als in Oxidbrennstoff
(s. Abb. 93), wahrscheinlich wegen der trigeren Spalt-
gasfreigabe. Die technisch wichtige Schwellrate unter
dem mechanischen Widerstand des Brennstabhiill-
rohrs, zu der der plastische Hochtemperaturbereich
des Brennstoffs nicht beitrigt, wurde zu (1,4 +0,3)
Vol.-% je % (U + Pu)-Abbrand bestimmt [3].

In pordsen Oxid- und Karbid-Brennstoffen kann die
Schwellung anfianglich durch die bestrahlungsbeding-
te Nachsinterung tiberkompensiert werden. Diese be-
ruht auf Materialverlagerungsprozessen, die durch die
ortlich hohe Energieabgabe der Spaltfragmente lings
ihrer Bahn im Brennstoff ausgeldst werden, und folgt
einem anderen Zeitgesetz als die Schwellung durch die
Einlagerung der Spaltproduktatome, Fiir die ab-
brandabhiingige Volumenabnahme 8V durch Nach-
sinterung von Oxidbrennstoffen wurde die folgende
Beziehung ermittelt:

8V =-0,5Pp[1-exp(-3,3 - A)]

Py ist die urspriingliche Porositét, A ist der (U+Pu)-
Abbrand in At.-%. Diese quantitative Beschreibung
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der bestrahlungsbedingten Nachsinterung wurde auch
in Computercodes zur Modellierung des Schnell-
briiterbrennstabverhaltens aufgenommen, wie in
IAMBUS der Fa. INTERATOM.

Theoretische Vorbetrachtungen iiber das bestrah-
lungsbedingte Kriechen bezogen sich in erster Linie
auf den effektiven Selbstdiffusionskoeffizienten unter
Bestrahlung., Abbildung 94 zeigt eine Zusammenfas-
sung der entsprechenden theoretischen Abschitzun-
gen, Der Bezug zur Kriechgeschwindigkeit wurde
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Abb. 94: Effektiver Selbstdiffusionskoeffizient D* des
Urans in keramischen Kernbrennstoffen, hauptsich-
lich in UO,, unter Bestrahlung bei einer Spaltungsrate
von 2,5 -1020/m3.s

durch formale Anwendung der Nabarro-Herring-Be-
ziehung fiir das Diffusionskriechen bei hohen Tempe-
raturen hergestellt. Der Vergleich mit den tatsédchlich
gemessenen Kriechgeschwindigkeiten unter Bestrah-
lung [4] fithrte zu der Folgerung, dall im Oxidbrenn-
stoff die sehr kurzzeitige, starke Erhitzung der engeren
Umgebung der Spaltfragmentbahnen durch Ionisie-
rungsprozesse (“thermal rods*) fiir das bestrahlungs-
bedingte Kriechen verantwortlich ist. Fine weitere
Folgerung war, daf} dieser Effekt in Karbid- und Ni-
tridbrennstoffen wegen ihrer elektronischen Leitfi-
higkeit viel weniger wirksam sein miifite, weil die Lei-
tungselektronen eine viel schnellere Energiedissipa-
tion von den ionisierten Kanilen entlang der Spalt-
fragmentbahnen verursachen. Abbildung 95 zeigt die
an (U, Pu) O, und an (U, Pu) C [3] gemessenen Kriech-
geschwindigkeiten. Aus theoretischen Griinden war
die fast verschwindende Temperaturabhingigkeit des
bestrahlungsbedingten Kriechens (im Vergleich zum
thermischen Kriechen) zu erwarten, auBlerdem eine
experimentell im wesentlichen bestitigte Proportiona-
litdt der Kriechgeschwindigkeit mit der (U, Pu)-Spal-
tungsrate und mit der Druckspannung, Wihrend bei
(U, Pu) C die Streubédnder der Messung fiir zwei ver-
schiedene Porosititen angegeben sind, handelt es sich
bei (U, Pu) O, bereits um die Aussagen einer aus den
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Abb. 95: Bestrahlungsbedingte Kriechgeschwindig-
keit von (U,Pu)O, und UggsPuo1sC unter einem Druck
von 20 MPa bei einer Spaltungsrate von 1 -1020/m3.s

MeBergebnissen entwickelten Modellformel fiir die
bestrahlungsbedingte Kriechgeschwindigkeit épesty:

épess = 0,56 - 0+ § (141250 - P?)- exp (- Q/RT)

mit Q =22kJ/mol. o ist die mechanische Spannungin
N/mm?, §die Spaltungsrate in Spaltungen je (U+Pu)-
Atom und Zeiteinheit, P der relative Porositéitsvolu-
menanteil. Auch diese wichtige Beziehung wurde in
Computercodes zur Modellierung des Schnellbriiter-
brennstabverhaltens aufgenommen, wie in SATURN
des KfK und JAMBUS der Fa. INTERATOM.

3.6.3 Spaltgasfreigabe

Die technische Bedeutung der Spaltgasfreigabe aus
dem Brennstoff liegt vor allem in der mechanischen
Belastung des Brennstabhiillrohrs begriindet, die sich
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Abb. 96. Spaltgasfreigabe in Schnellbriter - Oxid-

brennstdben (T, = mittlere Brennstofftemperatur)

durch den allméhlichen Aufbau eines hohen Gas-
drucks im Brennstab ergeben kann. Die Untersuchung
der Spaltgasfreigabe stand in engem Zusammenhang
mit derjenigen des Brennstoffschwellverhaltens [2],
das durch die Ausscheidung des riickgehaltenen Spalt-
gases in Gasblasen betriachtlich beeinfluit wird, Die
Analyse der Ergebnisse betraf vor allem die Tempera-
tur- und Abbrandabhéngigkeit und bezog den Ver-
gleich mit theoretischen Betrachtungen ein. Die maxi-
male Séttigungskonzentration im Brennstoff bei nied-
rigen Temperaturen (< 1000° C) betrug 1,5 - 102 Spalt-
gasatome je U-Atom.

Ahnliche Untersuchungen wurden an (U, Pu) O,-
Brennstoff aus bestrahlten Brennstiben durchgefiihrt
[5]. Abbildung 96 zeigt das Ergebnis der umfangrei-
chen Auswertung fiir die Spaltgasfreigabe. Solche Da-
ten[2, 5] wurden hiufig, auch international, als beson-
ders gut konsistente Basis fur die Eichung oder Prii-
fung theoretischer Modelle zur Berechnung der Spalt-
gasfreigabe herangezogen. Sie dienten unter anderem
zur Festlegung der temperatur- und abbrandabhingi-

gen Lage der 50 %-Freigabegrenze im IAMBUS-Code
der Fa. INTERATOM.

3.6.4 Mechanische Wechselwirkung zwischen
Oxidbrennstoff und Hiille

Die modelltheoretische Analyse der mechanischen
Wechselwirkung des schwellenden Oxidbrennstoffs
mit dem Brennstabhiillrohr ergab, daf} die relativ hohe
bestrahlungsbedingte Kriechplastizitit des Brenn-
stoffs in Oxidbrennstidben die Entwicklung schadens-
trichtiger plastischer Hiilldehnungen verhindert. Die
Schwellung kann im inneren Leervolumen des Brenn-
stabs (Spalt zwischen Brennstoff und Hiille, Brenn-
stoffporositiit) aufgenommen werden. Daher wendete
sich das Hauptinteresse der kombinierten Wirkung
von Brennstoffschwellung und von differentieiler
thermischer Ausdehnung zwischen Brennstoff und
Hiille zu. Die Moglichkeit einer entsprechenden pla-
stischen Hiilldehnung wurde in speziellen Leistungs-
zyklierversuchen an kleinen Brennstdben sowie in mo-
delltheoretischen Rechnungen untersucht.

Bald nach Beginn des vertragsgemifien deutsch-fran-
zbsischen Erfahrungsaustauschs im Rahmen der
Schnellbriiterentwicklung zeigte sich, daf} die beider-
seitigen Ergebnisse zu weitgehend tibereinstimmenden
Folgerungen gefithrt hatten [6]: Bei Stableistungser-
hohungen unter Reaktorbetriebsbedingungen, d. h.
mit relativ geringer Anderung der Hiilltemperatur, ist
die thermische Ausdehnung des Brennstoffs betricht-
lich groBer als diejenige der Hiille. Es kann dadurch zu
plastischer Hillldehnung kommen, wenn ein fester
Kontakt zwischen Brennstoff und Hiille besteht, wenn
die resultierende Hilllspannung nicht nennenswert
durch das Bestrahlungskriechen des Brennstoffs abge-
baut wird und wenn die Hiillstreckgrenze erreicht
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wird. Durch Brennstabmodellrechnungen wurde der
Bereich kritischer Bedingungen von Stableistungser-
héhungen ermittelt, bei denen mit plastischer Hiill-
dehnung zu rechnen ist. Kritisch erscheinen demnach
Stableistungserhéhungen oberhalb etwa 8 kW/m mit
Geschwindigkeiten oberhalb 0,1 kW/m - min.

3.6.5 Der chemische Zustand von Kernbrenn-
stoffen

Der chemische Zustand des vielkomponentigen
Brennstoff-Spaltprodukt-Systems hat eine hohe tech-
nische Bedeutung u. a. fiir das Festkorperschwellen
des Brennstoffs, das thermische Verhalten (Schmelz-
temperatur, Warmeleitfahigkeit), die Anderung des
Sauerstoffpartialdrucks des Brennstoffs wihrend des
Abbrands und das Korrosionsverhalten mit der Hiille.
Die zahlreichen Nachuntersuchungen an bestrahlten
Oxid- und Karbidbrennstoffen haben andererseits zu
grundlegenden Arbeiten zum Phasenaufbau und zur
Thermodynamik in den Brennstoff-Spaltprodukt-Sy-
stemen angeregt, deren Ergebnisse die Deutung der
Phasenbildung und der vielfiltigen Reaktionen in den
Brennstidben erst erm6glicht haben. Hier sind insbe-
sondere zu nennen die Konstitutionsarbeiten in den
terniren Systemen Actinide-Ubergangsmetalle-Koh-
lenstoff und den polyniiren Systemen der Spaltpro-
duktplatinmetalle und der Spaltproduktoxide sowie
die thermodynamischen Untersuchungen mit galvani-
schen Festkdrperketten in den Systemen der Platinme-
talle mit den Actiniden und anderen Ubergangsmetal-
len.

Wesentliche Ergebnisse der Nachuntersuchungen

werden nachfolgend exemplarisch fiir drei Teilgebiete
dargestellt.

Phdnomene der Brennstoffumverteilung

In Schnellbriiterbrennstiben wird unter dem Einflufl
des Temperaturgradienten eine radiale und axiale Um-
verteilung der Brennstoffkomponenten Uran, Pluto-
nium und Sauerstoff beobachtet, die i. a. zu einer An-
reicherung des Plutoniums und einer Abnahme des O/
M-Verhiltnisses (M=U+Pu) des Mischoxids am
Zentralkanal fithrt. Die technische Bedeutung dieses
Phdnomens liegt in einer Erhéhung der Zentraltempe-
ratur des Brennstoffs bei einer Verschiebung der Spal-
tungsdichteverteilung durch den héheren Plutonium-
spaltungsquerschnitt, ferner in einer Erniedrigung der
Schmelztemperatur und in einer Verschlechterung der
Auflasbarkeit des Mischoxids in Salpetersiure.

Fiir die Entmischungsvorginge ist der Transport von
Brennstoffkomponenten iiber die Gasphase entlang
Rissen und zusammenhingender Hohlrdume sowie in
iiberwiegendem Mafle durch wandernde Poren ver-
antwortlich. Diese Kurzzeitprozesse sind im wesent-
lichen bereits unterhalb 1% Abbrand abgeschlossen.
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Ihnen iiberlagert ist die Thermodiffusion des Pluto-
niums im Mischoxidgitter in Richtung des Tempera-
turgradienten, die nur bei sehr hohen Brennstofftem-
peraturen als Langzeitprozell wirksam wird. Der ent-
scheidende Parameter ist neben der Stableistung
(Brennstofftemperatur) und der Brennstoffdichte das
O/M-Verhiltnis. Die dominierenden Spezies in der
Gasphase sind die Molekiile UO;, UO,, PuO, und
PuO, deren brennstoffstéchiometrieabhéngige Par-
tialdrucke die lokale Konzentration der Komponen-
ten in der festen Phase regeln. Mit zunehmendem mitt-
leren O/M-Verhiltnis des Brennstoffs tritt am Zen-
tralkanal eine Erhdhung der Plutoniumkonzentration
auf, die im wesentlichen auf der starken Abnahme des
PuO-Partialdrucks, also der zunehmenden Verdamp-
fung uranhaltiger Molekiile beruht, Es wurden Be-
strahlungsexperimente mit hinreichend genau be-
kanntem Ausgangs-O/M-Verhiltnis von 1,94 bis 1,97
und 1,98 bis 1,99 ausgewertet. Die sich gerade in die-
sem oberen O/M-Bereich deutlich dndernden Partial-
drucke sind fiir die stirkere Uran-Plutonium-Entmi-
schung im Brennstoff mit dem héheren O/M-Verhélt-
nis von 1,98 bis 1,99 verantwortlich. Oberhalb dieses
Werts wird jedoch keine starke Anderung mehr beob-
achtet. Liegt das O/M-Verhiltnis mit 30 % PuO, im
Mischoxid bei 1,96, so werden die Entmischungser-
scheinungen minimiert, liegt er jedoch unter 1,96, so
fithrt der Gasphasentransport zu einer Erniedrigung
der Plutoniumkonzentration am Zentralkanal, Die ra-
diale Uran-Plutonium-Entmischung tritt erst ober-
halb einer Stableistung von 20 kW/m auf, Bei Stablei-
stungen oberhalb 45 kW/m wird das Bild der Entmi-
schungen komplexer durch die Uberlagerung eines
axialen Brennstofftransports entlang des Zentralkan-
als.

Das Verhalten der Spaltprodukte Cisium und Xenon
bei stationdrer und transienter Bestrahlung

Uber den chemischen Zustand der Spaltprodukte in
bestrahltem Mischoxidbrennstoff ist in [7] zusammen-
fassend berichtet worden (s. Abb. 97). Die Aufmerk-
samkeit in jiingeren Untersuchungen konzentrierte
sich auf das Verhalten der fliichtigen Spaltprodukte,
und hier standen Fragen des Ausscheidungs- und Frei-
setzungsverhaltens von Cisium und Xenon in statio-
nir und transient bestrahlten Brennstiben im Vorder-
grund. Césium lost sich im Zehntelprozentbereich im
Brennstoff, bildet Uranate und liegt gasférmig in sehr
kleinen Blasen vor. Dabei steigt die (iiber um-Bereiche
gemittelte) Konzentration im kilteren Brennstoffbe-
reich durch Gasphasentransport aus dem Brennstoff-
zentrum an. Erst bei mittleren Abbrinden beginnt
eine nachweisbare Phasenneubildung im Bereich der
Brennstoffoberfliche, im Spalt und im Brutstoff. Die
vielkomponentigen Phasen enthalten in hGheren Kon-
zentrationen auch Barium, Tellur, Molybdin und Sel-
tene Erden. Césium bleibt auch in geschmolzenem
Brennstoff zu geringem Teil gelost. Xenon liegt als
iibersittigte feste Losung im Gitter, in intrakristal-
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linen Blasen und in Korngrenzen des bestrahlten
Mischoxids vor. Die Freisetzung ist bereits im statio-
néren Betrieb sehr stark von der Temperatur, also vom
Brennstoffradius abhingig. Bei Transientenversuchen
mit auftretender Brennstoffschmelze ist dieses Spalt-
produkt ein empfindlicher Indikator fiir die Lage der
Solidustemperatur im Brennstab, da die Schmelze
samtliches Xenon freisetzt.

Der chemische Zustand defekter Brennstibe

Fragen zum stationdren Betricbsverhalten defekter
Brennstibe standen im Vordergrund bei der Nach-
untersuchung vorbestrahlter und danach absicht-
lich vorgeschidigter Stiibe innerhalb eines gemeinsa-
men deutsch-franzdsischen Bestrahlungsprogramms.
Nach der PrimérriBbildung reagiert das eindrin-
gende Kiithlmittel Natrium mit dem oberflichenna-
hen Bereich des Mischoxids unter Bildung eines
Natriumuranoplutonats in der Zusammensetzung
Nay(U,Pu)O, und der Reduzierung des verbleibenden
Brennstoffs zu einem sehr niedrigen O/M-Verhiltnis
des Mischoxids innerhalb seines Homogenitétsbe-
reichs., Das U/Pu-Verhiltnis in der Reaktionsschicht
steigt mit zunehmender Temperatur an. Sekundérrisse
kénnen im Bereich maximaler Stableistung auftreten
durch verstirktes Brennstoffschwellen infolge einer
Temperaturerhdhung, die auf der niedrigen Wirme-
leitfdhigkeit der Reaktionszone und des O/M-ernied-
rigten Brennstoffs beruht.

Das im Brennstoff oxidisch vorliegende Cisium wird
durch die Erniedrigung des chemischen Potentials des
Sauerstoffs reduziert, 18st sich im Natrium und ge-
langt somit in den Kreislauf. Eine besondere Bedeu-

tung besitzt die Reaktion der Spaltplatinmetalle mit
dem Brennstoff in defekten Stitben. Es werden ther-
modynamisch sehr stabile Ordnungsphasen der Zu-
sammensetzung (U, Pu) (Rh, Pd); beobachtet, die in
Salpetersiure nur sehr schwer auflésbar sind und so-
mit dem Brennstoffkreislauf verloren gehen.

Literatur zur 3.6

[1] D.Vollath, Strukturinderungen in UOyPuO,
wihrend des Kriechens, J. Nucl. Mater. 55 (1975)
335-344

[2] H.Zimmermann, Investigations on swelling and
fission gas behaviour in uranium dioxide, J. Nucl.
Mater. 75 (1978) 154 - 161

31 W.Dienst, Swelling, densification and creep of
(U,Pu)C fuel under irradiation, J. Nucl. Mater.
124 (1984) 153-158

[4] D.Brucklacher, W. Dienst, Creep behaviour of ce-
ramic nuclear fuels under neutron irradiation, J.
Nucl. Mater. 42 (1972) 285-296

[5] H.Zimmermann, Fission gas behaviour in oxide
fuel elements of fast breeder reactors, Nucl. Tech-
nol. 28 (1976) 127-133

[6] W.Dienst, Y. Guerin, J. P. Gatesoupe, 1. Miiller-
Lyda, Fuel-cladding mechanical interaction in
fast breeder fuel pins; observations and analysis,
J. Nucl. Mater. 91 (1980) 73-84

[71 H.Kleykamp, The chemical state of the fission
products in oxide fuels, J. Nucl. Mater. 131 (1985)
221 -245; The chemical state of fission products in
oxide fuels at different stages of the nuclear fuel
cycle, Nucl. Technol. 80 (1988) 412-422

97




3.7 Keramische Brutstoffe fiir Kernfusions-
anlagen

In Kernfusionsreaktoren wird fiir die energielie-
fernde Reaktion ?H-+*H—“He+n kontinuierlich
Tritium benétigt, Im Reaktorbetrieb soll der erfor-
derliche Tritium-Nachschub mit der Kernreaktion
Li+n~“‘He+3’H+4,7 MeV aus Lithium erbriitet
werden. Da ihr makroskopischer Wirkungsquer-
schnitt von der Li-Dichte im Brutstoff abhingt, wiren
unter dem Gesichtspunkt der Brutrate Li,O (Li-Dich-
te 0,93 Mg/m?) und fliissiges Li-Metall (bei 400°C
ca. 0,50 Mg/m?) als erste Wahl anzusehen. Li-Metall
weist gewisse Nachteile auf, wie korrosives Verhalten
gegeniiber Behiltern und Leitungen, Brandgefahr bei
Undichtigkeiten und Schiiden des Systems, elektroma-
gnetische Wechselwirkungen mit den hohen Magnet-
feldern im Fusionsreaktor und eine relativ hohe Tri-

tiumloslichikeil, die zu einem enispiechend gioden Tri-
tiuminventar im Fusionsreaktorblanket fithrt. Das
Bestreben, das Tritiuminventar aus Sicherheitsgriin-
den moglichst weit herabzusetzen, war der urspriingli-
che Hauptantrieb dafiir, den Finsatz von festen Brut-
stoffen in ErwAgung zu ziehen. Man erwartete davon
eine Verringerung der Tritiumriickhaitung mindestens
um den Faktor 10, und zwar aufgrund der viel geringe-
ren Tritiumléslichkeit im Vergleich zu fliissigem Li-
Metall. In Tabelle 10 sind die in Betracht gezogenen
und ndher untersuchten oxidischen Verbindungen zu-
sammengestellt.

3.71 Herstellung

Im Vordergrund der Arbeiten an keramischen Brut-
stoffen stand zunichst die Entwicklung geeigneter

Tab. 10: Oxidische Brutstoffe fiir Fusionsreaktoren

Brutstoff Schmelz- Dichte in Li-Dichte
punkt in°C  Mg/m? in Mg/m’
Li,O 1430 2,01 0,93
LiAlO, 1750 2,61 0,275
Li,SiO; 1205 2,53 0,39
Li,Si0, 1250 2,35 0,545
LiyZrO; 1690 4,15 0,375

Syntheseverfahren fiir gut sinterfdhige Pulver, aus de-
nen Brutstoffkorper (iiberwiegend Tabletten) mit giin-
stigen und reproduzierbaren Eigenschaften hergestellt
werden kénnen. Dabei konzentrierten sich die Arbei-
ten im Kernforschungszentrum auf die beiden Li-
thiumsilikate; zeitweise wurde auch das Lithiumalu-
minat einbezogen. Ublicherweise werden diese Ver-
bindungen durch Vermischen und Verpressen von Li-
thiumkarbonat mit Aluminiumoxid bzw. Siliziumdio-
xid und anschlieBende Reaktionsglithung hergestellt.
Das Reaktionsprodukt mufl vor der Weiterverarbei-
tung aufgemahlen werden. Dieser Prozef fithrt jedoch
nicht immer zu phasenreinen Produkten. Ein anderer,
im Kernforschungszentrum favorisierter Weg ergibt
sich durch Fillung der gewiinschten Verbindungen
aus fltissigen Phasen.

Lithiumsilikate aus wilriger Losung

Zur Herstellung des Lithiummetasilikats Li,SiO wur-
de einer wiBrigen Suspension von amorphem SiO, die
benétigte Menge Lithium durch Eintropfen einer wil-
rigen LIOH-Ldsung zugegeben [1]. Dabei geht ein Teil

Abb. 98: Li,SiO;-(links) und Li,SiO,-Pulverteilchen (rechts) nach dem Spriihtrocknen.

LisSiO4-Herstellung aus alkoholischer Suspension
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Abb. 99: ~-LiAlO,-Pulverteilchen nach dem Spriih-
trocknen und Kalzinieren

des SiO, in Ldsung, und schlieBlich fallt réntgen-
amorphes Li,SiO;- H,O aus. Durch Spriihtrocknen
gewinnt man ein Pulver, das aus hohlen, kugelférmi-
gen Teilchen mit Durchmessern zwischen 5 und 20 um
besteht (Abb. 98). Durch Kalzinieren oberhalb 250° C
entsteht ein kristallines, sinterfihiges Puiver aus
Li;SiO;. Bei geeignet gewihlter Verdichtung und Sin-
tern bei 1100° C erhilt man Formkorper mit Dichten
bis zu 95 % th. D,

Wenn der bei der Li,SiOs-Herstellung anfallenden
Suspension aus LiSiO; - H,0 in einer wiifirigen LiOH-
Losung vor dem Versprithen H,O, zugesetzt wird, fallt
beim Sprithtrocknen Li,O, aus [1]. Bei einer Kalzina-
tion um 600°C reagiert Li,O (aus dem Zerfall von
Li; O, ) mit Li;SiO, zu Li,Si0,. Diese Reaktion fithrt zu
Pulvern, aus denen Sinterkérper mit Dichten iiber
90 % th. D. hergestellt werden kdnnen. Bei der Pripa-
ration gréfierer Pulvermengen kommt es jedoch zu
Stérungen durch Bildung von LiOH- oder Li,CO;-
Verunreinigungen.

Lithiumsilikate aus alkoholischer Lésung

Eine weitere Herstellungsmoglichkeit besteht darin,
amorphes SiO, in einem priméren Alkohol zu suspen-
dieren und LiOH zuzugeben. Das Reaktionsprodukt
wird oberhalb 500° C kalziniert. Mit Hilfe dieses Ver-
fahrens kann man die Silikate 1i,SiO;, Li,SiO,,
LigSiOg gewinnen [2]. Fiir die Herstellung von Li,SiO,
ist das Verfahren besonders giinstig, weil bis zur Bil-
dung dieses Orthosilikats keine schmelzfliissigen Pha-
sen (besonders LiOH) auftreten. Die Reaktion findet
in siedendem Methanol statt, das anschlieBend bei

gleichzeitiger Zugabe von Wasser vorsichtig abdestil-
liert wird. Es bildet sich eine wiBrige LIOH-L6sung, in
der eine organische Siliziumverbindung fein suspen-
diert ist. Durch Spriihtrocknen erhélt man ein flie3fa-
higes Pulver, das oberhalb 250° C zum Lithiumortho-
silikat reagiert. Abbildung 98 zeigt das so gewonnene
Pulver, das im wesentlichen aus Hohlkugeln mit
Durchmessern zwischen 5 und 30 pm besteht und die
Herstellung von Sinterkérpern mit relativen Dichten
bis zu 93 % th. D. gestattet.

In Zusammenarbeit mit der Industrie wurde die Her-
stellung einer 70 kg-Charge in Angriff genommen.
Das Spriihtrocknen erfolgte mit Hilfe eines Zentrifu-
galzerstdubers. Als giinstigste technische Losung fiir
das Kalzinieren wurde die Verwendung eines Wirbel-
bettkalzinators (Vortex-Calcinator) gewihlt. Durch
die hohe Stromungsgeschwindigkeit des Trigergases
wurden die urspringlich hohikugeiférmigen Fulver-
teilchen beim Aufprall auf die Kalzinatorwand frag-
mentiert. Trotzdem wurde das Flie- und Verdich-
tungsverhalten des Li,SiO,-Pulvers nur geringfligig
verandert.

Lithiumaluminat

Aus einer wiBrigen Losung, in der das dem Lithium-
aluminat LiAlO, entsprechende Li/Al-Verhiltnis ein-
gestellt wird, fallt das Hydrat des Hydroxodialumi-
nats LiAl, (OH), - nH,O aus. Diese Suspension wurde
als Ausgangsmaterial eingesetzt. Das spriithgetrockne-
te Produkt enthilt neben dem Hydroxodialuminat
noch gut kristallisiertes LiOH. Durch eine Kalzina-
tionsglithung bei 900° C bildet sich dann das y-LiAlO,
(Abb. 99). Ohne weitere Behandlung des Pulvers sind
Sinterdichten bis zu 85 % th. D. erreichbar.

3.7.2 Eigenschaften

In umfangreichen Untersuchungen zum Phasenauf-
bau der fiir Brutstoffe in Betracht gezogenen Oxidsy-
steme (s. Tab. 10) wurden die in der Literatur vorlie-
genden Phasendiagramme tiberpriift und erginzt bzw.
korrigiert. Das gilt auch fiir die in dieser Tabelle ange-
gebenen Schmelzpunkte, die fiir LiAlO, und Li;,ZrO,
betrachtlich erhdhte Werte aufwiesen. In Abbil-
dung 100 ist das revidierte Phasendiagramm des Sy-
stems Li,O-SiO, dargestellt; die in der Literatur vorlie-
gende Version zeigte auf der Li,O-reichen Seite nur ein
Peritektikum Li,O 4+ Schmelze = Li,S10,. Thermo-
chemische Kenngrofien der quasiterniren Systeme aus
Li; 0, SiO, und weiteren Oxiden wurden berechnet.

Dampfdruckmessungen wurden durch Massenspek-
trometrie mit Knudsenzelle an Li,Si0O; und Li,SiO,
durchgefiihrt [3] (s. Abb. 101). Die Verdampfung von
festem Li,SiO; wird durch den Zersetzungsprozef
Li,SiO; (cr) = 2 Li(g) + 1/2 O,(g) + SiO, (cr) be-
schrieben. Die den beobachteten Partialdrucken tiber
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Abb. 100: Revidiertes Phasendiagramm des Systems
Li;U-5i0,

festem Li;SiO, zugrundeliegenden Verdampfungsre-
aktionen sind Li,SiO,(cr) = 2 Li(g) + 1/2 O,(g) +
Li,Si0; (cr) und Li,Si0, (cr) = Li,O (g) + Li,Si0; (cr).

Der Sauerstoffpartialdruck ist ein fiir das Verstdndnis
von Blanketsystemen entscheidender Parameter, der
die T,O-, Li- und LiOT-Partialdrucke bestimmt sowie
die Tritiumriickhaltung, die Loslichkeit und den che-
mischen Zustand der Wasserstoffisotope in der Brut-
keramik steuert — Fragen, denen in kiinftigen Arbei-
ten schwerpunktmiflig nachgegangen werden soll.
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Abb. 101: Partialdrucke von Li, O, und Li,O Uber fe-
stem LisSiO,4 und Li,SiO5 in Abhangigkeit von der re-
ziproken Temperatur
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Nach den Ergebnissen der Sauerstoffpartialdrucke
und den daraus berechneten T,0/T,-Verhiltnissen ist
zu erwarten, dafl im Betriebstemperaturbereich eines
Reaktorblankets das erbriitete Tritium vornehmlich
als T,O freigesetzt werden wird.

Bei der Untersuchung physikalischer Eigenschaften
stand die Messung der Wirmeleitfahigkeit der Sili-
kate, Aluminate und Zirkonate des Lithiums im Vor-
dergrund. Eine detaillierte Ergebnisanalyse zum
Einflufl von Herstellungsverfahren und Porositit der
Proben erfolgte fiir LiAlO,. Die Darstellung des Wir-
mewiderstands 1/N (Wirmeleitfdhigkeit A) in Ab-
bildung 102 zeigt, daf in einem groflen Temperatur-
bereich eine einheitliche, stoffspezifische Beziehung
A=1/(a+b-T) gilt, die physikalisch durch den vor-
herrschenden Einflufl der Phononenstreuung begriin-
det ist.

Bei der Untersuchung von physikalischen und mecha-
nischen Eigenschaften unter technischen Gesichts-
punkten stand die Vermeidung von thermischen Ris-
sen in den keramischen Brutstoffkérpern im Vorder-
grund, Fiir die Beurteilung des Widerstands gegen
thermische Risse wird im allgemeinen der sogenannte
Thermoschockparameter R” = o¢- A - (1-v)/E - o mit
der Zugfestigkeit o, der Wirmeleitfahigkeit A, der
Poissonschen Zahl v, dem Elastizititsmodul E und
dem linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
« herangezogen, In Tabelle 11 sind relevante MeB-
werte mit einem reduzierten Thermoschockparameter
AE-a zusammengestellt. Diese Reduktion wurde
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Abb.102: Warmewiderstand von y-LiAlOjals Funktion

der Temperatur. y-LiAlO, wurde aus Li-Al-Hydroxid
(Kurve A),Li,O, (B) und Li,CO; (C) hergestelit




Tab. 11: Fiir die thermische Rifbildung relevante
Eigenschaften von keramischen Brut-
stoffen mit 80 % th.D.

Brutstoff A (600°C)  a (600°C) E(25°C) A/E-ain
inW/m-K in105K! inGPa 10%m%/s
Li,O 3,5 3,3 70 1,5
LiAlO, 2,6 1,2 80 2,7
Li,Si0, 2,0 21 55 1,7
Li,Si0, 1,9 3,6 50 1,1
Li,ZrO, 1,4 1,1 70 1,8

deshalb vorgenommen, weil die Messungen der Fe-
stigkeit bisher mit groflen Unsicherheiten behaftet
sind, die keine deutlichen Unterschiede zwischen den
verschiedenen Brutstoffen erkennen lassen.

Abbildung 103 zeigt Druckfestigkeitsmessungen an
Li,SiO; im Vergleich mit dem Streuband fiir LiAlO,,
das unter Bezugnahme auf den ermittelten Korngro-
Beneinflufl angegeben wurde, sowie mit anderen Er-
gebnissen aus Einzelmessungen an Li,O, Li,SiO, und
Li,ZrO;. Offenbar lassen sich bestimmte typische Fe-
stigkeitsniveaus, die einer unterscheidenden Bewer-
tung der verschiedenen Brutsioffe dienen koénnen,
kaum festlegen. Die Festigkeitswerte sind stark von
der Gefiigestruktur und damit von der Art und der
Qualitdt des jeweiligen Herstellungsverfahrens fiir die
Brutstoffe abhéngig.

Kriechversuche zur Untersuchung der Langzeitfestig-
keit bei hohen Temperaturen zeigten, dafl Li,O eine
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Abb. 103: Druckfestigkeit keramischer Brutstoffe in
Abhangigkeit von der Porositat

Sonderstellung einnimmt [4]. Hier ist u. U. sogar un-
terhalb 600° C noch mit einer hohen Kriechplastizitit
zu rechnen, deren Ursache auch die Stabilitit der Ge-
fiigestruktur in Frage stellen konnte. Diese Sonder-
stellung bestitigte sich auch bei Untersuchungen des
chemischen Verhaltens der Brutstoffe. In umfangrei-
chen Versuchsreihen zur Reaktion mit potentiellen
Hiillmaterialien, vor allem Cr-Ni-Stahl, erwies sich
nur Li,O als betrdchtlich aggressiv [5].

3.7.3 Tritinm-Freisetzung

Das Ziel der Untersuchungen zur Tritiumfreisetzung
ist es, die Tritiumtransportprozesse im Brutstoff so
weit aufzuklidren, dall das Verhalten eines Fusions-
reaktorblankets unter typischen Bedingungen be-
schrieben werden kann. Die Tritiumfreisetzung wird
sowohl ,in-pile” als auch in Ausheizexperimenien
nach Neutronenbestrahlung ,out-of-pile” untersucht.
In den in-pile Tests am Siloe-Reaktor in Grenoble
werden die Probentemperatur, der Neutronenflufl so-
wie der Strom und die chemische Zusammensetzung
des Heliumspiilgases durch Zusétze von Wasserstoff,
Sauerstoff und Wasserdampf variiert. Wenn Gleichge-
wichtsbedingungen erreicht sind, kénnen Verweilzei-
ten des Tritiums im Brutstoff gemaB 1= I/p (Inventar
I, Produktionsrate p) berechnet werden. Die so ermit-
telten Verweilzeiten sollten — gleiche Randbedingun-
gen vorausgesetzt — direkt auf Fusionsreaktorblan-
kets {ibertragbar sein. Die Ausheizexperimente nach
Bestrahlung dienen dagegen dazu, den Finfluf} ver-
schiedener Parameter festzustellen, um auf diese Wei-
se die wichtigen Transportprozesse zu identifizieren.

Insgesamt wurden bisher zwei in-pile Tests und einige
hundert Ausheizexperimente an unterschiedlichen
Li,SiO4- und vor allem Li,SiO,-Proben durchgefiihrt
[6,7]. Die wichtigsten Ergebnisse sind:

® Die Tritiumfreisetzung aus dem Orthosilikat
Li,SiO, ist wesentlich schneller als die aus dem Metasi-
likat Li,SiO,. Damit die Freisetzung aus Metasilikat
vergleichbar schnell wird wie aus Orthosilikat, muf
die Temperatur etwa 200° C hoher liegen.

® Die Tritiumverweilzeiten verschiedener Orthosili-
katproben differieren um bis zu zwei Gréfenordnun-
gen. Das zeigt Abbildung 104, in der die unterschied-
lich ermittelten Verweilzeiten (7 und aus dem zeitli-
chen Verlauf der Freigabegeschwindigkeit ermitteltes
75) fiir die Probe P6 des in-pile Experiments LISA-2im
Vergleich mit ri-Daten der iibrigen Proben dargestellt
sind. Erginzend sind einige durch frithere Ausheiz-
experimente an Orthosilikatkugeln gewonnene, durch
Diffusion kontrollierte Verweilzeiten eingetragen
(KFA Jilich), die insbesondere bei niedrigen Tem-
peraturen deutlich kleiner sind. Die kiirzesten Ver-
weilzeiten in den Orthosilikatproben P6 und P4
(s. Abb. 104) sind jedoch noch ausreichend klein fiir
Fusionsreaktorblankets.
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Abb. 104: Tritiumverweilzeiten in fiinf verschiedenen
LisSiO4-Proben und einer LiAIO,-Probe im in-pile
CApsiiment LiSA-2 des Siloe-Reaxiors: P1 = 5,5 imm
@-Granulat, P2=0,5 mm J-Kugeln, P 3= Aluminat mit
8,0 mm J-Pellets, P4 = 1,25 mm &-Kugeln, P5=8 mm
J-Pellets, P6 = 0,5 mm @-Kugeln

€ Die an Orthosilikat durchgefithrten Untersuchun-
gen deuten darauf hin, dal die Tritiumfreisetzung
nicht durch Diffusion, sondern durch langsamere De-
sorptionsprozesse bestimmt wird.

Die laufenden Untersuchungen konzentrieren sich
darauf, die wichtigsten Transportprozesse im Orthosi-
likat zu identifizieren und sie theoretisch so weit zu
modellieren, daf} das Verhalten von Blankets beschrie-
ben werden kann, Neben Orthosilikat wird zuneh-
mend auch Metazirkonat Li,ZrQ;, das in ersten Tests
eine relativ schnelle Tritiumfreisetzung gezeigt hat, in
die Untersuchungen einbezogen.
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3.8 Glaswerkstoffe fiir die Behandlung
radioaktiver Abfille

Schon zu Beginn der 50er Jahre, als die Entsorgungs-
strategien fiir hochradioaktive Abfille Konturen an-
nahmen, hat man Alkaliborosilikat-Glaswerkstoffe
als Abfallform vorgeschlagen und die Entwicklung
geeigneter Rezepturen bis heute weltweit konsequent
durchgefiihrt. Das Prinzip dieser Abfallform besteht
in der Auflésung der Oxide des Abfallstroms, der der
Wiederaufarbeitung abgebrannter Brennelemente
entstammt, in einer speziellen Glasschmelze, die nach
dem Abkiihlen das feste Glasprodukt bildet. Die Ab-
falloxide sind durch den Auflésevorgang zu Bestand-
teilen der Glasstruktur geworden und dadurch homo-
gen im Produkt verteilt.

Fiir die industrielle Herstellung dieser Abfallform sind
in verschiedenen Lindern unterschiedliche Schmel-
zersysteme zur technischen Reife entwickelt und als
kerntechnische Anlagen gebaut worden. Der Betrieb
erfordert ein geeignetes Grundglas, dessen Rezeptur
auf die jeweilige Abfallzusammensetzung abgestimmt
sein muf}. Die Referenzdaten der salpetersauren Ab-
fallésung HAWC (high active waste concentrate) sind
in Abbildung 105 zusammengefa3t. Man unterschei-
det die Spaltprodukte, Transuranelemente und Korro-
sionsprodukte. Bis auf die Platinmetalle Ruthenium
(Ru), Rhodium (Rh) und Palladium (Pd) sowie Jod (I)
und Selen (Se) sind alle anderen Elemente prinzipiell
in Borosilikatglasschmelzen 18slich. Die Platinmetalle
bilden im wesentlichen zwei schwerldsliche Verbin-
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Abb. 105. Hochradioaktives Abfallkonzentrat HAWC
(Planungsdaten)

dungen, RuO, und Legierungen (Pd, Rh),Te,. Eine ge-
ringe Loslichkeit weisen die Oxide des Molybdiins und
des Chroms auf, so dafl Molybdin wegen seiner hohe-
ren Konzentration im Abfall auch den Beladungsgrad
des Glasproduktes mitbestimmt. Eine Uberladung
wiirde zur Bildung wasserldslicher Molybdate (sog.
Gelbe Phase) fithren.

Fiir Simulationsexperimente, die den aktiven Versu-
chen vorausgehen, werden alle inaktiv verfiigbaren
Elemente eingesetzt. Das bedeutet, man verzichtet auf
die Transurane und Technetium. Da die Loslichkeit
einiger Elemente zum Teil stark von ihrem Oxidations-
zustand abhingt, ist es wichtig, iiber die Sauerstoffver-
fiigbarkeit in der Glasschmelze und damit tiber die
Ausbeuten von Redoxpaaren genaue Informationen
zu haben.

3.8.1 Die Verglasungstechniken

Hochradioaktive Abfille kénnen durch verschiedene
Schmelzertechniken im Sinne einer Auflésung ver-
glast werden. Drei Méglichkeiten seien genannt: Das
Pot-Verfahren, der AVM-ProzeB} (Atelier Vitrification
Marcoule) und der flissiggepeiste Schmelzer LFCM
(liquid-fed ceramic melter). Beim Pot-Verfahren wird
ein metallischer Schmelzer chargenweise mit Grund-
glasbestandteilen und dem HAWC betiillt, das Ge-
misch getrocknet, kalziniert und aufgeschmolzen. Am
Ende des Einschmelzprozesses wird die Produkt-
schmelze iiber einen Bodenauslauf entnommen. Beim
AVM-Verfahren werden Grundglas und HAWC-Kal-
zinat kontinuierlich in einen metallischen Schmelzer
gegeben. Die Glasproduktschmelze wird diskontinu-
ierlich entnommen. Charakteristisch fiir die beiden
sehr unterschiedlichen Verfahren ist ein begrenzter
Durchsatz. Demgegeniiber arbeitet das LFECM-Ver-
fahren einstufig und kontinuierlich [1]. Die Einzel-
schritte Verdampfen, Kalzinieren und Verglasen erfol-
gen simultan in einem Apparat, und der erzielbare
Durchsatz liegt erheblich iiber dem der anderen Ver-
fahren. Die Produktschmelzen werden ebenfalls dis-
kontinuierlich abgefiillt. Abbildung 106 zeigt das
Schema eines solchen einstufigen Schmelzersystems,
LFCM, wie es u. a. im Institut fiir Nukleare Entsor-
gungstechnik (INE) entwickelt wurde. Der Schmelz-
ofen wird kontinuierlich mit HAWC und diskontinu-
ierlich mit Grundglaskugeln (etwa 1,2 mm ) be-
schickt. Auf der heilen Schmelzbadoberfliche ver-
dampfen Wasser und Salpetersdure, wodurch die
Temperaturen im Oberofen niedrig gehalten werden.
Auf dem Schmelzbad bildet sich eine ,Kalte Kappe®
aus, in der die wesentlichen chemisch-physikalischen
Vorginge der Verglasung gleichzeitig ablaufen. Der
Wirmeeintrag in die Schmelze erfolgt durch elektri-
sche Direktbeheizung {iber eingetauchte Elektroden
aus Inconel 690. Deshalb muf} die Glasschmelze eine
bestimmte elektrische Leitfihigkeit aufweisen. Kon-
vektionsstromungen im Glasbad, ermoglicht durch
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Abb. 106: Schema des einstufigen Schmelzersystems
LFCM (Liquid-fed ceramic melter); Ah=Fiillstand-
hdhe, T=Thermoelemente, E=Elektroden, B=Bo-
denauslauf

entsprechend geringe Zihigkeit der Schmelze, tragen
kontinuierlich Material von der Unterseite der Pro-
zeflzone ab und férdern die vollstindige Auflosung
der Abfalloxide und Verteilung von unléslichen Pla-
tinmetallphasen. Agglomerationen solcher Phasen im
unteren Teil des Schmelzersystems sollen iiber geneig-
te Flichen zum Bodenauslauf flieBen.

Neben den beschriebenen Schmelzglasprodukten sind
auch Glasprodukte durch Drucksintern herstelibar.
Diese enthalten aber nur einen begrenzten Teil der
Abfalloxide in geloster Form, wihrend der grofte Teil
in kristalliner Form vom Glas umschlossen ist. Solche
inaktiven Sinterglasprodukte sind im Rahmen eines
Pilotprojekts im Institut fiir Material- und Festkor-
perforschung (IMF) hergestellt worden [2]. Das zu-
gehorige Verfahrensschema zeigt Abbildung 107, Die
Herstellung ist mehrstufig. Abweichend von der
Schmelzertechnik wird die salpetersaure Abfallésung
zunichst mit Formaldehyd denitriert und anschlie-
end mit einer Grundglasfritte in einem Mischer bei
etwa 150°C gemischt und getrocknet. Die agglome-
ratfreie Pulvermischung wird in einem mit Graphit-
fasern ausgekleideten Edelstahlbehilter abgelassen.
Diese Behilter sind stufenférmig ausgebildet
(Abb. 107) und kénnten daher unmittelbar als gesta-
pelte Einheiten zur Endlagerung verwendet werden.
Bei einer ,in-can Kalzinierung® der Glaser VG 98/12-
15 LWR bzw. SG 7- 15 iiber mindestens 24 h bei 580
bzw. 680° C werden die restlichen Nitrate zersetzt, und
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oberflichlich noch adsorbiertes Wasser wird entfernt.
Das Gemisch wird anschlieBend bei 650 bzw. 750°C
fiir 4 bis 6 h druckgesintert. Viskoses Flielen des
Glases ist der Sintermechanismus, somit kann der er-
forderliche Druck von 0,4 bis | MPa gering sein. Das
Verfahren wurde an Proben mit 30 cm Durchmesser
demonstriert. Eine kerntechnisch ausgelegte Verfah-
rensentwicklung zur Verfestigung von HAWC ist ge-
genwirtig nicht absehbar, da weder die notwendigen
Durchsétze erreichbar sind noch eine einfache Verfah-
rensfithrung moglich erscheint, Fiir die Konditionie-
rung spezieller Abfille besitzt das Drucksinterverfah-
ren ein gewisses Potential.

3.8.2 Das Grundglas fiir das LFCM-Systemk

Fiir die Entwicklung der Glasrezepturen bestand die
aligemeine Forderung nach mogiichst niedrigen Ein-
schmelziemperaturen, um den Radionuklidaustrag
beim technischen Prozeld gering zu halten und die
Standzeit des Schmelzersystems zu vergrofiern, sowie
nach guter hydrolytischer Bestindigkeit, um die mog-
liche Freisetzung von Radionukliden iiber den Was-
serpfad aus einem Endlager zu begrenzen. Daher hat
man sich friih fiir Natriumborosilikatgldser entschie-
den, da sie beide Anforderungen gut vertretbar erfiil-
len. Heute ist in allen Lindern, die eine HAWC-Ver-
glasung betreiben bzw. betreiben werden, ein geeigne-
tes Borosilikatglas verfiigbar. Die Entwicklungsarbei-
ten zu den in der Zusammensetzung recht dhnlichen
Gléasern wurden empirisch gefithrt, Dazu ging man
von einem bestimmten Glas mit bekannten Eigen-
schaften aus und modifizierte sie durch Variation der
Zusammensetzung sowohl im Verhiltnis der Grund-
oxide Na,O, SiO, und B,0, als auch durch Zugaben
von bis zu fiinf weiteren Oxiden, wie Al;Og4, TiO,,
Zn0, CaO und MgO. Bei relativ kleinen Verinderun-
gen in der Zusammensetzung kann man lineare Zu-
sammenhiinge bei den Eigenschaftsinderungen er-
warten, wobei in der Regel die Richtung der Anderung
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Abb. 107: Schema des Verfahrens zur Herstellung von
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aus eigenen Erfahrungen und den Informationen aus
der Literatur voraussagbar ist.

Fiir das LFCM-System miissen Grundgléser verfiig-
bar sein, deren Viskositit und elektrische Leitfihig-
keit bestimmten Werten, aber auch bestimmten Tem-
peraturabhingigkeiten geniigen. In Abbildung 108 ist
in einem Konzentrationsdreieck der Bildungsbereich
einphasiger Glaser im Grundsystem Na,0-B,0,-SiO,
eingezeichnet. Mit der angegebenen Normierung kon-
nen die weiteren Oxide einbezogen werden. Der ein-
phasige Bereich wird jedoch sehr stark eingeengt, und
Entmischung herrscht vor, wenn man zum System
Li0,-B,0;-Si0, iibergeht. Soll also Li,O zur Beein-
flussung der elektrischen Leitfahigkeit in eine Glasre-
zeptur aufgenommen werden, dann muf} sorgfiltig
gepriift werden, ob die neue Grundglasschmelze ein-
phasig ist. Der Zusammensetzungsbereich der bisher
vorgeschlagenen Grundgliser und Glasprodukte ist
hervorgehoben. Einige in der Bundesrepublik bereits
im technischen MaBstab im INE mit simuliertem bzw.
mit echtem Abfall in der PAMELA-Anlage in Mol
(Belgien) erprobten Grundgliser (VG 98/12, VG 98/
12.2 bzw. SM 513) sind in Abbildung 108 eingetragen.

Es ist wichtig, daB die Grundgldser in ihrer Zusam-
mensetzung auflerhalb des Entmischungsbereichs lie-
gen, damit wahrend ihrer Verarbeitung makroskopi-
sche fliissig-fliissig-Entmischungen mit deren Folgen
fir FlieBverhalten und Entglasung ausgeschlossen
sind. Zur individuellen Ausbildung ihrer wichtigen
Eigenschaften Viskositat und elektrische Leitfahigkeit
sind die erwidhnten weiteren Oxide in unterschiedli-
chen Verhiltnissen beigemengt. Thre gleichzeitige An-

wesenheit hat eine starke Wirkung auf Kristallwachs-
tumsvorgénge in der Schmelze, so daf} die durch hete-
rogene Keimbildung gesteuerten Entglasungsvorgin-
ge unterdriickt bzw. stark verlangsamt werden,

Die erste Entwicklung fiir das Grundglas VG 98/12
orientierte sich beziiglich Viskositiat und elektrischer
Leitfdhigkeit an den Bediirfnissen eines frithen kera-
mischen Schmelzersystems. Im Lauf der technischen
Erprobung weiter entwickelter Schmelzer mit Prozef-
temperaturen < 1150°C und verschiedener Abfallsi-
mulate hat sich herausgestellt, daf} Produktschmelzen
mit niedrigerer Viskositdt und elektrischer Leitfihig-
keit den Verglasungsbetrieb erleichtern. Geringfiigige
Rezepturdnderungen fithrten zum neuen Grundglas
VG 98/12.2. Beide Zusammensetzungen sind in Ab-
bildung 109 als Histogramm dargestellt. Diese Grund-
gléser zeichnen sich besonders durch ihre Stabilitit
gegeniber Phasenumwandiungen aus, sie zelgen keine
flissig-flitssig-Entmischungen und sie entglasen
auferordentlich langsam. Die Entwicklung von Boro-
silikatgldsern fiir die HAWC-Verfestigung ist ausge-
reift und abgeschlossen. Anpassungen an wechselnde
Erfordernisse der Verfahrenstechnik sind jederzeit
durch geringfiigige Anderungen der Zusammenset-
zung méglich, ohne daf sich die optimierten Produki-
eigenschaften signifikant dndern,

3.8.3 Schmelzglas- und Sinterglasprodukte

Die technischen Glasprodukte (GP) als Abfaliform
fiir den HAWC miissen die an Laborproben optimier-
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Abb. 109: Zusammensetzung der Grundglaser VG 98/
12,VG98/12.2 und SG7
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Tab. 12: Eigenschaften der HAW-simulierten Borosilikatglasprodukte GP 98/12.2 und SG 7-15

Eigenschaft GP 98/12.2 SG 7-15
HAW-Oxidanteil in GeW.-%0 .....ovvvviiiiiiiiiiiereereennnnans 15 15
Dichte in Mg/m3 ... i i e e 2,77 2,56
Linearer thermischer Ausdehungskoeffizient bei 100 -400°C in 10K~ , 8,8 6,8
Viskositdt bei 900°C in Pa s . ..vvvvviiinr i iiiie e 300 —
Viskositidt bei 1150°Cin Pa s ...ovviiiviiiiiiiiinrernnrrenninnns 5,5 —
Spezifische Wirmekapazitit bei 30-500°Cin J/g-K .........coouns 1,1 1,1
Wirmeleitfahigkeit bei 200°Cin W/m-K ...ovvvnveineenninnnnn, 1,2 1,6
Elektrische Leitfihigkeit bei 1150°Cin Q'm-! ...........c.ooins. 20 —
Charakteristische Temperaturen:

Transformationspunkt in °C ... ... ity 543 840
Deformationspunkt in °C ... .. .. i i e 590 —
Erweichungspunkt in ®C ... . . it it i i 600 —

Auslaugrate in kg m2-d! .o o e

(200°C, 100 bar, 30 Tage, Laborprobe)

..............

Dest. Wasser 5,8-107 —
7 M NaCl-Lsg. 3,7 107 —
Q-Lauge 1,8 107 —

ten Eigenschaften aufweisen, d. h. die Produkte miis-
sen in der Glasmatrix homogen sein und die unlosli-
chen Bestandteile dispergiert enthalten. In Tabelle 12

ist ein Satz wichtiger Produktdaten fiir ein GP98/12.2

mit 15 Gew.-% HAW-Oxiden aufgefithrt. Der Homo-
genitit kommt ein hoher Stellenwert zu, sie ist Malf fiir
die Produktqualitdt. Sie wird sichergestellt durch die
Wahl der Rezeptur des Grundglases und die Prozef3-
kontrolle, wobei die Kérnung des Grundglases, die
Dosierraten von HAWC und die Schmelzbadbe-
deckung entscheidende Faktoren sind. Die Verweil-
zeit im Schmelzofen mufd zur Homogenisierung aus-
reichend sein. Die Glasproduktschmelzen werden in
Edelstahlkanister (,Kokillen“) abgefiillt und anschlie-
Bend gasdicht verschweifit. In diesen Gebinden gelingt
es, durch geeignete thermische Behandlung RiBbil-
dungen im Glasprodukt gering zu halten.

Abb.110: Geflige eines SG 7-Sinterglasprodukts mit
15 Gew.-% HAWC-Oxidbeladung
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Die Sinterglasprodukte sind dicht (>95 % th. D.) und
makroskopisch homogen. Im Gegensatz zu erschmol-
zenen Glasprodukten sind in den druckgesinterten
Mischungen aus z. B. HAWC-Oxiden und Grundglas
die meisten Abfalloxide jedoch nicht in der Glasma-
trix gelost. Sie sind mikroskopisch heterogen in der
Glasmatrix eingeschlossen, und iiber ihren chemi-
schen Zustand ist wenig bekannt, Besonders Cisium
diffundiert bei den niedrigen Prozefltemperaturen von
750° Cin die Glasmatrix. Abbildung 110 zeigt ein typi-
sches Gefiige mit Platinmetalleinschliissen und fein
verteilten Abfalloxiden zwischen groBieren Glasvolu-
mina. Grundsitzlich unterscheiden sich die makro-
skopischen Eigenschaften der Sintergliser (Tab. 12)
kaum von denen der Schmelzgldser. Beim Sintern muf}
der flitssige Zustand nicht erreicht werden. Hoher
schmelzende Gliser, wie SG 7 mit reduziertem Alkali-
und erhdhtem SiO,- und Al,O;-Anteil kénnen einge-
setzt werden. Dieses Glas und das Sinterprodukt besit-
zen eine hthere Auslaugbestindigkeit als alkalireiche-
re Borosilikatgldser. Wihrend das Sinterglas VG 98/
12-15 LWR und das Schmelzglasprodukt GP 98/12.2
im gleichen Bereich liegen, weist das Sinterglas SG 7-
15 erwartungsgemilB eine bessere Auslaugbestindig-
keit auf.

3.8.4 Hydrolytische Bestindigkeit von Glas-
produkten

Die viel zitierten Auslaugraten liegen zwischen 106
und 107 (kg m2. d!), und sie tragen allein als Quali-
titsmerkmal von glasartigen Abfallformen lediglich
den Charakter einer Klassifizierung. Diese Raten rela-
tivieren sich in ihrer Aussagekraft, wenn man sie im




Zusammenhang mit dem Szenario des geplanten sali-
naren Endlagers betrachtet, Beim vorgesehenen Bohr-
lochkonzept mit diinnwandigen Behiltern werden
nach der Konvergenz des Salzes auf die Kokillensiule
im ungiinstigsten Falle wenige Liter Salzlauge pro
einzelner Kokille innerhalb eines langen Zeitraums zu
erwarten sein. Aus dem gegebenen Oberflichen- zu
Volumenverhiltnis fiir die hydrolytischen Wechsel-
wirkungen kann eine rasche Sattigung mit sehr starker
Riickwirkung auf den weiteren Angriff hergeleitet
werden. Dadurch werden auch Unterschiede in den
Korrosionsraten, die anfinglich sehr ausgeprigt sein
konnen, letztlich wenig ins Gewicht fallen.

Literatur zu 3.8

[1] H.Pentinghaus, Zur Chemie der Verglasung von
HAWC, in KfK-Bericht 4177 (1987) 148 - 185

[2] S.Gahlert, Pulvertechnologische Verglasung von
simuliertem, hochradioaktivem Abfall, KfK-Be-
richt 4361 (1988)

3.9 Polymere

Die Arbeiten auf dem Gebiet der Polymere sind im
Kernforschungszentrum schwerpunktmifig auf zwei
unterschiedlichen Ebenen, der Materialforschung und
der Festkorperphysik angeordnet. Polymere werden
neben ihrer Verwendung als einphasige Werkstoffe
auch als Matrix fiir Faser- und Teilchenverbunde ein-
gesetzt. Die Bestimmung von Eigenschaften und —
darauf aufbauend — Materialverbesserungen in dieser
Werkstoffklasse erfolgen im Institut fiir Material- und
Festkorperforschung. Neben diesem Anwendungsbe-
reich sind die Polymere von grundlegendem Interesse
in der Festkorperphysik; und hier sind die leitenden
Polymere — mit der elektrischen Leitfihigkeit des
Kupfers vergleichbar — von besonderer Bedeutung.
Untersuchungen zur Elektironenstruktur dieser undo-
tierten und dotierten Polymere werden im Institut fiir
Nukleare Festkorperphysik durchgefiihrt.

3.9.1 Polymere Werkstoffe

Polymere haben neben ihrer eigenstdndigen Verwen-
dung eine grofie Bedeutung als Matrix fiir Faser- oder
Teilchenverbunde erlangt. Fiir eine Reihe von Anwen-
dungen sind Polymere und deren Faserverbunde eine
geeignete oder notwendige Materialklasse. Ihr Fin-
satzgebiet liegt unterhalb eines Temperaturbereichs
von ca. 300° C und reicht bis zu tiefsten Temperaturen.
Die Anwendungen im Flug- und Fahrzeugbau steigen
wegen der hohen Werte fiir die Festigkeit und den
Elatizitdtsmodul (mit Kohlefaserverbunden bis zu sie-
ben mal hoher als bei Stahl) stetig an. Bei tiefen Tem-
peraturen werden polymere Werkstoffe in der Welt-
raumforschung oder im Zusammenhang mit der Su-
praleitung und fiir Kryostate eingesetzt (s. Beitrag
2.4). Die hohe thermische und elektrische Isolierfahig-
keit spielt dabei eine wichtige Rolle [1, 2, 3].

Es ist ein enormer Vorteil von Faserverbunden, daf}
man je nach Anwendung eine optimale Faseranord-
nung wihlen und so ,,mafBgeschneiderte” Bauteile er-
stellen kann, Prinzipiell ist es moglich, die Eigenschaf-
ten von polymeren Verbundstoffen aus den Eigen-
schaften der Polymermatrix und des Fiillers zu berech-
nen. Dabei sind die Art und Menge des Fiillers und bei
Fasern deren Anordnung von entscheidender Bedeu-
tung. Die statische und dynamische Bruchfestigkeit
hiangt dariiber hinaus wesentlich von der Produktions-
methode und der Homogenitét der gewiinschten Fa-
seranordnung ab, Entsprechende Priifverfahren zur
Eigenschaftsbestimmung sind erforderlich. Der hete-
rogene Aufbau von Verbundmaterialien fithrt zu fol-
genden speziellen Problemen:

® Bond von Matrix und Fiillmaterial

@ innere thermische Spannungen bei Temperaturdn-
derung aufgrund der durchweg unterschiedlichen
thermischen Ausdehnung der Komponenten

107




Drehzylinder 1kNm,-50°C
Ausgleichskupplung
M&j‘fﬁ’f Langszylinder 160kN,+50 mm

F - Mefidose
Abdichtung
Stiitzlager

Kopfflansch mit Federbalg

Priifrahmen
Stiitzrohr
;Y'/
%,

Kryostat
” ﬁ
7

Zentralstange
LHe-Stand
L1100t

L

7]

l.I

4
]

Einspannkopt
Probe

A
X

Schwingungsdimpfer
" Hubbiihne
Grube

SO\ \f\y

Abb. 111: Zug/Druck-Torsionsprifmaschine mit Tief-
temperatureinrichtung

Bei hoheren Temperaturen sind das Langzeitkriech-
verhalten, bei tiefen Temperaturen die Sprodigkeit der
Polymere ein Problem. Bei manchen Anwendungen
spielt die Bestdndigkeit gegen radioaktive Bestrahlung
eine Rolle. Fiir einige Produktionsverfahren von Poly-
merverbunden ist die Nachverformbarkeit erwiinscht.
Dazu eignen sich thermoplastische Polymere, die wih-
rend des Erwidrmens erweichen. In anderen Fillen
sind Duroplaste (z. B. Epoxidharze) anwendbar, die
beim Aushirten aus zwei Komponenten vernetzt wer-
den.

Die Selektion einer fiir den jeweiligen Anwendungsfall
geeigneten Polymermatrix ist ein weites Forschungs-
gebiet und bedarf vielseitiger Untersuchungen. Die
Bestimmung der mechanischen, thermischen und
elektrischen Eigenschaften von Polymeren und deren
Verbunden ist dazu eine wesentliche Voraussetzung,
Aus diesem Grund wurde im Institut fiir Material- und
Festkorperforschung eine Reihe von Priifapparaturen
entwickelt, deren Einsatz von Raumtemperatur bis zu
der des fliissigen Heliums reicht. Als Beispiel ist in
Abbildung 111 eine Zug/Druck-Torsionspriifmaschi-
ne dargestellt, die es gestattet, mehrachsige Span-
nungszustinde statisch und dynamisch bis herab zu
sehr tiefen Temperaturen zu untersuchen. Die dynami-
sche Dauerfestigkeit unter einachsigen Belastungen
kann in Priifmaschinen mit einer Priiffrequenz bis zu
150 Hz bestimmt werden. Der Einsatz dieser hohen
Frequenz ist bei tiefen Temperaturen ohne stdrende
Eigenerwdrmung méglich, da dort die mechanischen
Verlustfaktoren klein sind. Eine Dauerfestigkeit bis zu
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85 % der statischen Festigkeit wurde bei unidirektio-
nalen Kohlefaserverbunden mit Epoxidmatrix gefun-
den.

Die Messung der mechanischen und dielektrischen
Verlustfaktoren ist insbesondere bei tiefen Temperatu-
ren wichtig. Selbst eine geringe Erwdrmung bei dyna-
mischer Belastung ist dann teuer, wenn die Kiihlung
mit fliissigem Helium erfolgen mub.

Die thermische Ausdehnung von Faserverbunden ist
in sehr groBen Grenzen durch Faseranteil und Faser-
anordnung variierbar. Mit organischen Fasern (Koh-
le, Kevlar) ist in Faserrichtung sogar ein negativer
Ausdehnungskoeffizient méglich. Damit ist die Er-
zeugung von praktisch ausdehnungslosen Platten ge-
geben, die fiir verschiedene Anwendungen erforder-
lich sind (o < 10-¢ K-'). Die Bestimmung der linearen
thermischen Ausdehnung erfolgt an niederkontrakti-
ven Materialien mit einem hochauflésenden Laser-
Interferenzdilatometer. Eine gute thermische Isola-
tion gewinnt man bereits mit ungefiillten Polymeren.
Bei tiefen Temperaturen kann man jedoch mit geeigne-
ten Fiillern eine wesentliche Steigerung der Isolations-
fahigkeit erreichen. Gerade bei sehr tiefen Temperatu-
ren ist oft eine besonders geringe Wérmeleitfihigkeit
erforderlich. Dies kann durch Einbetten von sehr fei-
nen Partikeln mit hoher spezifischer Oberfliche in
eine Polymermatrix erzielt werden. Bei sehr tiefen
Temperaturen liefert die Grenzflichenstreuung zwi-
schen Fiiller und Matrix (Kapitza-Effekt) einen sehr
hohen Wirmewiderstand; z. B. verringern 60 Vol.-%
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Pulverfiiller mit einem Durchmesser < 0,1 um bei 2 K
die Warmeleitfdhigkeit um den Faktor 50 relativ zu
der reinen Polymermatrix. Jedoch auch Kohlefaser-
verbunde besitzen unterhalb etwa 20 K geringere Wer-
te als die Polymermatrix. Die Wirmeleitfdhigkeit eini-
ger polymerer Werkstoffe ist in Abbildung 112 darge-
stellt. Die elektrische Durchschlagfestigkeit von poly-
meren Werkstoffen kann je nach Materialqualitit 30
bis 60 kV/mm erreichen.

Wegen der ungeordneten, losen Kettenstruktur von
Polymeren treten meist mehrere sekundire Glasiiber-
ginge unterhalb Raumtemperatur auf, die zu Relaxa-
tionseffekten fithren. Diese wirken sich dominant auf
fast alle mechanischen, thermischen und elektrischen
Eigenschaften aus, Dadurch bedingte Eigenschafts-
korrelationen erfordern Untersuchungsreihen zur
Verifikation oder zur Aufstellung von GesetzmiBig-
keiten. Wegen ihres Relaxationsverhaltens zeigen Po-
lymereigenschaften eine starke Temperatur- und Zeit-
abhingigkeit. Dies dufiert sich z. B. im FlieBverhalten
und in der Abhingigkeit der Moduln von der Fre-
quenz oder Belastungsgeschwindigkeit. Die dafiir
maflgeblichen Relaxationszeiten sind materialspezi-
fisch und hingen deshalb von der chemischen Struk-
tur ab. Nur bei sehr tiefen Temperaturen zeigte sich,
dal} die Bigenschaften ziemlich unabhiingig von der
chemischen Struktur sind. Generell besteht jedoch ei-
ne Korrelation mit dem Kristallanteil der Polymere,
da kristalline Domiinen wegen ihrer dichteren und
geordneteren Packung wenig relaxationsbehaftet sind.
Die Erforschung der relaxationsbehafteten Molekiil-
dynamik liefert Anhaltspunkte zur Verbesserung des
FlieBverhaltens bei hoheren Temperaturen und zur
Flexibilisierung im Tieftemperaturbereich.

Eine weitere Variante der Polymerflexibilisierung bei
tiefen Temperaturen liegt in der adiabatischen Erwir-
mung bei schnellen Deformationen begriindet. Ub-
licherweise wiirde man annehmen, daB sich ein Mate-
rial gegeniiber schnelleren Belastungen steifer verhilt.
Wegen der geringen spezfischen Wirme und niedrigen
Wirmeleitfahigkeit bei tiefen Temperaturen tritt je-
doch ab einer materialspezifischen Belastungsge-
schwindigkeit eine starke lokale Erwarmung animmer
vorhandenen Rifispitzen auf, die zu einer Plastifizie-
rung und damit zu einer Hemmung der RiBausbrei-
tung fithrt. Dies bewirkt einen starken Anstieg der
Bruchdehnung und Bruchspannung, wie in Abbil-
dung 113 dargestellt ist. Auch hier zeigt sich wiederum
eine materialspezifische Abhingigkeit vom Relaxa-
tionsverhalten. Bei Polyethylen (PE) liegt z. B. das fiir
die Plastifizierung verantwortliche sekundire Relaxa-
tionsmaximum bei wesentlich tieferer Temperatur als
fiir Epoxidharze (EP). Folglich geniigt bei PE eine
geringere Dehnungsgeschwindigkeit ¢, um durch inne-
re Reibung die notwendige Temperaturerhdhung an
den Riflspitzen zu erzeugen. Polycarbonat (PC) liegt in
seinem Deformationsverhalten dazwischen.
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Abb. 113: Abhangigkeit der Bruchspannung or und der
Bruchdehnung e von der Dehnungsgeschwindigkeit ¢
im Tieftemperaturbereich bei 77 K {ero ist die statische
Bruchdehnung)

Eine Reihe von Materialverbesserungen ist derzeit ab-
sehbar. Eine weitere Optimierung kann man durch
Polymermischungen und bei Faserverbunden durch
Hybridverbunde erreichen, bei denen die spezifischen
Eigenschaften unterschiedlicher Fasern kombiniert
werden, Dieses weite Feld ist derzeit noch wenig aus-
geschopft.

3.9.2 Grundlagenuntersuchungen zu elektrisch
leitenden Polymeren

Polymere sind normalerweise dullerst gute Isolatoren
und werden daher als solche hiufig in der Elektrotech-
nik eingesetzt. Im Jahre 1977 wurde in der Arbeits-
gruppe von Heeger an der Universitidt Philadelphia
erstmals gezeigt, daB} die elektrische Leitfihigkeit des
Polymers Polyazetylen um 13 Gréflenordnungen zu-
nimmt, wenn man es mit Akzeptoren (AsFj, I3, C10%)
oder Donatoren (Li*, Na*, NH;) dotiert, Dabei wird
eine Leitfahigkeit erreicht, die auch in Metallen beob-
achtet wird. Der hochste berichtete Wert fiir Polyaze-
tylen ist zur Zeit 1,5 107 S/m, der sehr nahe bei dem
von Kupfer bei Raumtemperatur (6 - 107 S/m) liegt.
Dividiert man durch die Dichte, so iibertrifft dieses
joddotierte Polyazetylen sogar Kupfer bei Raumtem-
peratur, Viele technische Anwendungen der leitenden
Polymere wurden bisher diskutiert: elektrische Ab-
schirmung, antistatische Materialien, wiederaufladba-
re Batterien, photovoltaische Zellen und — vielleicht
fiir das néachste Jahrtausend — elektronische Baustei-
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ne auf der Basis von leitenden Polymeren und moleku-
laren Kristallen.

Neben dem Anwendungsbereich sind die leitenden Po-
lymere von grundlegender Bedeutung fiir die Festkor-
perphysik, da sie quasieindimensionale Systeme dar-
stellen, an denen viele Phinomene relativ einfach zu
untersuchen sind. Die Polymere, die sich dotieren las-
sen, sind die sogenannten konjugierten Polymere. In
ihnen sind die Kohlenstoffatome in der sp?-Konfigu-
ration hybridisiert, bei der neben den drei in einer
Ebene liegenden starken o-Bindungen senkrecht dazu
schwichere mBindungen auftreten, die in Struktur-
formeln durch eine Doppelbindung angedeutet wer-
den. Die Energieliicke fiir die stark gebundenen o-
Elektronen ist etwa 7 eV, wihrend sie fiir die 7Elek-
tronen nur etwa 1 bis 4 eV groB ist. Die m-Elektronen
sind somit leicht transportierbar und daher fiir die
Leitfahigkeit verantwortlich. Ziel der Untersuchun-
gen im Institut fiir Nukleare Festkorperphysik ist die
Bestimmung der Elektronenstruktur der undotierten
Polymere, insbesondere die Elektronenstruktur der -
Elektronensysteme. AuBerdem steht deren Anderung
durch die Dotierung im Vordergrund, da derartige
Untersuchungen die Grundlagen zum Verstéindnis des
Leitungsmechanismus liefern. Als Untersuchungsme-
thode wurde die Elektronenenergieverlustspektrosko-
pie verwendet, bei der hochenergetische Elektronen
(170 keV) durch etwa 100 nm dicke Proben transmit-
tiert werden und der Energieverlust als Funktion des
Streuwinkels gemessen wird. Daraus kénnen Aussa-
gen iiber die Frequenz und die Wellenldnge von mégli-
chen Anregungen im Festkorper gewonnen werden.
Die Wellenlinge ist verkniipft mit dem reziproken
Impulsiibertrag. Daher sind Aussagen iiber die Dis-
persion von Energiebidndern im reziproken Impuls-
raum, d. h. iiber die Delokalisierung der Elektronen
moglich.

In Abbildung 114 sind die gemessenen Anregungen
des Elektronensystems von hochorientiertem, undo-
tiertem Polyazetylen in Richtung der Polymerketten
dargestellt. Die geschlossenen Symbole zeigen Anre-
gungen der 7-Elektronen, die offenen Anregungen der
o-Elektronen. Die Ergebnisse der Anregungsenergien
als Funktion der Wellenliinge A oder des Impulsiiber-
trags q=2 w/\ sind die ersten dieser Art fiir einen
eindimensionalen Halbleiter [4]. Fiir die m-Elektronen
wurden ausfithrliche theoretische Arbeiten durch
Neumann und von Baltz an der Universitidt Karlsruhe
durchgefiihrt. Ein Vergleich von Theorie und Experi-
ment ergab eine Energieliicke von 1,8 eV und zum
ersten Mal auch eine Bandbreite von 11 eV. Die Expe-
rimente an dem Prototyp der leitenden Polymere, dem
Polyazetylen, zeigen, daB die w-Elektronenzustinde
eine Bandbreite besitzen, also stark delokalisiert sind.
Ahnliche Untersuchungen wurden auch an anderen
konjugierten Polymeren, wie z. B. Polyparaphenylen,
Polypyrrol, Polythiophen und Polyphenylenvinylen
durchgefiihrt.
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Abb. 114: Anregungsenergien als Funktion des Wel-
lenzahlvektors q oder q - a/2+ flr hochorientiertes Po-
lyazetylen parallel zu den Ketten mit der Gitterkon-
stante a in Kettenrichtung. Kreise: Kollektive Anregun-
gen, Plasmonen. Quadrate: Einteilchenanregungen,
Interbandiibergange. Volle Symbole: Anregungen der
m-Elektronen. Offene Symbole: Anregungen der o
Elektronen. Strichpunktierte Kurven: theoretische Er-
gebnisse von Neumann und von Baltz (1987)

Bei der Dotierung werden lokale Defekte erzeugt, die
zu Defektzustinden in der Energieliicke fithren, Beim
Polyazetylen sind die Defekte die sogenannten Solito-
nen, die ein Energieniveau in der Mitte der Energie-
liicke (Midgapzustand) bilden. Mit zunehmender Do-
tierung verbreitert sich der Midgapzustand mehr und
mehr, bis ein Uberlapp mit den m-Béndern (Valenz-
und Leitungselektronenbinder) eintritt, Damit wird
der metallische Zustand erreicht. Diese von Mele und
Rice entwickelten Vorstellungen konnten durch unse-
re Messungen voll bestitigt werden. Andere Modelle,
die von einem Ubergang in ein Polaronmetall ausge-
hen, stehen in Widerspruch mit unseren Ergebnissen.

Polyazetylen bildet unter den leitenden Polymeren ei-
ne Ausnahme, Es zeigt den Solitonenzustand, wih-
rend fiir nahezu alle anderen dotierten Polymere Pola-
ronen und Bipolaronen vorhergesagt wurden, die zu
zwei Energieniveaus in der Energieliicke fithren. Expe-
rimentell konnten wir die Existenz dieser Defektzu-
stinde durch Messungen mittels Elektronenenergie-
verlustspektroskopie erstmals bestétigen [5]. In Abbil-
dung 115 sind fiir kaliumdotiertes Polyparaphenylen
typische Anregungsspektren aus den bei der n-Dotie-
rung besetzten Bipolaronenzustinde in das unterste
unbesetzte m*-Band dargestellt. Man sieht deutlich die




beiden Ubergiinge in der Energieliicke von etwa 2,8
eV. Die Form und die Intensititen stimmen gut mit
theoretischen Rechnungen iiberein. Untersuchungen
als Funktion der Dotierungskonzentration zeigen wie-
derum den Uberlapp der verbreiterten Defektniveaus
mit den w-Biandern. Damit konnte auch hier die Natur
des Isolator-Metall-Ubergangs experimentell aufge-
klart werden.

Relative Intensitit

Energie ineV

Abb. 115: Ubergénge aus den besetzten Bipolaronen-
zustdnden B und B* in das unterste unbesetzte 7*-
Band des kaliumdotierten Polyparaphenylens. Daraus
kann auf die durch Bipolaronen verursachten Defekt-
zustande in der Energiellicke (2,8 eV) zwischen 7- und
m*-Band geschlossen werden. Die hier beispielhaft
dargesteliten Ubergédnge treten nahezu bei allen lei-
tenden Polymeren auf

Zur Zeit stehen Untersuchungen der Elektronenstruk-
tur der leitenden Polymere im voll dotierten Zustand
im Vordergrund. Von besonderem Interesse ist das
System Polyanilin, bei dem nicht nur durch Elektro-
nentransfer von oder zur Kette, sondern auch durch
Protonen dotiert werden kann. Dieses System scheint
auch fiir die Anwendung, z. B. fiir Batterien, ein be-
sonders grofes Potential zu besitzen., Von immer gro-
Berer Wichtigkeit werden auch die Fragen der Stabili-
tdt der leitenden Polymere, da gerade diese den Ein-
satz der leitenden Polymere begrenzt. Auch hierzu
wurden in Zusammenarbeit mit der BASF Untersu-
chungen durchgefiihrt. Insbesondere konnte die Anla-
gerung von Sauerstoff in den Polymerketten nachge-
wiesen werden.
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4 Drei Jahrzehnte Materialforschung - ein Riickblick

In allen Bereichen technischer Entwicklung sind
Beitrige aus Werkstoffkunde und Materialforschung
unverzichtbar. Mit der Griindung der ,Kernreaktor-
bau- und Betriebsgesellschaft” im Jahr 1956 und dem
Aufbau der ,Reaktorstation Leopoldshafen® ab 1957
entstanden sofort vielféltige Anforderungen auf die-
sen Forschungsgebieten. In den drei Jahrzehnten seit-
her haben sich die iiberwiegend anwendungsorien-
tierten Aufgabenstellungen gedndert und weiterent-
wickelt, entsprechend den sich nach und nach ausfor-
menden Grofiprojekten und Arbeitsschwerpunkten.
In dem aus der Reaktorstation entstandenen ,Kern-
forschungszentrum Karlsruhe* (KfK) wird in mehre-
ren Instituten Materialforschung betrieben, und die
Spannweite reicht heute von der Grundlagenfor-
schung auf einzelnen Gebieten bis hin zur industriena-
hen Materialentwicklung. Der engere Rahmen der
klassischen Kerntechnik ist ldngst iiberschritten. Seit
etwa zehn Jahren kommen Materialforschungsaufga-
ben der Fusionstechnik und eine Reihe Problemstel-
lungen aus dem nichtnuklearen Bereich hinzu, z. B.
iber Supraleitung, Biomechanik und iiber Hochlei-
stungswerkstoffe. Auch die eigentliche Festkorper-
physik hat einen erheblichen Stellenwert bekommen.
Wenn man einmal das gegenwiirtige Arbeitspro-
gramm des KfK nach fachspezifischen Gesichts-
punkten aufteilt, fallen auf ,, Werkstoffe und Materia-
lien“ nicht weniger als 16 % des Gesamtaufwands
(s. Abb. 116). In Forschungspersonal ausgedriickt
sind dies — ohne Infrastrukturleistungen — ca. 200
Mannjahre pro Jahr.

allg. naturw. Grundlagenfragen 4,5% Biol. u. dkol. Wissensch. 3,0%

Datenverarbeitung 4,5% Sozialwissensch. 1,5%

Mentechnik
13%

chem. Technologie
28%

Maschinenbau
13%

Werkstoffe u. physik.
Materialien Technologie
16% 16,5%

Abb. 116: Arbeitsprogramm des KfK flir das Jahr 1988
nach fachspezifischen Gesichtspunkten
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Dieser Beitrag soll die wesentlichen Linien der histori-
schen Entwicklung der Materialforschung seit 1957
nachzeichnen. Es gibt aus der Feder von KfK-Mit-
arbeitern Hunderte von Vero6ffentlichungen in wissen-
schaftlichen Zeitschriften und auf nationalen und in-
ternationalen Tagungen, es gibt Tausende von inter-
nen Berichten iiber die verschiedenen Bereiche und
Themen der Materialforschung im KfK. Daraus lielle
sich mit groBer Sorgfalt und noch groBerer Miihe ein
sauberes Mosaikbild — rdumlich und zeitlich — zu-
sammenfiigen. Kurze Ubersichten sind die Festschrift
,10 Jahre KfK“ [1] sowie ein Sonderheft der KfK-
Nachrichten anldBlich ,25 Jahre Kernforschungszen-
trum Karlsruhe 1956 - 1981% [2]. Der Forschungsre-
aktor FR 2 und seine experimentelle Nutzung, auch
fiir die Materialforschung, wurden ebenfalls in einem
speziellen Heft der KfK-Nachrichten beschrieben [3].
Fiir das die Materialforschung im KfK stark stimu-
lierende Projekt Schneller Briiter ist ein ausgezeichne-
ter historischer Uberblick von W. Marth erschienen
[4]. In einem Sonderband des ,Journal of Nuclear
Materials“ [5] anldfilich des 60. Geburtstags von
F. Thiitmmler geben mehrere Beitrige von KfK-Mate-
rialforschern einen Einblick in die vielfdltigen Arbeits-
gebiete.

Der erste deutsche Eigenbau-Forschungsreaktor
FR 2, der 1961 erstmals kritisch wurde, stellt die Keim-
zelle des spiteren Kernforschungszentrums dar, s.
Abb. 117 Mit Beginn der Planung im Jahr 1956 setzte
auch die intensive Bearbeitung spezifischer Material-
fragen besonders fiir das Brennelement, fiir das
Schwere Wasser als Moderatormaterial, fiir den Reak-
tortank aus Aluminium und fiir die Abschirmung ein.
Eine vielfiltige Zusammenarbeit mit deutschen Indu-
striefirmen und mit ausldndischen Forschungsgrup-
pen, besonders in USA und Kanada, fithrte in sehr
kurzer Zeit zu einer hinreichenden Wissensbasis der
damals noch recht wenigen ,Materialforscher” in
Karlsruhe. Im Vordergrund standen streng anwen-
dungsbezogene Fragestellungen, wie Bestrahlungsver-
halten des vorgesehenen Uranmetallbrennstoffs, Ver-
triglichkeit des Urans mit der Aluminiumhiille in den
32 mm dicken Brennstiben, Aluminiumkorrosion im
Wasser des Moderator- und Kiihlkreislaufs, Eigen-
schaften und Handhabung des Schweren Wassers.
Man hatte es vielfach mit Tagesproblemen zu tun.
Besonders die eigentlichen Reaktormaterialien — fiir
die also im konventionellen Maschinen- und Appara-
tebau keine Anwendungsvorbilder bestanden — ver-
langten grofien innovativen Einsatz. Die Entwicklung
und Bereitstellung von Uranmetallbrennelementen
fiir die Erstcorebeladung des FR2, die in Abbil-
dung 118 dargestellt sind, erfolgte in Zusammenarbeit
mit der Nukleargruppe der DEGUSSA bzw. mit der
im Jahr 1960 daraus hervorgegangenen Nuklearfir-
ma NUKEM. Bei dem neuartigen Reaktormaterial
Schweres Wasser aber konnte man nicht auf eine hier-




Abb. 118: Brennelemente fur die Erstcore-Beladung
des FR2 im Jahr 1961: Uranmetall in Aluminiumhiilie;
Lange des Brennstabs 216 cm, Stabdurchmesser
3,2cm

Abb. 119: Verladung der Schwerwasserfasser in Holz-
verschiagen im Hafen von New York auf die ,Bremen*
(1959)

fiir pridestinierte Industriefirma zuriickgreifen. Es
mufiten im Schnellverfahren Bestimmungsmethoden
etabliert werden, damit die Beschaffung, Abnahme
und Kontrolle des Schweren Wassers moglich wurden.
Das 1958 gegriindete erste wissenschaftliche Institut
der Reaktorstation — das , Institut fitr Neutronenphy-
sik und Reaktortechnik“ — hat diese Aufgabe in weni-
gen Monaten geldst und nach einem apparativ einfa-
chen Verfahren mit transportablem Gerit die Abnah-
me und Qualititskontrolle grofer — und sehr kost-
spieliger — Mengen an Schwerwasser in den USA
durchgefiihrt. Abbildung 119 zeigt die Verladung von
Schwerwasserfissern im Jahr 1959 im Hafen von New
York.

Die thematische Ausweitung von Kerntechnik und
Kernforschung in Karlsruhe fithrte zur Griindung
grofler kerntechnischer Projekte, allen voran das Pro-
jekt Schneller Briiter im Jahr 1960. Mit dieser neuen
Dimension ging eine erhebliche Intensivierung der
Materialforschung einher, die 1962 durch Griindung
einer Metallurgiegruppe im ,Institut fiir Reaktorbau-
elemente” eingeleitet wurde. Ab 1. 1. 1965 schliellich
wurde ein GroBteil aller Materialforschungsaktivita-
ten im neuen ,Institut fiir Material- und Festkorper-
forschung” konzentriert. Zusammen mit den Bestrah-
lungsméglichkeiten im FR2 und der Nachuntersu-
chung in dem Groflkomplex ,Heille Zellen® waren
dann umfassende Forschungs- und Entwicklungs-
arbeiten an Brennelementen mdglich geworden,

Eine erste Phase des Projekts Schneller Britter befalite
sich vornehmlich mit groflen physikalischen Experi-
menten im Feld schneller Neutronen. Fiir die unterkri-
tischen Experimente STARK und SUAK sowie vor
allem fiir den Schnellen Nullenergiereaktor SNEAK
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waren Kernbausteine nach dem Baukastenprinzip be-
reitzustellen, s. Abb. 120. In Zusammenarbeit mit
deutschen und belgischen Nuklearfirmen wurden
zahlreiche Typen von Plittchen und Blécken aus ver-
schieden angereichertem Uran, aus Stahl, mit Natri-
uminhalt und nicht zuletzt mit Plutoniuminhalt spe-
zifiziert, beschafft und gepriift. Die Herstellung der
SNEAK-Plittchen mit UO,-PuO,-Mischoxid war
dann auch der Ausgangspunkt der Handhabung und
Verarbeitung von Plutonium in Deutschland, eine
Aufgabe, welche die im Kernforschungszentrum im
Jahr 1963 gegriindete Firma ALKEM spiiter nach
Hanau in den Bereich der dortigen Nuklearfirmen
ibertrug. Der innovative Ansatz bei den Plutoniumar-
beiten wurde besonders auch durch das 1965 in Be-
trieb gegangene ,,Europiische Institut fiir Transurane®
auf dem Geldnde des Kernforschungszentrums gefér-
dert. Zu diesem Institut in rdumlich enger Nachbar-
schaft bestehen viele wissenschaftliche Kontakte, die
bis zu formal etablierter Zusammenarbeit bei einzel-
nen Forschungsvorhaben, z. B. bei der Entwicklung
eines Mischkarbidbrennelements, reichen.

Abb. 120: Brennstoffplattchen und -blécke flir die
Schnelle Nullenergieanlage SNEAK

Der Materialforschung auf dem Gebiet der Schnell-
briiterbrennelemente und der Hiill- und Strukturma-
terialien sind bis heute erhebliche Anstrengungen ge-
widmet. Bei den plutoniumhaltigen Brennstoffen wur-
den — in Abstimmung mit der Industrie — einzelne
Herstellungs- und Qualititsprobleme, wie z. B. Sinter-
bedingungen, Mikrostruktur, Homogenitit und Auf-
l6sbarkeit in Salpetersiure, behandelt. Nur ausge-
withlte austenitische Edelstihle eignen sich im Schnel-
len NeutronenfluB als Brennstabhiille und als Biindel-
struktur. Die Phinomene des neutroneninduzierten
Schwellens und Kriechens dieser Stidhle wurden in
zahlreichen Bestrahlungsversuchen quantitativ erfaBt,
Die materialkundliche und festkérperphysikalische
Deutung ist der Ausgangspunkt fiir die Optimierung
dieser austenitischen Legierungen hinsichtlich Zusam-
mensetzung und Vorbehandlungszustand. Parallel zu
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dieser mechanisch-thermischen Problematik stand die
Frage nach dem Korrosionseinflufl des Kithlungsme-
diums Natrium und nach der Innenkorrosion durch
die Spaltprodukte im Brennstab. Teststrecken fiir sta-
tische Korrosionsversuche sowie ganze Korrosions-
kreisldufe mit ihren experimentell steuerbaren dyna-
mischen Zustdnden brachten technisch relevante Er-
gebnisse als Voraussetzung fiir den Bau der natrium-
gekiihlten Reaktoren KNK II im Kernforschungszen-
trum Karlsruhe und SNR 300 in Kalkar am Nieder-
rhein.

Die technische Entwicklung und Verifizierung der
Brennelementkonzepte fiir Schnelle Briiter mit Misch-
oxidbrennstoff war begleitet .durch zahlreiche Be-
strahlungsexperimente zuerst im FR 2, spiter dann in
auslindischen Reaktoren (BR 2 in Belgien, DFR in
GroBbritannien, Rapsodie und Phénix in Frankreich,
HFR Petten in den Niederlanden) und bis heute in der
Karlsruher Anlage KNK I1. Wihrend die Serie dieser
GroBexperimente der Erkundung des stationiiren Be-
triebsverhaltens diente, kam in einem weiteren sehr
umfangreichen Entwicklungsabschnitt das Verhalten
unter Betriebstransienten und Storfallbedingungen
hinzu. Hierfiir bildeten Versuchsserien in europii-
scher Zusammenarbeit im BR 2, im HFR Petten und
besonders in den franzésischen Testreaktoren Cabri
und Siloe eine umfangreiche Basis fiir eine realititsbe-
zogene Modellierung vielfiltiger Sicherheitsaspekte.

Neben dem globalen Verhalten ganzer Reaktorkom-
ponenten, wie z. B, der Brennelemente gingen auch
viele Forschungsarbeiten ins Detail, so z. B. bei der
Untersuchung der Spaltprodukte in abgebrannten
Brennstiben, bei der mechanischen und chemischen
Wechselwirkung zwischen Brennstoff und Hiille, bei
Entmischungserscheinungen innerhalb des Brenn-
stoffs. Auch die GroBexperimente zum Kernschmel-
zen erforderten mit ihren sehr vielfiltigen Erscheinun-
gen eine ausgepriagt analytische Vorgehensweise bei
der materialkundlichen Erfassung und Anwendung
der Ergebnisse.

Der deutsch-franzésische HochfluBreaktor HFR in
Grenoble, dessen Errichtung in den Jahren 1967 bis
1971 erfolgte, erforderte eine wesentliche Verbesse-
rung der damals iiblichen Plattenbrennelemente fiir
Testreaktoren, eine Aufgabe, an der KfK mafigeblich
beteiligt war, Es gelang in relativ kurzer Zeit, einen
hochdichten Cermetbrennstoff auf Uran-Aluminium-
Basis mit hohem Urananteil nach einem pulvermetal-
lurgischen Verfahren zu entwickeln und in Bestrah-
lungsexperimenten zu qualifizieren, der den extrem
hohen Neutronenflufl im HFR-Kern dann erméglich-
te. Dieser Brennstofftyp kommt mit geringfiigigen Va-
riationen bis heute zum Einsatz.

Auf dem Gebiet der Leichtwasserreaktoren mit ihrer
frithen kommerziellen Markteinfithrung kamen Mate-
rialprobleme unter Storfallbedingungen ab 1972 im



Projekt Nukleare Sicherheit zur niheren Behandlung.
Die in Leistungstransienten auftretenden korrosiven
Wechselwirkungen der aus dem Brennstoff freigesetz-
ten Spaltprodukte mit der Zircaloy-Hiille wurden in
Simulationsexperimenten ermittelt und metallkund-
lich gedeutet. Ebenso war der AuBenangriff von Was-
ser und HeiBdampf Gegenstand detaillierter Untersu-
chungen. Auch die chemischen Wechselwirkungen bei
einem katastrophalen Kernschmelzen, insbesondere
mit Struktur- und Abschirmbeton, wurden unter-
sucht. Die in Karlruhe entwickelten Jodfilter auf Sil-
berbasis sind ein Standardprodukt geworden.

Indem 1974 gegriindeten Projekt Wiederaufarbeitung
und Abfallbehandlung sind es einmal Korrosionspro-
bleme, die einer materialkundlichen Bearbeitung be-
diirfen. Einzelbeitriige bezogen sich auf die Bestindig-
keit austenitischer Stihle in siedender Salpetersiure
sowie auf die Untersuchung und Deutung von entspre-
chenden Schadensangriffen in den Brennstoffauflose-
behiltern. Der aus Kritikalitdtsgriinden erwiinschte
Einsatz von Hafniummetall oder -legierungen in
Kreislaufkomponenten und Lagergestellen erforderte
eine detaillierte Qualifizierung dieses unkonventionel-
len Werkstoffs. Eine weitere sehr groBe, material-
kundlich beeinflufite Aufgabe betrifft das Verfestigen
wiBriger Abfalldsungen in Beton und Bitumen. Aus-
gesprochen forschungsintensiv ist die Behandlung
hochaktiver Spaltproduktabfille und deren Einbin-
dung in Glasfritte. Die Herstellung endlagerfihiger
Glasblécke im kommerziellen Mafstab, z. B. in der
Anlage PAMELA in Mol (Belgien), ist ein Ergebnis
dieser Entwicklung, die vom ,Institut fiir Nukleare
Entsorgungstechnik® getragen wird,

Abb. 121: Supraleitende Magnetspule in einer fiir
kinftige Fusionsreaktoren typischen GroBe
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Abb. 122. Brutmodul zur Tritiumerzeugung flir den
geplanten européischen Fusionsreaktor NET. Brut-
stoff: Lithiumorthosilikat, Modulhéhe ca. 7 m, Kani-
sterbreite ca. 1 m

Eine neue Herausforderung an die Materialforschung
im Kernforschungszentrum kam Anfang der 80iger
Jahre mit dem Projekt Kernfusion, teilweise sogar auf
ganz neuen Materialgebieten. So wuchs die Entwick-
lung supraleitender Legierungen im ,Institut fiir Tech-
nische Physik“ in anwendungsrelevante Dimensionen.
In Zusammenarbeit mit der Firma Siemens wurde eine
supraleitende Grofispule gebaut und unter internatio-
naler Konkurrenz erprobt (s. Abb. 121). Dazu waren
die Herstellung und die Qualifizierung des NbTi-Su-
praleiters einschlieflich dessen Einbindung und Isolie-
rung in den Spulenverband erforderlich. Eine Weiter-
entwickiung dieses Supraleitertyps in Richtung Nb,;Sn
hat bereits aussichtsreiche Ergebnisse erbracht.

Weit iiber die Materialprobleme im Zusammenhang
mit der Magnetfelderzeugung hinaus hat sich etwa ab
1983 ein breites Forschungsgebiet aufgetan im Rah-
men der nunmehr konkret aufgenommenen Entwick-
lung eines Fusionsreaktors nach dem Tokamak-Prin-
zip. Die Beanspruchung der sog. ,Ersten Wand" eines
Tokamak-Torus-Reaktors erfordert eine Bestdndig-
keit im Schnellen Neutronenfluf}, der um den Faktor 3
bis 10 hoher ist als im Schnellen Brutreaktor. Kerami-
sche Schutzziegel sollen die Erste Wand vor lokaler
oder kurzzeitig auftretender Uberlastung bewahren.
Das Element Lithium als Brutstoff zur Erzeugung des
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Fusionsbrennstoffs Tritium ist als Fliissigmetall oder
als feste keramische Verbindung in den ,,Brutmodul®,
das ist eine Grolkomponente am Rande des Fusions-
plasmas, einzusetzen (s. Abb. 122). In europaweiter
Zusammenarbeit mit dem KfK als deutschem Partner
der Fusionstechnik sind seit Jahren Untersuchungen
iiber Herstellbarkeit, Materialeigenschaften und Be-
strahlungsverhalten im Gange. Die erforderliche Zu-
satzheizung einer Tokamak-Anlage soll u.a. iber
Hochfrequenzleistung im Megawattbereich in den To-
rus eingebracht werden, wofiir die Entwicklung und
die Erprobung entsprechender Hochfrequenzfenster
eingeleitet wurden. Neben den unmittelbaren Erfor-
dernissen des NET-Projekts (,,Next European Torus®)
sind bereits jetzt Vorarbeiten fiir neuartige Materia-
lien, z. B. mit dem Ziel niedriger Aktivierung im Neu-
tronenfluf}, im Gange.

Neben den Materialtforschungsautgaben im Rahmen
von Grofiprojekten stehen Einzelforschungsbereiche
mit stark innovativem Charakter, Oftmals existiert ein
innerer Zusammenhang mit Fragestellungen der
Grofiprojekte: Entweder bereiten derartige Einzelar-
beiten die wissenschaftliche und materialkundliche
Basis fiir die Behandlung von Anwendungsproblemen
oder sie sind — umgekehrt — aus anwendungsrele-
vanter Materialforschung hervorgegangen und fithren
zu einer innovativen Entwicklung auf ganz anderem
Gebiet. In beiden so angedeuteten Richtungen wirken
Forschungsarbeiten iiber keramische Materialien und
metallische Hochleistungswerkstoffe. Untersuchun-
gen zur Pulvermetallurgie und zu Verdichtungstechni-
ken fiihrten zum tieferen Verstidndnis auch und gerade
von keramischen Strukturen, wie sie — einerseits —
im metallkeramischen oder rein keramischen Kern-
brennstoff und — andererseits -— in technischer Inge-
nieurkeramik vorliegen. Keramische und metallische
Hartstoffe sowie verschleififeste Verbundwerkstoffe
haben sich bereits im kommerziellen Einsatz bewihrt.
In diesem Zusammenhang hat sich besonders auch die
mannigfache Zusammenarbeit mit Lehrstithlen und
Forschungsgruppen der Universitdt Karlsruhe und
weiterer Hochschulen sehr giinstig ausgewirkt. Es ka-
men viele junge Mitarbeiter so in die wohl etablierten
Institute des Kernforschungszentrums, wo sie neue
Ideen einbrachten und in gut strukturierten und her-
vorragend ausgestatteten Forschungsgruppen titig
werden konnten,

Die besonderen Sicherheitsanforderungen der Kern-
technik haben zu groBen Anstrengungen bei der
Qualitédtskontrolle und -sicherung der dort eingesetz-
ten Werkstoffe und Materialien gefiithrt. Moderne
Verfahren der chemischen und physikalischen Analy-
tik, der Isotopenbestimmung, der Charakterisierung
von Oberflichen werden angewandt und weiterent-
wickelt. Die Herstellung dotierter Substanzen sowie
die Mikromechanik sind weitere ,Abfallprodukte”,
ebenso wie die Untersuchung diinner Schichten und
Uberziige.
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Die Eigenschaftsuntersuchungen und die intensive Be-
schiftigung mit Schwerem Wasser in den 60iger Jah-
ren fithrten — als weiteres Nebenergebnis — zu einem
technischen Verfahren zur Anreicherung der natiirli-
chen Sauerstoffisotope O-17 und O-18, und KfK war
fiir einige Zeit ein Hauptlieferant dieses zur Herstel-
lung von D,0O-Standards und fiir Spurenanalyse und
medizinische Diagnostik sehr gefragten Materials,

Aus den Anforderungen der Tieftemperaturtechnik
heraus entwickelten sich Anwendungsgebiete und
Untersuchungsthemen fiir nevartige polymere Werk-
stoffe. Dabei steht neben dem mehr vordergriindigen
Anwendungsziel immer auch das Suchen nach tiefe-
rem Verstdndnis jedweder Materialgruppe.

Seit mehr als einem Jahrzehnt befinden sich die ,klas-
sischen® Supraleiter mit ihren maximalen Sprung-
punkten um 20 K in materialtechnischer Entwickiung,
Ein groBer Aufwand zur serienreifen Fertigung von
Drihten und Einbettungen fithrte schlieBlich zu der
bereits erwidhnten supraleitenden Grof3spule. Bei den
neuen Hochtemperatursupraleitern kommt es uns da-
bei weniger auf spektakuldre Einzelfortschritte an,
z.B. bei der Anhebung der Sprungtemperatur, son-
dern auf genaue Charakterisierung und reproduzier-
bare Herstellung von Formkérpern, Driahten und
Schichten aus diesen neuartigen keramischen supralei-
tenden Verbindungen.

Eine Domine der Materialforschung bei KfK ist seit
jeher die Untersuchung und Deutung des Verhaltens
von Werkstoffen und Komponenten unter Neutro-
nenbestrahlung. Im Kernbrennstoff sind es in erster
Linie die hierbei entstehenden Spaltprodukte in ihrer
vielfaltigen Zusammensetzung, die unter meist sich
kompliziert iiberlagernden mechanischen und thermi-
schen Beanspruchungen das Verhalten eines Brenn-
stabs mafigeblich beeinflussen. In metallischen Werk-
stoffen haben wir die schidigende Wirkung der ener-
giereichen schnellen Neutronen, wobei unter Zuhilfe-
nahme festkdrperphysikalischer Vorstellungen und
Modelle die Einzelvorginge bis zu atomaren Dimen-
sionen hin verfolgt und gedeutet werden. Gezielte Be-
strahlungsversuche in thermischen und schnellen Re-
aktoren sowie auch in Partikelbeschleunigern geben
Aufschlufl und Bestitigung beziiglich der theoretisch
geforderten Schidigungsmechanismen. Dieses Ar-
beitsgebiet mit seinen vorwiegend praktisch ausge-
richteten Entwicklungszielen betritt die Briicke zur
grundlagenorientierten Festkorperforschung.

Die Arbeiten auf dem Gebiet der Festkorperphysik
selbst begannen bereits im Jahr 1962 im damaligen
LInstitut fiir Angewandte Kernphysik®, aus dem 1982
das ,Institut fiir Nukleare Festkorperphysik“ hervor-
ging. Die Grundlagenforschung stiitzte sich vornehm-
lich auf kernphysikalische MeBmethoden unter Aus-
nutzung der GroBbestrahlungsquellen im KfK und im
HochfluBreaktor in Grenoble. Seit langem wird u. a.




an metallischen Supraleitern gearbeitet; neuerdings
konzentriert sich das Interesse auf die neuentdeckten
oxidischen Supraleiter. Dariiber hinaus werden hoch-
korrelierte Elektronensysteme, leitende Polymere so-
wie amorphe Stoffe intensiv untersucht, wobei experi-
mentelle Methoden, wie Neutronenstreuung, MoB-
bauer-Spektroskopie, Elektronenenergieverlustspek-
troskopie und Réntgendiffraktometrie, zur Anwen-
dung kommen,

Die Materialforschung — selbst vielfach eine Hilfswis-
senschaft fiir groBe technische Entwicklungen — er-
zeugt immer wieder neue experimentelle und theoreti-
sche Fihigkeiten. Der notwendige Umgang mit radio-
aktivem Material erfordert eine ausgekliigelte Heif3-
zellentechnik fiir bestrahlte Proben (s. Abb. 123)sowie
die Handschuhkastentechnik fiir plutoniumhaltigen
Kernbrennstoff. Auf dem neuen Gebiet der Fusions-
technik wird der Umgang mit tritiumhaltigem Mate-
rial etabliert. Immer mehr wird ein Grenzgebiet zwi-
schen Materialkunde und Ingenieurkunst bedeutsam,
némlich die Bruchmechanik und die Schadensanalyse
an Bauteilen. Vielfiltige und komplizierte Parameter-
konstellationen bei komplexen Experimenten kénnen
hinsichtlich der Ergebnisse nur durch theoretisch-nu-
merische Ansidtze anhand von Simulationsmodellen
quantitativ erfafit werden. Das Verhalten beim Ab-
brand eines Brennelements z. B, wird in aufeinander-
folgenden Zeitschritten mit Hilfe mathematischer Be-
ziehungen beschrieben, wobei alle geometrischen und
mechanisch-thermischen Verdnderungen sowie die ih-
nen zugrunde liegenden physikalischen und chemi-
schen Vorgénge zu beriicksichtigen sind. Die Entwick-
lung einer passenden und theoretisch fundierten Mo-
delltheorie ist so ein unverzichtbarer Seitenzweig der
Materialforschung geworden,

‘Abb. 123; HelBe Zellen zur Nachuntersuchung be-
strahlter Brennstabe

Drei Jahrzehnte Materialforschung im Kernfor-
schungszentrum sind eingebettet in mehrere Institute
und Anlagen (s. Tab. 13). Hauptséchlich geht es dabei
um Aufgaben im Rahmen von Grofforschungsvor-

Tab. 13: Die an der Materialforschung beteiligten
Institute und Anlagen des Kernforschungs-
zentrums Karlsruhe

Institut fiir Material- und Festkérperforschung (IMF)
Institut fiir Nukleare Entsorgungstechnik (INE)

Institut fiir Nukleare Festk6rperphysik (INFP)

Institut fiir Neutronenphysik und Reaktortechnik (INR)
Institut fiir Reaktorbauelemente (IRB)

Institut fiir Technische Physik (ITP)

Schwerwassermoderierter Forschungsreaktor FR 2
Schnelle Nullenergieanlage Karlsruhe SNEAK
Kompakte Natriumgekiihite Kernenergieanlage KNKII
HeiBe Zellen der Hauptabteilung Versuchstechnik (HVT)

Zyklotron mit Zweistrahlanlage im Institut fiir Kern-
physik (IK)

haben der Nukleartechnik. Von Beginn an bestand
eine zwar begrenzte, aber jeweils materiell gut ausge-
stattete Moglichkeit, auf anderen Gebieten bis hin zur
Grundlagenforschung zu arbeiten. Das wurde auch
reichlich wahrgenommen und hat oftmals zum An-
satzpunkt fiir neue grofBere technische Vorhaben ge-
fihrt. Frither hatte man vielfach — auch im KfK —
angenommen, daB sich zu zukunftsweisenden Ent-
wicklungen die hierfiir erforderlichen Werkstoffe und
Materialien so ganz nebenbei rechtzeitig beschaffen
lassen wiirden. Heutzutage ist die Materialforschung
mit an die vordere Front der Entwicklungsanstren-
gungen geriickt, was auch durch die Bildung eines
eigenen, von GroBprojekten unabhidngigen For-
schungsschwerpunkts zum Ausdruck kommt. Der
jetzt allgemeine Ruf nach Hochleistungswerkstoffen
und Ingenieurkeramik, nach technischen Supraleitern
und gezielt dotierten Mikrostrukturen trifft auf die im
Lauf einer ganzen Forschergeneration konsolidierte
Fahigkeit und Bereitschaft, sich neuen technischen
Herausforderungen zu stellen und diese in interdiszi-
plindrer Zusammenarbeit — intern und extern — auf-
zunehmen,
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