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Kurzfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wird der mogliche Einsatz des martensitischen 12%-Cr
Stahles 1.4914 als Strukturwerkstoff im Blanketbereich eines Fusionsreaktors
untersucht.

Nach einer kurzen Einflihrung in die fur die Arbeit relevanten Grundlagen der
Fusionstechnik wird ein Uberblick Gber die Materialprobleme in einem
Fusionsreaktor gegeben. Der Schwerpunkt der Betrachtungen liegt bei NET
(Next European Torus) und hier insbesondere bei einem Tokamakreaktor mit
einem wassergekhlten Pb-17Li Blanket, mit dem das Briten von Tritium fir die
(D-T)-Fusionsreaktion realisiert werden soll.

Bezuglich der Materialprobleme wird deutlich, da die Beanspruchung der
Komponenten im Blanketbereich vielerlei Ursachen hat. So werden die
Strukturen durch Strahlung (Neutronen), durch thermische und mechanische
Spannungen (zyklische Betriebsweise) sowie durch chemisch-korrosiven Angriff
(Flissigmetall) gleichzeitig geschadigt.

Das Zusammenspiel von mechanischen Spannungszustdanden und chemischen
Auflosungsvorgangen und dessen Folge auf die Materialeigenschaften des
1.4914 wird im experimentellen Teil der Arbeit anhand von Zug-, Zeitstand-,
Kurzzeitermidungs- und RiBwachstumsversuchen simuliert bzw. studiert. Neben
zahlreichen experimentellen Varianten wird auch der Werkstoffzustand
entsprechend der zu erwartenden realen Betriebsbedingungen verandert.

Nach Auswertung aller Versuchsergebnisse und nach AbschluB eines
umfangreichen Nachuntersuchungsprogrammes (Hartemessungen, Metallo-
graphie, Raster-, Transmissions-, Auger-Elektronenmikroskopie, Mikrosonde,
GDOS sowie chemische Analytik) stand fest, daB ein schadigender Einflu3 durch
das Flussigmetall Pb-17Li auf die mechanischen Eigenschaften des 1.4914 nur
unter ganz bestimmten Voraussetzungen zu beobachten ist. Im wesentlichen
mufB3 eine hohe Temperatur (> 500°C), ein langzeitiger Kontakt mit dem
Flussigmetall. sowie ein Mindest-Verformungszustand des Werkstoffes
gewahrleistet sein. In diesem Fall tritt ein vorzeitiges Versagen des Werkstoffes
im Vergleich zu anderen Umgebungsmedien wie Luft oder Argon aufgrund eines
materialabtragenden Lésungsangriffes durch das Flissigmetall ein.

Aus all dem ist zu entnehmen, daB die Eignung des Werkstoffes als
Strukturmaterial in einem Pb-17Li Blanket als akzeptabel zu bewerten ist und er
dabei deutlich bessere Ergebnisse liefert als ein austenitischer Werkstoff.



Structural Mechanical Studies on the 12% Cr-Steel
X 18 CrMoVNb 12 1 (1.4914) in Liquid Pb-17Li Eutectikum

Abstract

The possible application of the martensitic 12%-Cr steel 1.4914 as structural
material of the fusion reactor blanket is examinated within this study.

The introduction gives a survey on the relevant facts of the fusion technology,
and the material problems are discussed. The discussion is mainly related to NET
(NEXT EUROPEAN TORUS) in the version of a TOKAMAK with a water cooled Pb-
17Li blanket, which should be used for the breeding of tritium for the (D-T)
fusion reaction.

The material behaviour of the blanket component structures is influenced by
several factors. The structural materials are impacted by irradiation (fast
neutrons), by thermal and mechanical stresses (cyclic operation) and also by
chemical-corrosive attack (liquid metal). ‘

The superimposure of mechanical stresses and chemical dissolution processes and
its consequences for the material properties of steel 1.4914 is simulated and
studied in the experiments. Therefore, tensile, creep, low-cycle fatigue and
fatigue crack growth tests in the liquid metal have been performed. The test
parameters have been varied in a wide range as well as the external state of the
material related to the real operational conditions.

The examination of the test results and of the numerous examinations of the
material (measurement of hardness), metallographic studies and analyses using
the scanning and transmission electron microscope, microprobe and AUGER
microprobe, GDOS and classical chemical methods) made it sure that the liquid
alloy Pb-17Li has an influence on the mechanical properties of the steel only
under certain conditions. Necessary conditions are a high temperature (> 500°C),
a long lasting contact with the liquid metal and a minimum degree of
deformation. If these conditions are fulfilled, an earlier end of life time occurs in
Pb-17Li compared to gaseous environment (air or argoen) due to the loss of
material caused by the dissolution processes in the liquid alloy.

The results of these tests indicate that the steel 1.4914 is an acceptable structural
material for a Pb-17Li blanket, in this respect it is superior to austenitic steels.
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Strukturmechanische Untersuchungen am 12% Cr-Stahl
X 18 CrMoVNDb 12 1 (1.4914) im flissigen Pb-17Li-Eutektikum

1. Einleitung

Im Jahre 1988 blickte man auf eine 50-jahrige Geschichte der Kerntechnik zurtick
/1, 2/. Sie begann in Deutschland mit der Entdeckung der Kernspaltung durch
Otto Hahn. Sie wird seit 1961 kommerziell angewendet und hat mittlerweile
einen weltweit anerkannten Stand erreicht.

Von Anbeginn verhieB die Kernspaltung eine ressourcenschonende, versor-
gungssichere und kostengulnstige Stromerzeugung fir lange Zeit /3/. Diese
Erwartungen bestimmen nicht nur die Kernenergiepolitik der Industrieldnder,
sondern sie sind auch ein wesentliches Element in deren Entwickiungspolitik
gegenuber Drittlandern mit anschwellender Bevdlkerung.

Aus der Gefdhrdung der Walder und des Klimas durch die Rucksténde der
Verfeuerung fossiler Energietrager /4/ ist der Kernenergie eine zusatzliche,
umweltpolitische Aufgabe von moglicherweise entscheidender Bedeutung
erwachsen.

Die Zukunft der industriellen Weiterentwicklung ist in starkem MaBe an eine
langfristige und sichere Versorgung mit Energie gebunden. Energiewirtschaft-
liche und energiepolitische Analysen missen den Weg aufzeigen, den die
technische Weiterentwicklung beschreiten soll. Bei der Bewertung der
moglichen Energiequelien fur unsere Energieversorgung muf3 deren Anwend-
barkeit an den Kriterien Zuverlassigkeit, Wirtschaftlichkeit, Bedarf, Umwelt-
schutz und Sozialvertraglichkeit beurteilt werden. Dabei mufB3 eine Diversi-
fizierung der Energieversorgung ebenso sichergestellt werden /5, 6/.

Die zusehends wachsenden Bevélkerungszahlen, Luftverbesserung und Klima-
erhaltung stellen an die nukleare Energieerzeugung Anforderungen von kaum
abschatzbarer Dimension. Was diese Situation als prekar erscheinen 1a3t, ist die
vollige UngewiBheit dariber, inwieweit die Uran-Férderung und -Prospektion
den denkbaren Entwicklungspfaden des globalen Energiebedarfs auf Leicht-
Wasser-Reaktor-Basis folgen kann, ab wann Uran-sparende MafBnahmen,



namentlich fortschrittliche Reaktoren und Wiederaufarbeitung, in groBem
MaBstab erforderlich sind, und ob solche MaBnahmen rechtzeitig realisiert
werden kénnen /7/. Vor diesem Hintergrund erhebt sich zwingend die Forderung
nach ErschlieBung einer Uber alle Eventualitdten der zukinftigen Kernspaltungs-
entwicklung hinweghelfenden, quasi unerschopflichen Energiequelle fir die
Stromerzeugung, namlich die Kernfusion. Diesem Ziel dienen mittlerweile
weltweite Forschungsanstrengungen.

Der heutige Entwicklungsstand sieht den Beginn einer groBtechnischen
Erprobungsphase frihestens Anfang des kommenden Jahrhunderts vor. Bislang
wurden in internationaler Zusammenarbeit die kernphysikalischen und
technischen Grundlagen verschiedener Konzepte erarbeitet.

In Europa haben sich mehrere Forschungseinrichtungen im Rahmen eines
Kooperationsvertrages zum NET-Projekt (Next European Torus) zusammenge-
schlossen. Dieses Designer-Team erarbeitet die Richtlinien der weiteren
Entwicklung, deren Umsetzung in den einzelnen Versuchseinrichtungen
vorgenommen wird /8/. Geplant ist ein magnetischer Plasmaeinschluf3 in einem
Tokamakreaktor, der unter Anwendung einer Deuterium-Tritium-Reakticon
sowie einem wassergekihlten Pb-17Li-Flussigmetallblanket funktionieren soll.
Im Kernforschungszentrum Karlsruhe befal3t man sich u.a. mit der Untersuchung
der Materialbeanspruchungen unter Bestrahlung, MediumeinfluB und
mechanischen Spannungszustanden.

In diesen Bereich fallen Untersuchungen tber den EinfluBB von Flissigmetallen,
die als Brutmaterial im Blanket in Betracht kommen, auf die mechanischen
Eigenschaften von Strukturmaterialien.

In der vorliegenden Arbeit wird der EinfluB der eutektischen Pb-17Li-
Legierungen auf den martensitischen Stahl X 18 CrMoVNb 12 1 (1.4914)
untersucht. Zu diesem Zweck werden Zug-, Zeitstand- und Ermidungsversuche,
die die betriebsbedingten mechanischen Beanspruchungsformen simulieren
sollen, in besagtem Medium durchgefiihrt. Referenzwerte werden in gleichen
Versuchen in Luft und/oder Argon ermittelt. Ergebnisse aus Versuchen in Lithium
und Blei sowie aus Korrosionsversuchen in Li, Pb und Pb-17Li werden zusatzlich
herangezogen, um den Reaktionsmechanismus zwischen flissiger und fester
Phase bei Gberlagerter mechanischer Beanspruchung zu erkléaren.



2. Der praktische Hintergrund: die Fusionstechnologie

Die Forschungs- und Entwicklungsarbeiten zur Fusionstechnologie zielen auf die
Verwirklichung der thermonuklearen Reaktion von Deuterium und Tritium hin.
Man befindet sich dabei noch im wissenschaftlich-technischen Grundstadium, da
eine Plasmazundung bislang noch nicht demonstriert werden konnte /9/.

Die aufwendigen Arbeiten werden in internationaler Zusammenarbeit
vorangetrieben /10/. Fur das européische Projekt NET (Next European Torus)
werden innerhalb der europaischen Gemeinschaft die Arbeiten koordiniert /11/.
Die unterschiedlichen Reaktorkonzepte, Blanketstudien sowie die verschiedenen
Werkstoffe und deren Beanspruchungsformen werfen unterschiedliche Fragen
auf. Um einen Uberblick zu bekommen, wird im folgenden auf die
Fragenkomplexe ndhereingegangen.

21 Grundlagen der Fusion

Die physikalischen Grundlagen der Kernfusion bestimmen die Prinzipien der
Anlagen zur Energiegewinnung. Im Gegensatz zur Kernspaltung (Spaltung
schwerer Kerne) verschmelzen bei der Kernfusion zwei leichte Kerne. Bei dieser
Reaktion wird kinetische Energie oder auch elektromagnetische Strahlung (y-
Strahlung) freigesetzt.

Der Helium-4-Kern (4He, a-Teilchen) weist eine sehr groBe Bindungsenergie auf.
Dies bewirkt eine hohe Energiefreisetzung, wenn er durch eine Kernver-
schmelzung gebildet wird. Die wichtigste Reaktion, die zu einem 4He fuhrt,
verwendet die Wasserstoffisotope 2H (Deuterium) und 3H (Tritium). Diese D-T-
Reaktion verlauft nach folgender Reaktionsgleichung:

D+T - 4He (3,517 MeV) + n(14,069 MeV) (2.1)

Die Zahlenangaben in Klammern bedeuten die freigesetzte Energie. Die
gesamte Reaktionsenergie belduft sich somit auf 17,586 MeV.

Fir die Fusion der Kerne ist die Wechselwirkungsenergie U von Bedeutung, die
eine Funktion des gegenseitigen Abstandes der Kerne ist. Sie wachst mit
abnehmendem Abstand, weil die elektrostatische abstoBende Wechselwirkung
(Coulomb-Kraft) zunimmt. Verringert sich der Abstand weiter, Gberwiegen die



Kernkrafte. Die Kerne bewegen sich unter einer anziehenden Kraft aufeinander
zu. Damit die Kerne diesen Coulombwall Uberwinden kdnnen, benétigen sie
eine hohe Energie in Form von kinetischer Energie (10-100 keV). Dies bedeutet
nach derBeziehung,

1keV = 10 Mlio K (2.2)

daB die Temperaturen im Bereich 108-109 K liegen mussen. Erschwert werden die
Zusammenhéange im Plasma dadurch, daB3 nicht alle Kerne, die den Coulombwall
Uberwunden haben, einen FusionstoB ausfuhren. Dieser tritt nur mit einer
relativen Haufigkeit auf und ist abhangig von der mittleren Plasmadichte und
der EinschluBzeit. Um den Fusionsprozef zahlenméaBig definieren zu kdnnen,
hat man Reaktionsparameter und Leistungsdichten berechnet. Aus diesen
Berechnungen geht hervor, daf3 die D-T-Reaktion gegentiiber den unten aufge-
fihrten ebenfalls moglichen Fusionsreaktionen (Gl. (2.3)-(2.6)) die besten Werte
bei den niedrigsten Temperaturen erreicht. Dies ist ein wesentlicher Grund
dafir, daBB man glaubt, ein zindféhiges Plasma zunachst nur Uber eine D-T-
Reaktion realisieren zu kdnnen. Die weiteren Fusionsreaktionen sind:

D+D 5 3He (0,817 MeV) + n (2,450 MeV) (2.3)
D+D - T(1,008 MeV) + p (3,024 MeV) (2.4)
D +3He - 4He (3,670 MeV) + p (14,681 MeV) (2.5)
p+11B 5 34He (3-2,888 MeV) (2.6)

An den Reaktionen (2.4) - (2.6) ist vorteilhaft, daB als Reaktionsprodukte keine
Neutronen entstehen, sondern nur elektrisch geladene Kerne. thre kinetische
Energie kann man mit hohem Wirkungsgrad durch Abbremsung in einem
Magnetfeld direkt in elektrische Energie umwandeln.

Als wesentlicher Nachteil der D-T-Reaktion (Gl. (2.1)) ist der notwendige Einsatz
von Tritium zu bewerten. Tritium ist namlich in der Natur nicht als natdrliches
Element vorhanden. Es mufl daher in dem Fusionsreaktor aus Lithium nach
folgenden Reaktionenerbritet werden /12, 13/:

7Li+n->4He + T + n'-2,47 MeV (2.7)
6li + n' > 4He + T + 4,78 MeV (n' = langsames Neutron) (2.8)



Fir D-T-Reaktionen sind verschiedene Reaktortypen entwickelt worden.
Entsprechend dem PlasmaeinschluBverfahren unterscheidet man zwischen
Reaktoren mit Tragheitseinschiuf8 und Reaktoren mit magnetischem Einschluf3.
Da Reaktionen mit einem magnetischen EinschluBverfahren eine groBere
Bedeutung erlangt haben, wird im anschlieBenden Kapitel anhand des
Tokamakreaktors naher auf dieses Funktionsprinzip eingegangen.

2.1.1 Der Tokamak-Reaktor

Beim magnetischen EinschluBverfahren bieten sich drei Konzepte an: Die
Spiegelmaschine, der Stellerator und der Tokamak. Die Spiegelmaschine /14, 15/
und der Stellerator /16-18/ kénnen im Dauerbetrieb gefahren werden. Dadurch
unterliegen die Komponenten nicht den zyklischen Belastungen, wie sie bei
einem Tokamak bedingt durch den Pulsbetrieb auftreten. Ein weiterer Vorteil ist
die weniger komplizierte Anordnung der Komponenten. Der Tokamakreaktor
ist jedoch plasmaphysikalisch am weitesten entwickelt. Daher ist seine technische
Realisierung vor der anderer Reaktortypen zu erwarten.

Bei einem Tokamak erfolgt der Plasmaeinschiuf3 Uber ein magnetisches
EinschluBverfahren (vgl. Abb. 2.1). So erzeugen die Priméarspulen ein poloidales
und die Hauptfeldspulen ein toroidales Magnetfeld. in dem Plasma fliet ein
elektrischer Strom mit einem eigenen Magnetfeld, das in Form konzentrischer
Kreise das Plasma durchlauft. Durch diese Anordnung verschiedener Magnet-
felder, die zueinander senkrecht stehen und sich zu einem resultierenden Feld
addieren, wird in einem Tokamak der erforderliche PlasmaeinschiuB bewirkt.

Aber auch bei diesen am weitesten entwickelten Reaktorkonzept sind die
plasmaphysikalischen Vorgange noch nicht vollkommen geklart. Als wesent-
licher Nachteil ist das Auftreten einer Abbruchinstabilitdt zu nennen, wobei der
Plasmastrom plotzlich abreit und der PlasmaeinschluB damit unterbrochen
wird. Zudem kann der Tokamak nur in gepulster Form (standige Neuzindung
des Plasmas) betrieben werden, wodurch die Komponenten zusatzlich einer
Ermidungsbeanspruchung ausgesetzt werden. Als problematisch wird ebenfalls
die kompakte und verkettete Spulenanordnung bei Wartungs- und Reparatur-
arbeiten angesehen /19, 20/.

Das Fusionstechnologieprogramm der Europdischen Gemeinschaft hat zum Ziel,
in drei Entwicklungsschritten aufzuzeigen, daB die Fusionstechnologie physika-
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Abb. 2.1: Wirkungsweise des magnetischen Einschlusses in einem
Tokamak /13/

lisch und technisch machbar ist. Die einzelnen Schritte und ihre Zielsetzungen
sind:

- JET (Joint European Torus): Losung der physikalischen Probleme; momentan
weltgroBter Torus

- NET (Next European Torus): Erzeugung eines brennenden Plasmas,
Erprobung von Blanketmodulen und Bestatigung der Auslegungsdaten der
einzelnen Komponenten; Inbetriebnahme ist fir das Jahr 2000 geplant

- DEMO (Demonstration Fusion Reactor): vollstandige Bestdtigung der
Energiegewinnung durch Kernverschmelzung, aber ohne einen Wirtschaft-
lichkeitsnachweis /21-23/.

Somit ist NET der nachste grof3e Meilenstein. Abb. 2.2 zeigt den geplanten
Aufbau dieses Reaktors. Alle Forschungs- und Entwicklungsarbeiten richten sich
an den festgelegten Auslegungsdaten aus/24, 25/.

Von besonderem Interesse fur die vorliegende Arbeit sind die verschiedenen
Blanket-Konzepte, die unterschiedlichen Blanketmaterialien und Strukturwerk-
stoffe sowie die Materialbelastungen, die in den folgenden Kapiteln vor dem
Hintergrund NET beschrieben werden /26/.



Abb. 2.2: Schematischer Uberblick iber die Hauptkomponenten
der europaischen Entwicklungsstufe NET /22/

1 Innere Poloidalfeldspulen 7 aktive Richtfeldspule
2 Blanket 8 Toroidalfeldspulen
3 Plasma 9 Erste Wand
4 Abschirmung 10 Divertorplatten
5 Pumpstutzen 11 AuBlere Poloidalfeldspulen
6 Kryostat
2.2 Die verschiedenen Blanketkonzepte

Der Aufbau von Brutblankets wird durch die Wahl des Brutmaterials, das als
feste oder flussige Phase vorliegen kann, bestimmt. Fir beide
Lésungsmoglichkeiten bieten sich verschiedene feste oder flussige Brutstoffe an.
Dazu kommen noch unterschiedlich kombinierbare Strukturwerkstoffe und
Kdhimittel. Somit hatte man im Anfangsstadium viele Auswahimoglichkeiten.
Die “blanket comparison and selection study” /27/, eine kompakte und



zusammenfassende US-Studie Uber Auslegungs- und Entwicklungsstand von
Fusionsreaktorblankets, gibt einen Uberblick und eine Bewertung von
Konzepten, die in einem Tokamak oder einer Spiegelmaschine mit D-T-Reaktion
anwendbar sind. ‘

2.2.1 Die Aufgabe des Blankets

Im Blanket wird die Energie der Neutronen in Warme umgewandelt und
abgefuhrt. AuBerdem wird Tritium erbritet, um die D-T-Reaktion mit Brennstoff
versorgen zu kénnen.

Die D-T-Reaktion (Gl. (2.1)) setzt ein Neutron mit einer kinetischen Energie von
14,1 MeV frei. Dieses fliegt aus dem Plasma durch die erste Wand und muB3 im
Blanket abgebremst werden. Bei der Abbremsung wird Warmeenergie frei. Dies
erfolgt durch elastische St6Be mit Atomkernen im Blanket. Die Warmeenergie
wird schlieBlich uber einen Warmetauscher einem Generator zur Stromer-
zeugung zugefuhrt.

Um den Verbrennungsvergang aufrechtzuerhalten, muf3 dem Plasma standig
Deuterium und Tritium zugefihrt werden. Tritium muf durch Kernreaktionen
erzeugt werden. Dieser Vorgang findet im Blanket statt, und erfolgt durch die
Reaktion eines Neutrons mit einem 7Li und einem 6Li-Isotop (Gl. (2.7) und (2.8)).
Die eutektische Pb-17Li-Legierung weist eine zu geringe Lithium-Konzentration
auf, die eine ausreichende Brutrate nicht gewahrleisten kann. Doch tritt im Blei
eine Neutronenvervielfachung auf: es wird ein Neutron eingefangen und zwei
emittiert ((n, 2n)-Reaktion). Dieser Effekt kompensiert den Nachteil des geringen
Lithiumanteils. Da die beiden emittierten Neutronen eine niedrigere Energie
besitzen, wird im Fall des Pb-17Li nur Gber die Reaktionsgleichung (2.8) Tritium
erbritet. Das erbritete Tritium muf3 aus dem Blanketmaterial extrahiert,
gereinigt und wieder der Plasmareaktion zugefihrt werden.

Die Wahl des Blanketkonzeptes, der Strukturwerkstoffe und der Blanketma-
terialien wird daran ausgerichtet, wie gut sich die gestellten Aufgaben l6sen
lassen. Entspreznend einer Vielzahl von Bewertungskriterien istim Laufe der Zeit
eine groB3e Anzahl von flissigen und festen Blanketmaterialien zur Diskussion
gestellt worden /27/, deren Umfang im Rahmen der europaischen Studien zu NET
schon reduziert wurde /28,29/. Entsprechend der Thematik der vorliegenden
Arbeit sind nur die Flissigmetallblankets relevant.



2.2.2  DieFlussigmetallblankets
Als flussige Brutstoffe sind

- die Flussigmetalle: (Li und Pb-17Li) und
- die erschmolzenen Salze wie FLiBe (LiF + BeF) oder wassrige
Lithiumsalzlésungen einsetzbar /30, 31/.

Die wesentlichen Vorteile der Flissigmetallblankets gegentber den Blankets mit
festen Brutstoffen liegen in der Méglichkeit, das flussige Brutmaterial umzu-
pumpen, wodurch eine Tritiumextraktion sowie Fill- und Austauschvorgénge
erleichtert werden, in der hohen thermischen Leitfdhigkeit und in der relativ
einfachen Herstellungsweise.

Nachteile entstehen insbesondere durch Korrosion und Reaktionen mit Wasser
oder der Atmosphare. Zudem wird eine Mindest-Betriebstemperatur durch den
jeweiligen Schmelzpunkt des Flissigmetalls vorgeschrieben.

Fur die Realisierung von Flassigmetallblankets sind ebenfalls unterschiedliche
Konzepte erarbeitet worden, die nach Artder Kihlung unterteilt werden in:

- selbstgekthlte Blankets /32/
- Wasser-gekihlte Blankets /33, 34/und
- Helium-gekihlte Blankets /35/.

Beim selbstgekiuhiten Blanket (Abb. 2.3) Ubernimmt das FlUssigmetall zwei
Aufgaben gleichzeitig: Erbriten von Tritium und Kihlung. Die Vorteile dieses
Konzeptes liegen in einem geringeren konstruktiven Aufwand. Ein nicht zu
unterschatzendes Problem sind jedoch die magneto-hydrodynamischen
Druckverluste (MHD). Diese resultieren aus der Wechselwirkung zwischen dem
starken Magnetfeld und der Flussigmetallstromung. Durch eine spezielle
Stromungsfihrung und den Einsatz von isolierenden Stromungskanaleinsatzen
kann der MHD-Effekt weitgehend beherrscht werden. Die Verwendung von
Beryllium als Neutronenvervielfacher eribrigt ein zusatzliches Blanket, um eine
ausreichende Brutrate zu erreichen /32/.
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Abb. 2.3: Schnittdarstellung eines selbstgekihlten Blankets /31/

® Torusachse ® Blanket

@ Innere Poloidalfeldspulen @ Neutronenabschirmung
® Aul3ere Poloidalfeldspulen Toroidalfeldspulen

@ Pb-17Li-Ein/Auslal ® Pumpstutzen

® Plasmabrennraum

Beim wassergekihlten Blanket (Abb. 2.4) wird das Flissigmetall nur mit geringer
Stromungsgeschwindigkeit umgewalzt, da es keinen Warmetransport uUber-
nehmen muf. Das Problem des MHD-Effektes entféllt daher weitgehend. Dafir
erfordern die komplexen Rohrstrukturen allerdings einen héheren konstruk-
tiven Aufwand und stellen durch die Vielzah! der Schweif3verbindungen ein
hohes Versagensrisiko dar. Zudem kann die Effizienz der Tritiumextraktion
durch Permeationsverluste ins Kihlwasser herabgesetzt werden /34/.
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Abb. 2.4: Wassergekuhltes Flussigmetallblanket
a) Gesamtiuberblick
b) Detail eines Blanketsegments /23/

Die Heliumkihlung stellt einen weiteren Entwicklungsschritt dar und ist fir den
DEMO-Reaktor gedacht. Damit 148t sich die thermische Energie effizienter in
elektrische umwandeln, und zudem ist das Problem des Wasserkihlrohrbruches
umgangen.

2.3 Die im Blanketbereich in Betracht kommenden Strukturwerkstoffe

Aus den Erfahrungen beim Bau von Spaltreaktoren haben sich drei Werk-
stoffgruppen, die austenitischen Stahle, die ferritisch-martensitischen Stéahle und
die Vanadin-Basis-Legierungen, als besondersinteressant erwiesen.

In letzter Zeit finden "low activation materials”(LAM) Beachtung. Hierzu kénnen
Werkstoffe aus allen drei obengenannten Gruppen gehdren, wenn sie die
Anforderungen hinsichtlich einer niedrigen Aktivierbarkeit erfullen.

2.3.1 Austenitische Werkstoffe

Fur diese Werkstoffgruppe existieren die meisten experimentellen Daten, da sie
schon fir die Spaltreaktoren in groBem Umfang auf die relevanten Eigen-
schaften (Strahlenschadigung, Festigkeit, Duktilitat, Korrosionsbestdndigkeit
u.a.) hin gepruft worden sind. Sie werden daher meist als Referenzwerkstoffe
herangezogen /36/. In den USA und in Japan erprobt man den PCA /37/ und in
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Europa (NET) den 316L /38/, deren chemische Zusammensetzung Tab. 2.1 zu
entnehmen ist.

C Si Ti Cr Mn Ni Mo
PCA 0,05 0,5 0,3 14 2 16 2
316L 0,03 0.8 0.05 17 2 12,5 2,5

Tab.: 2.1:  Chemische Zusammensetzung der austenitischen
Werkstoffe PCA und 316L; die Zahlenangabensind in
Masse-%

Gesicherte Herstellungs- und Verarbeitungsverfahren sowie zahlreiche
Datenblatter Uber physikalische, thermische und mechanische Eigenschaften
zeichnen diese Werkstoffgruppe aus. Eine hohe Duktilitdt unter verschiedenen
mechanischen Beanspruchungsformen und eine akzeptable Schwellneigung
unter Bestrahlung sind weitere Vorteile.

Besonders nachteilig sind eine hohe thermische Ausdehnung und eine hohe
Aktivierungsrate. Bedingt durch die niedrige thermische Leitfahigkeit weisen die
Austenite nur einen eingeschréankten Temperatureinsatzbereich unter
Bestrahlung auf, da die thermischen Oberflachen- und Volumenbelastungen
nichtin ausreichender Farm abgebaut werden kénnen /36, 38, 39/. Zudem haben
Korrosionsversuche in flissigem Pb-17Li aufgezeigt, daf3 diese Werkstoffgruppe
fur einen Einsatz in diesem Blanketmaterial oberhalb 450°C ungeeignet ist (vgl.
Kap.5.2.1).

2.3.2 Ferritisch-martensitische Werkstoffe

Auch diese Werkstoffgruppe weist eine grof3e Zahl von Stéhlen auf, die intensiv
untersucht worden sind und die sich in der Praxis bewéhrt haben. In der
Nukleartechnik finden Stéhle mit unterschiedlichen Cr-Gehalten Einsatz. So gilt
vorrangig das Interesse in den USA den 2 1/4% Cr-Stéhlen /40/ und in Japan den
9% Cr-Stahlen /41/. Tab. 2.2 gibt einen Uberblick Gber die méglichen 12 % Cr-
Stahle, ihre Zusammensetzung und ihr Herkunftsiand /42/.

Gegenuber den Austeniten besitzen diese Werkstoffe hohere Festigkeitswerte
bei Temperaturen = 500°C, eine bessere Kompatibilitat mit flissigem Pb-17Li
und eine verminderte Schwellneigung. Weitere Vorteile liegen in einem
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Wt. %
Werkstoff- Hersteller-
Stahltyp
nummer land
C Si Mn Cr N1 Mo \ Nb Sonst.
12%Cr Fl 0,10 0,18 0.41 12,10 0,49 U.K.
12%Cr-Mo 1KH12M252 0,15 1.8 0,4 12,70 0,20 1.60 ‘ USSR,
12%Cr-Mo-V FV607 0,13 0,40 0,77 11,16 0,62 0,89 0,32 U.K.
CRM-12 0,19 0,45 0,54 | 11,80 0,96 0,30 U.K.
1.4923 0,21 0,37 0,50 | 11,20 | 0,42 0,83 0,21 B.R.D.
HT9 0,20 0,38 0,59 | 11,95 0,62 0,99 0,30 0,52wW US.A.
124 Cr-Mo-V-Nb Fvaag 0,10 0.46 0,86 | 10,70 | 0,65 0,60 0,14 0,26 U.K.
EM12 0,10 0,30 0,75 11,9 1,70 0,25 F.
EM12 0,19 0,33 0,61 10,4 0,90 0,53 0,36 F.
1.4914 0,11 0.45 0,35 11,3 0,70 0,50 0,30 0.25 00078 B.RD.
0,0029N

Tab. 2.2: Verschiedene 12% Cr-Stahle /44/

ausgeglichenen thermischen Verhalten (geringe Warmedehnung bei guter
Warmeleitung) und einer geringeren Tendenz zur Heliumversprodung /43-45/.

Das Auftreten einer DuktiI-Sprbd—Ubergangs-Temperatur (DBTT), schlechte
Schwei3barkeit (Warmebehandlung) und eingeschrankte mechanische Eigen-
schaften unter Bestrahlung (Verfestigung des Gefliges) werfen beachtenswerte
Probleme auf /39, 46, 47/.

2.3.3  Vanadin-Basis-Legierungen

Diese Gruppe von Legierungen ist fur den Einsatz in Flissigmetall-gekihlten
Reaktoren entwickelt worden. Neuerdings wird die Anwendung in Fusionsreak-
toren in Betracht gezogen /48-50/.

In den USA hat man besonderes Augenmerk auf diese Legierungen gerichtet.
Untersuchungen zeigten, daf3 die Legierungen der Zusammensetzung V15Cr1Si
und V-9Cr-3.3Fe-1.22r-0,054C (VANSTAR) sehr geeignet sind /51, 52/. In Europa
wird die fur den Schnellbriter entwickelte Legierung V3Ti1Si untersucht.

Die besondere Attraktivitdt der V-Legierungen liegt in den ginstigen
Bestrahlungseigenschaften, der geringen Hochtemperaturversprodung und
Aktivierung (vgl. Kap. 2.3.4). Hinzu kommen hohe Festigkeitswerte in einem
Temperaturbereich zwischen 600-650°C, sehr gute thermophysikalische
Eigenschaften (hohe thermische Leitfdhigkeit und niedriger thermischer
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Ausdehnungskoeffizient) und gute Korrosionsbestandigkeit gegentber Flissig-
metallen.

Zur Herstellung und Verarbeitung (insbesondere Schwei3barkeit) sowie zu den
mechanischen Eigenschaften liegen noch relativ wenige Erfahrungen vor. Die
Reaktivitat mit oxidierenden Gasen und Wasserstoff ist ebenfalls als groBer
Nachteil zu nennen /50-52/.

2.3.4  Niedrig aktivierbare Werkstoffe

In diese Gruppe sind solche Werkstoffe (Low Activation Materials, LAM)
einzugliedern, deren Aktivierung durch Kernreaktionen zum einen schnell
abklingt, die aber auch zum anderen keine toxischen Isotope entwickeln. Die
Beachtung beider Punkte ist wichtig, da die Verbesserung des einen auf Kosten
des anderen gehen kann, so daB hinsichtlich des Abklingverhaltens ein LAM
vorliegen kann, in dem durchaus toxische Radionuklide enthalten sein konnen.

Durch das gunstige Abklingverhalten kann eine Handhabung von eingesetzten
Komponenten, eine Wiederaufarbeitung und eine Abfallbeseitigung schneller
und risikoloser durchgefiuhrt werden /53/.

Bei der Herstellung von LAM's sollten Legierungselemente wie V, Cr, Mn und Fe
und in begrenzter Konzentration Si, Ti, Ta, W verwendet werden. Dagegen
mussen Elemente wie Ag, Tb, Ho, Bi, Nb, Mo, Ni vermieden werden, da sie das
Abklingverhalten nachteilig beeinflussen.

Betrachtet man die obengenannten Legierungselemente und ihre Einordnung,
so stellt man fest, daB die Vanadin-Basis-Legierungen bei guter Reinheit der
Ausgangsstoffe als LAM eingestuft werden kénnen. Bei den Stédhlen dagegen
mufB man die Legierungselemente Ni, Mo, Nb durch andere ersetzen.

Bei den austenitischen Stdhlen wird Ni durch Mn ersetzt. Dabei gilt es zu
beachten. daB Mn kein so guter Austenitstabilisator wie Ni ist. Als Beispiel ist hier
zunennen: Fe-15Mn-(5-15)Cr und Fe-30Mn-(0-10)Cr /54/.

Bei den ferritisch-martensitischen Stdhlen missen die Legierungselemente Mo,
Nb aber auch Ni, Cu und N reduziert werden (= 0,01 %). Mo wird durch W und
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Nb durch Ta ersetzt. Dariberhinaus wird vermehrt V zugesetzt. Beispiele hierfar
sind 9Cr-2WV, 9Cr-2WVTa oder 12Cr-2WV /55,56/.

2.4 Die Beanspruchungsformen der Strukturen im Blanketbereich

Zum Blanketbereich gehdren neben dem eigentlichen Blanket unter anderem
die erste Wand, der Divertor und der Schutzschild. Es missen hier verschiedene
Anforderungen unter dem EinfluB von Strahlung, TeilchenbeschuB, starken
magnetischen Feldern und thermischen, chemischen sowie mechanischen
Belastungen erfillt werden. Aus Sicherheitsgrinden ist die Konstruktion und
Dimensionierung der ersten Wand und der Blanketstrukturen besonders wichtig.

Die erste Wand ist die Struktur, die die unterschiedlichsten und intensivsten
Beanspruchungen zu ertragen hat /57/. Von der Plasmaseite her ist das Material
geladenen Teilchen niedriger und mittlerer Energie (Plasmateilchen) und
hochenergetischen Neutronen ausgesetzt. Diese bewirken je nach Energieinhait
in dem Werkstoff Oberflachen- oder Volumeneffekte. Diese mikroskopischen
Effekte kénnen dann zu makroskopischen Anderungen der Werkstoffeigen-
schaften fihren /58/.

Unter Oberflacheneffekten sind die Vorgange Zerstdubung, Blasenbildung und
Warmeschock zu verstehen. Die Volumeneffekte wie Leerstellenbildung und
Transmutationen werden durch die energiereichen Neutronen, die das Material
durchdringen, verursacht. Als sekundére Volumeneffekte sind in diesem
Zusammenhang das Schwellen, die Materialh&rtung und -versprédung sowie das
bestrahlungsinduzierte Kriechen zu nennen /59/. Diese Volumeneffekte
induzieren im Material Spannungszustdnde, die von den zyklischen Tempe-
raturgradienten und den elektromagnetischen Kréften iberlagert werden/60/.

Bei der Beschreibung der Beanspruchungsformen von Strukturen im Blanket-
bereich stellt sich die Aufgabe, alle Spannungsquellen zu identifizieren und das
Materialverhalten bei Gberlagerter Strahlenschadigung und Flussigmetalleinflu3
zu untersuchen /60-62/. Auf der plasmaabgewandten Seite im Blanketbereich
findet eine Wechselwirkung zwischen Flassigmetall und den Werkstoffen der
ersten Wand sowie der Kihlkanale statt. Es konnen hier chemische Vorgange
wie Losungsangriff und Massetransport ablaufen. Diese Vorgédnge werden durch
die hohe Temperatur, die inneren Spannungen und die Strahlenschadigungen in



-16 -

starkem MaBe beglnstigt /63/. FaB3t man die geschilderten Beanspruchungen
zusammen, so mulB3 ein geeigneter Werkstoff unter folgenden Kriterien getestet
bzw. ausgewahltwerden:

1) Festigkeit und Duktilitdt bei Einsatztemperatur
2) Bestandigkeit dieser Eigenschaften

a) unterBestrahlungsbedingungen

b) in Umgebung miteinem Flussigmetall.

Die Klarung des unter Punkt 2b) angesprochenen Problemkreises hat die vor-
liegende Arbeit zum Inhalt. Die mechanischen Beanspruchungsformen werden
durch Zug-, Zeitstand-, Ermidungs- und RiBwachstumsversuche simuliert. Die
Versuche werden im Flussigmetall durchgefihrt, um den EinfluB des Blanket-
materials Pb-17Li auf die mechanischen Eigenschaften von Strukturstoffen zu
untersuchen.
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3. Der martensitische Stahl X 18 CrMoVNb 121 (1.4914)

Nachdem das Interesse der Nukleartechnik an dieser Werkstoffgruppe geweckt
worden war, wurde ein Einsatz in einem Spaltreaktor vorgesehen /64/. Im Laufe
der Zeit versuchte man, diesen Werkstoff entsprechend den nuklearen
Anforderungen zu optimieren /65, 66/. Wegen der fur den Reaktorbau
gewonnenen Erfahrungen wurde der Stahl 1.4914 als méglicher Strukturwerk-
stoff in einem Fusionsreaktor diskutiert. Zu diesem Zweck wurde im Auftrag des
KfK eine spezielle Charge mit der Chargennummer 53645 und der Bezeichnung
MANET-1 bei der Fa. Saarstahl erschmolzen. Diese Charge wurde in das Versuchs-
programm des NET-Teams aufgenommen.

3.1 Herstellung, Zusammensetzung und Warmebehandlung

Die Herstellung erfolgte nach dem SV4-Schmelzverfahren. Danach wird das
Ausgangsmaterial im Vakuuminduktionsofen erschmolzen und in einem zweiten
Schritt in einem Vakuumlichtbogenofen umgeschmolzen. Die angelieferten
Halbzeuge wurden anschlieBend in verschiedenen Warm- und Kaltumform-
vorgdngen sowie Oberflachenbehandiungen auf den endglltigen Ausgangszu-
stand des Probenrohmaterials gebracht /67/.

Die beim Hersteller und im institut durchgefihrten Analysen ergaben die
chemische Zusammensetzung, die der Tab. 3.1 zu entnehmen ist. Als Analyse-
verfahren wurde in erster Linie die Emissionsspektalanalyse mit Glimmlampe
(GDOS, vgl. Kap. 6.2) angewendet.

Waéahrend einer Warmebehandlung kénnen im Stahl so unterschiedliche Prozesse
wie Phasenumwandlungen, Bildung von Sekundarphasen, Rekristallisation u.a.
ablaufen, die entsprechende Veréanderungen der Werkstoffstruktur (KorngroBe,
Harte, Duktilitat, Ausscheidungsgrad, Versetzungsstruktur) hervorrufen kénnen
/65, 68/. Fur den vorliegenden Werkstoff sollte eine Warmebehandlung
gefunden werden, die ein deltaferritfreies und homogenes Martensitgefiige mit
einer Primaraustenit-KorngréBe von ungefdhr 40 pm zur Folge hat. Besonderes
Augenmerk wurde auf die Unterdrickung des Deltaferrits gelegt. Deltaferrit
fordert namlich durch seinen hoheren C-Gehalt beim Anlassen
Karbidausscheidungen entlang der Phasengrenzen. Diese kdnnen bei mechani-
scher Beanspruchung als Keime fiur erleichterte RiBbildung wirken, so daf3 ein
schnellerer RiBBfortschritt entlang der Primaraustenit-Korngrenzen erfolgt. Dar-
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NET-Charge MANET-1 Tab. 3.1: Chemische Zusammen-
setzung des Stahles
Hersteller Institut X 18CrMoVNDb 12 1
c 0.13 0.146 (1.4914) nach Analysen
. ' ' des Hersteller und des
Si 0,37 0,35 :
Institut-Labors
Mn 0,82 0,76
0,005 0,003

S 0,004 0,005

Cr 10,6 10,85

Ni 0,87 0,97
Mo 0,77 0,79

V 0,22 0,20

Nb 0,16 0,153

Al 0,054 -

B 0,0085 -

N 0,02 -

Co 0,01 0,001

Cu 0,015 0,005

Ti - 0,007

Zr 0,053 -

Gberhinaus bewirkt ein Deltaferritanteil eine deutliche Erhéhung der DBT-
Temperatur /67/.

Aus dem Zeit-Temperatur-Umwandlungs- (ZTU)-Schaubild (Abb. 3.1) kénnen fur
den Werkstoff folgende Umwandlungspunkte entnommen werden:

Acib: 790°C; Act1e: 870°C; My: 310°C; My: 155°C.

Man erkennt daraus, daf3 erst bei sehr langsamen Abklhlgeschwindigkeiten
(<0,2°C/min) der Bereich der Perlitbildung erreicht werden kann. Somit sind an
die Abkuhlgeschwindigkeiten keine besonderen Anforderungen zu stellen, da
man bei Luftabkihlung eine Abkuhlgeschwindigkeit von A = 1,0 erreicht. Der
Wert A ist die Zeit in Sekunden multipliziert mit 0,01, die fur die Abkuhlung
zwischen 800 und 500°C bendtigt wird. Weiterhin ist bemerkenswert, daf3 sich
der Bereich der einsetzenden Karbidausscheidungen bis zu Werten von A = 0,3
erstreckt. Somit hat man schon nach dem Austenitisieren eine erste Belegung der
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Abb. 3.1: Kontinuierliches ZTU-Schaubild des 1.4914 (MANET-

1); Austenitisierung 1075°C; A + K = Austenit- und
Karbidbereich; P = Perlitbildungs-bereich;

Ms: = Beginn der Martensitbildung;

M = Martensitbereich; A = Abkihlungsparameter
/69/.

Korngrenzen mit Karbidausscheidungen vorliegen. (Bezlglich weiterer Anmer-
kung zum Ausscheidungsverhalten und der sich daraus ergebenden Struktur
siehe Kap. 3.2).

Abb. 3.2 gibt AufschluB tber die Abhangigkeit der Harte von der Hartetem-
peratur. Danach wird das Maximum oberhalb von 950°C erreicht und bleibt bei
weiterer Steigerung der Hartetemperatur bei dem konstanten Wert von HV30 =
400-420. KorngroBenbestimmungen ergaben, daB bei 1075°C ein feines Korn
(KorngréBe 15-25 um entsprechend ASTM 8-9) entsteht. Diese Temperatur
wurde als Austenitisierungs-(Harte-)temperatur festgelegt, zumal von der An-
laBglihung kein EinfluB auf die KorngréBe zu erwarten ist. ‘

Aus dem AnlaBBverhalten (Abb. 3.3 und 3.4) ist zu entnehmen, dafB3 in dem
Temperaturbereich zwischen 700-750°C ein Vergitungszustand erzielt wird, bei
dem Festigkeit und Duktilitdt in einem guten Verhaltnis zueinander stehen. Der
starke Abfall der Harte bei einer Temperatur > 550°C ist damit zu erklaren, daf3
die hohe Versetzungsdichte, die aus der schlagartigen Martensitbildung
herrihrt, in der Lattenstruktur des Gefuges durch Erholung nachhaltig abgebaut
wird. Aus all diesen Erfahrungen wurde fir den Werkstoff eine Warmebe-
handlung festgelegt, die Tab. 3.2 zu entnehmen ist.
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Abb.3.2: Harte des 1.4914 (MANET-1) in
Abhéngigkeit von der Harte-
temperatur /69/.
. . Abkuhlge-
Schritt Glihung Temperatur Dauer schwindigkeit
1 Normal- 950°C 2h < 30 K/min
2 Austenitisierungs- 1075°C 0,5h < 30 K/min
3 Anlaf3- 750°C 2h < 15 K/min
Tab. 3.2: Warmebehandlungsschritte fur den Werkstoff 1.4914 (MANET-1);

die AbkGhlung erfolgt jeweils bis RT
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Abb. 3.3: Harte des 1.4914 (MANET-1) als Funktion der
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Abb. 3.4:

Verlauf von Festigkeit und
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Rpo,2: 0,2%-Streckgrenze
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Der Vergitungsbehandlung wurde eine Normalglihung vorgeschaltet, die
oberhalb der a-y Umwandlungstemperatur liegt. Damit wird ein stabiles,
gleichméBiges und feinkérniges Geflige erzielt. Dariberhinaus wird stets die
Bildung von Deltaferrit verhindert /70/.

3.2 Struktur und Eigenschaften

Abb. 3.5 zeigt eine TEM-Aufnahme des Gefliges nach der Austenitisierung bei
1075°C, 1/2 h. Man sieht deutlich die Lattenstruktur des Martensits, die eine
starke Bindelung innerhalb des Austenitkorns aufweist. Zudem erkennt man die
aus der schlagartigen Martensitbildung herrihrende hohe Versetzungsdichte.

Zusatzliche chemische Analysen der Ausscheidungen anhand von Extraktions-
replikas ergaben, daB nach dem Abschrecken Priméarkarbide aus der Schmelze
des Typs MX und Sekundarphasen aus dem Abschreckvorgang der Typen M3 X,
M3 X, M23Ce und M7C3 vorliegen. Tab. 3.3 charakterisiert diese Phasen néher.

Nach der AnlaBglihung bei 750°C / 2 h ergeben sich in dem Gefuge entschei-
dende Verdnderungen, die kontinuierlich mit steigender Temperatur und
nachhaltig ab 600°C einsetzen (vgl. Abb. 3.3). Es findet eine sehr starke Bildung
von M3»3Cg-Ausscheidungen statt (Abb. 3.6). Diese Korngrenzenbelegung erfolgt
nun in derart starkem Umfang, daB man kaum noch die Lattengrenzen von den
ehemaligen Austenitkorngrenzen unterscheiden kann (Abb. 3.7). Dieser
Vorgang ist vorrangig von einer Fe-Cr-Mobilitét gepragt, die bis zu
Temperaturen von 800°C festzustellen ist /71/. Gleichzeitig 16st sich die M2X-
Phase auf. Es erfolgt eine starke Abnahme der Versetzungen in der
Lattenstruktur. Bei dieser hohen AnlaBtemperatur von 750°C treten somit starke
Erholungseffekte im gesamten Geflge auf, deren Ausmaf3 damit zu begriinden
ist, daB man sehr nahe der A¢1-Temperatur (a-y-Umwandlung) ist /72/.
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Abb.3.5:  Mikrostruktur des Stahles 1.4914 nach einer Austenitisierungs-
glihung bei 1075°C/ 1/2 h

Typ Bestandteile Bezeichnung Ausstfgﬁeiidcnngs-
MX Nb, Zr; C,N Nb (C, N); Zr(C, N) Matrix
M2X Cr, Fe, Mo; C,N (Fe,Cr, Mo)2C, N Latten
M3X Fe; C Fe3C Saumbereich
M23Cg Cr,Fe, Mo, V; C (Cr, Fe, Mo, V)23 Cs Korngrenzen
M7C3 Cr, Fe; C (Cr, Fe)7 Cg Korngrenzen
Tabelle 3.3:

Die verschiedenen Ausscheidungstypen, ihre Bestandteile und

Ausscheidungsbereiche im Gefluge des Stahles 1.4914 nach der
Austenitisierung.
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Abb.3.6:  M33Cg Ausscheidung an einer Korngrenze des Werkstoffes
1.4914

© g
® % >3
S A A

Y% 0,5um ——

b

Abb. 3.7: Mikrogefige des Stahles 1.4914 nach der vollstandigen
Vergitungsbehandlung: 1075°C/1/2h + 750°C/2 h
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Die homogen in der Matrix verteilten Niobkarbide und Zirkoncarbonitride
pragen nicht nur das Erscheinungsbild des Mikrogefluges sondern auch die
mechanischen Eigenschaften dieses Werkstoffes (Abb. 3.8 und 3.9). Sie stellen
eine harte fest mit der Matrix verbundene Phase dar, die die Festigkeit und den
RiBwiderstand des Gefuiges positiv beeinfluBt. In Abb. 3.8 erkennt man ein in der
Matrix eingebettetes Niobkarbid. Zudem werden die ehemalige Lattenstruktur
und die Lattenpakete in den Austenitkérnern sichtbar. Abb. 3.9 zeigt einen
metallographischen Schliff des Vergutungsgefliiges mit einem eingelagerten
Zirkoncarbonitrid. Weitere Untersuchungen haben ergeben, daB3 der Werkstoff
gefugemaBig durch die Legierungsbildung und die Warmebehandlung soweit
optimiert ist, daB die Korngrenzensegregation bei 475°C keine nachteiligen
Auswirkungen (475°C-Versprédung) beziglich des Bruchverhaltens hat /73/.

Abb.3.8 4, b:

AUGER-Mikroskopie an
warmebehandeltem
Ausgangswerkstoff 1.4914
(MANET-1)
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VergréBerung 3000:1
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Abb.3.9: Metallographie des Vergiitungsgefuges
des Stahles 1.4914 (MANET-1)
Praparation: Pikrinsdure + Salzsdure

Tabelle 3.4 faBt wesentliche Eigenschafteswerte des Stahles 1.4914 (MANET-1)
im vergiteten Zustand (970°C/2 h - 1075°C/ 1/2 - 750°C/ 2 h) zusammen.

Austenitkorngrofe 16-23 um
Harte bei RT HV30 = 240-250
Rm/Rp bei RT 850/730 MPa
300°C 730/620 MPa
550°C 430/400 MPa
E-Modul bei RT 225000 MPa
550°C 173000 MPa
Bruchdehnung RT 20%
300°C 18%
550°C 30%

Tab. 3.4: Mechanische Kennwerte des Stahles 1.4914
(MANET-1)
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4. Die eutektische Flissigmetall-Legierung Pb-17Li

Nachdem anfanglich Lithium wegen der hohen Brutrate und der guten Tritum-
loslichkeit als das ideale Brutmaterial galt, wurde dessen Einsatz wegen der
chemischen Reaktivitat mit der Zeit als bedenklich erachtet. Pb-17Li weist zwar
Nachteile bezlglich der Tritiumlaslichkeit und der hohen Dichte auf, hat aber in
Versuchen mit Luft und Wasser keine stark exothermen Reaktionen gezeigt. Aus
Sicherheitsiberlegungen heraus wird daher die Verwendung von Pb-17Li
bevorzugt untersucht /74, 75/.

4.1 Herstellung und Struktur

Die Herstellung der eutektischen Legierung Pb-17Li wird durch die metall-
kundlichen und chemischen Gegebenheiten und die Erfordernisse, ein moglichst
nicht verunreinigtes Endprodukt zu erhalten, beeinflut. Im kleinen MaBstab
(bis zu 1 kg) wurde die Legierung in eigenen Versuchen hergestellt. GroBere
Mengen wurden von der Industrie (Metallgesellschaft AG, Frankfurt) oder ent-
sprechend ausgeristeten Laboratorien (CEA de Fontenay-aux-Roses) bezogen.

4.1.1 Herstellung derLegierung Pb-17Li

Zur Herstellung der eutektischen Legierung Pb-17Li im eigenen Labor wurden
hochreine Ausgangsprodukte, Lithium von 99,94% Reinheit und Blei von
99,999% Reinheit verwendet. Die Erschmelzung der Legierung erfolgte in
inerter Atmospéahre (Argon mit Pg, = 10-6 bar und PH,0 < 10-6 bar; Py, ist nicht
genau spezifiziert, liegt bei = 10-4 bar). Lithium wurde in der Box in kleine
Sticke geschnitten und portionsweise unter stdndigem Rdhren in die
Bleischmelze eingebracht, da eine hohe ortliche Lithium-Konzentration zur
Ausscheidung von LiyPby fihrt, das bei 350-400°C nur sehr schwer in der
Schmelze gel6st werden kann /76/. Die eutektische Zusammensetzung wurde
durch Messung der Erstarrungstemperatur und durch chemische Analysen
(Bestimmung des Li-Gehaltes) kontrolliert. Metallographische Untersuchungen
zeigen ein entsprechendes eutektisches Geflige (Abb. 4.1 a,b).

Bei der Herstellung der Legierung im groBeren MafBstab wird eine Verteilung des
Lithiums im Blei durch Einbringung kleiner Mengen in Bohrungen eines Blei-
blockes erreicht. Da es trotzdem zu einer lokalen Anreicherung und der Bildung
der schwerschmelzenden Phase LiyPbz kommt, wird der Graphit-Vakuumtiegel
auf Uber 725°C erhitzt, um diese Phase im Blei zu l6sen. Dabei muf3 auch hier die
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Schmelze bewegt werden. Bei der Erstarrung kann es durch Segregation und
Gravitation aufgrund der hohen Dichte-Unterschiede der Phasen (ppp = 11,35
g/cm3; pppLi = 7,86 g/cm3 pii = 0,53 g/cm3 /76/) zu einer Anreicherung des
Lithiums in den hdheren Schichten kommen. Deshalb soliten die Barren in
horizontaler Ausrichtung erstarren. Die Zusammensetzung und der
Schmelzpunkt der angelieferten Legierung entsprachen den eutektischen
GroBen. Die Mikrostruktur zeigt ein typisches homogenes Feingefige (Abb. 4.2)

Abb.4.14a,b:

Metallographisches
Bild der Mikro-
Struktur der Pb-
17Li-Legierung; im
Labormafistab
erschmolzen
a)VergréBerung:
1:200
b)VergroBerung:
1:1000 /76/

b)
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Abb.4.2: Mikrostruktur der Pb-17Li-Legierung, die im
groBtechnischen Stil bei der Metallgesellschaft
hergestellt wurde; Vergr. 1:50/76/

4.1.2  DasBlei-Lithium-Phasendiagramm

Das Phasendiagramm (siehe Abb. 4.3), das im Detail nur noch im Bereich der
hochschmelzenden Verbindungen prazisiert worden ist, geht auf HANSEN-
ANDERKO /77/ zuriick /78/. Chemische und Réntgenbeugungsuntersuchungen
haben die kubische Phase Liz2Pbs, die hexagonale Phase Li7Pbj, das kubische
Li3Pb und das monokline LigPb3 identifiziert /79/.

Fir die bleireiche Seite des Phasendiagramms spielt vor allem die Phase LiPb eine
Rolle, da dieser Bereich ein quasi-bindres System LiPb-Pb darstelit. Das LiPb
wurde in den Modifikationen p-LiPb, der kubischen Hochtemperaturmodifi-
kation (a = 2,563 A bei 220°C), und dem p'-LiPb, rhomboedrisch (a = 3,542 A
und a = 89,5°) beschrieben /78, 79/.

In dem quasi-bindren System LiPb-Pb ist die eutektische Legierung mit 83 at-%
(99,32 Masse-%) Blei die Zusammensetzung mit dem niedrigsten Schmelzpunkt:
Tm = 235°C. Der Lithiumgehalt betragt 17 at-% (0,68 Masse-%). Das reine Blei
schmilzt bei 327°C, die intermetallische Verbindung LiPb hat den Schmelzpunkt
Tm = 482°C.
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Abb.4.3: Phasendiagramm des Systems Li-Pb /77/

41.3 Gehalt und chemische Aktivitdt des Lithiums

Die Legierungen der Metalle Blei und Lithium sind durch die Tendenz zur
Bildung stéchiometrischer intermetallischer Verbindungen gekennzeichnet und
daher Gegenstand physikalisch-chemischer Untersuchungen gewesen. Die Li-Pb
Systeme gehdren zur Klasse der Legierungen, in denen Elektronenibergang von
einer zur anderen Komponente eintreten kann und die teilweise ionische
Verbindungen aufweisen kénnen /80/. Diese Vorgange sind ausgepragt im
Konzentrationsbereich der Bildung der hochschmelzenden Verbindungen, die
demnach teilweise salzartigen Charakter besitzen.

Die feste Phase LiPb ist die mit der eutektischen Legierung sich im Gleichgewicht
befindliche Phase. Die chemische Stabilitdt des LiPb beeinfluBt die chemische
Aktivitat des Lithiums in der geschmolzenen Legierung. BUXBAUM /81/ gibt die
von ihm entwickelte Gleichung zur Berechnung der chemischen Aktivitat des

Lithiums agj an:

7000
Ina, =0,084 — —— (4.1)
¢ T

Die daraus fir Temperaturen von 523 K (250°C) und 723 K (450°C) berechneten
Werte sind in der Tabelle 4.1 aufgefihrt und mit experimentellen Werten
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verglichen. MeBwerte aus der Legierung Pb-17Li stammen von de SCHUTTER et
al. /82/ und BHAT et al. /83/. Die Berechnungen fuhrten zu Werten, die in den
Experimenten mit elektrochemischen Sonden recht gut bestdtigt wurden.
Vergleichbare Werte wurden auch in elektrochemischen Zellen mit schmelzflis-
sigem Elektrolyt (eutektische Schmelze von Li F und Li Cl) gemessen. Alle
Ergebnisse wurden auf die starke Wechselwirkung der Metalle Li und Pb
zurickgefuhrt /84/. SABOUNGI et al. /80/ haben in ahnlichen Versuchen bei 932 K
(695°C) Aktivitatskoeffizienten fur Lithium ermittelt, die mit den Werten der
Tabelle 4.1 gut Gbereinstimmen. Aus dieser Arbeit geht auch hervor, daf3 eine
UberschuBiberstabilitdt der Verbindung auch fir den Konzentrationsbereich
Pb-17Li, wenn auch abgeschwacht, vorhanden ist. Einen Beitrag der Verbin-
dungsbildung zur Mischungsenthalpie des Systems Li-Pb folgern auch PREDEL et
al. /85/ aus kalorimetrischen Untersuchungen. Die Ubereinstimmung dieser
Befunde mit MeBergebnissen des Lithiumdampfdruckes in KNUDSEN-Zellen /86/
ist sehr gut.

Temperatur aLi ETH ag;
berechnet gemessen gemessen
523 K (250°C) 1,674-10-6 1,703-10-6 0,85-10-6
723 K (450°C) 1,270-10-4 1,260-10-4 1,41-10-4
Zitat 181/ 182/ /83/

Tabelle 4.1: Chemische Aktivitat ay; des Lithiums im System Pb-17Li aus
Rechnung und Experiment

4.2 Physikalische und chemische Eigenschaften

Die Wechselwirkung der Komponenten im System Li-Pb beeinfluBt die
physikalischen und chemischen Eigenschaften derartig, so daB sie sich nicht aus
den Eigenschaften der metallischen Elemente ableiten lassen.

Die physikalischen Eigenschaften sind der Ubersichtlichkeit wegen in Tab. 4.2
zusammengefaft.

Die chemischen Eigenschaften der eutektischen Schmelze Pb-17Li werden durch
die Bildung der intermetallischen Verbindung PbLi und die dadurch bedingte
starke Herabsetzung der chemischen Aktivitdt des Lithiums bestimmt. Das



-32-

Physikal. Berechnungsgleichungim Einheit T = 508K
Eigenschaft angegebenen Temp.-Bereich T = 238°C
Spez ¢ = 0,195-9,116:106.T Jigk 0,1304
Wiarme 508K < T<B800K
Schmelzwérme AH g 33,9+0.34
Dichte pe=10,45(1-161-106T) g/cm3 9,60
508K < T < 625K
Warmeleit- A =195102+19,6:105T Wiem K 0,191
tahigkeit 508K < T <625K
elektr. per=102,3-106 +0,0426-10-6-T am 123,9-106
Widerstand S08K < T < 933K
Viskositat n = 0,187-exp (11640/R-T) m Pas T =520K
521K < T < 1000K 2,7954
Tab.4.2: Einige physikalische Eigenschaften von Pb-17Li; entnommen von

1871/

beeinfluBt auch die Reaktivitat der Legierung mit Wasser, Wasserdampf oder

Luftsauerstoff.

Die verminderte Reaktivitat 183t sich quantitativ ausdricken als freie Enthalpie
der Reaktion des Lithiums mit Wasserdampf oder Sauerstoff fir die Falle des
Vorliegens von reinem Lithium und der eutektischen Schmelze mit Gehalten von

PbLi (siehe Tab. 4.3).

Reaktionsenthalpie der Reaktionsenthalpie der
Li-Dichte Bildung von LiOH Bildungvon Li; O
Metall :
ing/cm3
Kl/g Li Klicm3 Kiig Li Kifem3
Li 0,48 31,2 15,0 43,7 21,0
Pb-17Li 0,063 19,2 11 31,6 1,8
Tab.4.3: Reaktionsenthalpie der Flissigmetalle mit Wasserdampf und Luft bei

800 K (527°C) /31/
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Die Verdliinnung des Lithiums in der Legierung bewirkt zusatzlich einen duBerst
geringen Betrag der Reaktionsenthalpie pro Volumeneinheit. Diese geringen
Werte bedeuten, dafB3 beim Zutritt von Wasserdampf oder Luft zum Pb-17Li keine
stark exothermen Reaktionen ablaufen.

Entsprechend reaktionstrage verhalt sich die Legierung gegenuber den Nicht-
metallen Stickstoff, Wasserstoff und Kohlenstoff, die mit reinem Lithium exo-
therm unter der Bildung stabiler Verbindungen reagieren.

Die Reaktionen der Schmelze mit festen Metallen sind noch weitgehend
unbekannt. Sie sind aber auf Grund der Eigenschaften der Legierung Pb-17Li
weit mehr vom Bestandteil Blei als vom Lithium, das an das Blei gebunden ist,
gepragt. Wéahrend Lithium durch die Bildung sehr stabiler ternarer Phasen auf
Korngrenzenausscheidungen und auf im Werkstoff geldste Nichtmetalle eine
extrahierende Wirkung hat, ist das in der Pb-17Li-Schmelze nicht mehr der Fall.
Blei ist in dieser Hinsicht indifferent.

421 Loslichkeit der Nichtmetalle in Pb-17Li

Die Loslichkeit der Nichtmetalle in Pb-17Li kann fir das Materialverhalten von
Bedeutung sein, da diese Elemente zwischen den Werkstoffen und dem
Flissigmetall ausgetauscht werden konnen. Festigkeit und Duktilitat der
Werkstoffe werden oft durch optimierte Konzentrationen von nichtmetallischen
Elementen bestimmt. Die Austauschvorgdnge kénnen diese Konzentrationen in
Randbereichen und der Matrix verandern. Infolgedessen kann es zu Festigkeits-
abnahmen, Duktilitatsverlusten und in extremen Fallen zur Bildung sproder
Schichten kommen.

Das Loslichkeitsverhalten der Elemente in Pb-17Li kann Gber die Konzentration ¢
definiert werden. Die in Tab. 4.4 zusammengefaB3ten Daten beziehen sich auf
den Sattigungszustand: ¢, mit i fur das geloste Element und j fir das
Lésungselement.

Die Loslichkeit von Sauerstoff wurde anhand von Berechnungen als sehr niedrig
vorausgesagt /81/. Messungen mit Sauerstoffsonden /89/ und zusétzliche
chemische Analysen /83/ haben gezeigt, daB3 die Léslichkeit von Sauerstoff in der
Pb-17Li-Schmelze noch viel geringer als nach diesen Berechnungen ist (Tab. 4.4).
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Die stark streuenden MeBwerte liegen zwischen den durch die Gl. (4.2) und (4.3)
angegebenen Grenzen:

4016
S —
log ¢, ,,, ; (uglg) = 2,945 — — (4.2)
. 6145
S — PRSI
log Coppi; (ME18) = 5,488 ~ T (4.3)

Die Loslichkeit von Wasserstoff berechnet BUXBAUM /81/ nach Gl. (4.4):

3384

log =0,6004 — —— (4.4)

%PMi
Neuere Messungen /92/ haben deutlich geringere Sattigungskonzentrationen
ausgewiesen (Tab. 4.4). Bei 723 K wurde eine relativ hohe Diffusivitat D =
1,5-10-9 m2/s gemessen /92/. Pb-17Li hat somit nur eine schwache Féahigkeit,
Wasserstoff (und somit auch Tritium) zu [6sen bzw. in Losung zu halten.

Fir die Stickstoffloslichkeit in Pb-17Li wird Gber die Konzentration von
BUXBAUM /81/folgende Berechnungsgleichung (4.5) angegeben.

s 2506
log ¢y, py,; = 2,2321 ~ - (4.5)
Diese Zahlenwerte sind durch Messungen noch nicht bestatigt worden. Es gibt
jedoch Hinweise dafir, daf3 die Loslichkeit deutlich niedriger ist als berechnet. So
haben Korrosionsversuche, bei denen die Pb-17Li-Schmelze mit einem héheren
Stickstoffpartialdruck im Gleichgewicht stand, keinen Stickstoffeffekt gezeigt
194/.

Da Kohlenstoff in Werkstoffen eine bedeutende minore Komponente ist, die fur
die Stabilitdt der Struktur ebenso wie fir die mechanischen Eigenschaften
bestimmend sein kann, kommt der Kohlenstoffchemie in dem Flussigmetall
besondere Bedeutung zu, da sie den Austausch des Elements zwischen festem
Werkstoff und flissigem Medium steuert. Jedoch gibt es bislang noch keine
gesicherten Erkenntnisse zur Kohlenstoffchemie in Pb-17Li.

Aus Versuchen zur Loslichkeit von Kohlenstoff in Lithium /94/ und Blei /95/
haben sich folgende Beziehungen fur die Sattigungskonzentrationen ergeben:



Konzentration ¢, bei Sattigung in ng/g
Nichtmetalle Quelle
T =523K T =723K T=773K

1a) Sauerstoffin Pb-17Li

€6 pbLir gerechnet 0.39 9,3 16,0 /81/

Co ppLir GEMeESSEN 1,8:10-5 2,4-10-3 4,8:10-3 189/
1b)  Sauerstoffin Pb; Copb 0,4-10-2 1,7 5,9 /90/
1c)  Sauerstoffin Li; ¢’ . 1,5 970 1760 /91/
2) Wasserstoff in Pb-17Li

¢, oL 9€rechnet 1,35-10-2 8,34:10-1 1,67 /81/

¢, ppr gEMeEssen - 4,9-10-2 - /92/
3) Stickstoff in Pb-17Li

cSN,PbU, gerechnet 2,77-10-3 5,85-10-2 9,8-10-2 181/
4a) Kohlenstoffin Li, C'c v gemMessen 8,5 214 369 /94/
4b) Kohlenstoff in Pb, C¢ pp EXtrapoliert 4,5-10-3 0,5 1,1 /95/

Tab. 4.4: Loslichkeitsdaten ausgedrickt durch Konzentration csij bei Sattigung fir die Nichtmetalle O, H, N, Cin Pb-17Li,

Li, Pb

-SE-
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26455
) B ,
log c;, , (nglg) = 5,9894 — — (4.6)
3853,4
\s - e—— ? -
log cCVPb(pg/g) = 5,0257 T (4.7)

Zahlenwerte sind Tab. 4.4 zu entnehmen. Demnach ist die L&slichkeit von
Kohlenstoff in Blei deutlich niedriger alsin Lithium.

Die Eigenschaften des Pb-17Li lassen nur den Schluf3 zu, daB die Loslichkeit des
Kohlenstoffs in der Legierung eher noch niedriger als im reinen Blei ist, da die
intermetallische Phase LiPb zur Ldslichkeit nichts beitrdgt und der Gehalt an
elementarem Blei in der Legierung nur etwa 65 at% betragt.

4272 Loslichkeit der Metalle in Pb-17Li

Da fur Pb-17Li keine Daten Uber Loslichkeit von Metallen vorliegen, muf3 auf
Ergebnisse aus Versuchen in Lithium und Blei zurickgegriffen werden. Diese
kénnen in einen tendenziellen Einblick geben und entsprechend interpretiert
werden (Tab. 4.5).

Sowohl! Blei als auch Lithium zeigen fur eine Reihe von Metallen eine
betréchtliche Loéslichkeit und bilden mit einigen von ihnen intermetallische
Verbindungen /96/. Grundsétzlich kann man davon ausgehen, dafl die
Losungstendenzen der Metalle in Lithium und Blei auch auf die eutektische
Schmelze Pb-17Li Ubertragbar sein sollten. Bislang sind ternare Systeme
allerdings noch nicht systematisch untersucht worden.

Eisen besitzt in den beiden Bestandteilen des Pb-17Li nur eine geringe
Loslichkeit. Die Loslichkeit des Eisens in Blei wird wahrscheinlich durch die
Modifikation (a-Fe, y-Fe) beeinfluBt, da die Sattigungslinien auf eine veranderte
Temperaturabhangigkeit bei etwa 900°C hindeuten /99/. Die nach Gleichung
(4.9) /99/ angegebenen Sattigungskonzentrationen erscheinen nach beobach-
teten Korrosionsgeschwindigkeiten zu klein, die nach (4.10) /100/ schon realisti-
scher. Da die intermetallische Verbindung LiPb mdglicherweise zur Lésung von
Eisen nur wenig oder gar nicht beitragt, dirfte die Loslichkeit in Pb-17Li noch
geringer sein als in Blei. Eisenbasislegierungen sind grundsatzlich als Werkstoffe
far Pb-17Li-Anlagen geeignet, wobei die Einsatztemperatur durch Léslichkeit



Sattigungskonzentration csl.J

freie Losungs-

Berechnungsgleichungen 'npg/g enthalpie Quelle
AH.o in KJ/mol
= 523K T = 723K sol 1N RYMo
w
Eisenin Lithium:
log €, = 4,5539-3084,3/T (4.8) 4,5-10-2 1,94 59 197,98/
Chrom in Lithium:
log e, = 4.746-3225/T (4.9) 3,8:102 1,93 61,4 197,98/
Nickel in Lithium:
log Coun = 6,662 - 3304,2/T {4.10) 2,2 123,6 63,7 /97,98/
Eisen (a-Fe) in Blei:
log Cpopp = 6,95-6118,3/T (4.11) 1,8-10-5 3,1-10-2 116,5 199/
log €, o = 3,63-2480,5/T (4.12) 7,8:10-2 1,6 46,1 1100/
Chrom in Blei:
logc’, ,, = 7,67-6705,5/T (4.13) 7,1-10-6 2,5-10-2 128,1 /102,103/
Nickel in Blei:
In Clipp = 2:27-1381,5/T (4.14) 430 2313 60,6 7103/

Tab.4.5: Berechnungsgleichungen und Zahlenwerte fur die Sattigungskonzentration der Metalle Eisen, Chrom und Nickel

in Lithium und Blei

_és_
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und Korrosion begrenzt sein kann.

Die Chrom-L&slichkeit ist mit der des Eisen in beiden Medien vergleichbar. Fir
die Interpretation der Lithium-Werte muf3 darauf hingewiesen werden, daf sie
far niedrige Stickstoffgehalte gelten. Erhohte Stickstoffkonzentrationen kénnen
zu sehr stark erhohten Werten fihren /101/. Die Losungsenthalpien von Cr und
Fe sind in Li sehr dhnlich. Die freie Losungsenthalpie far Crin Pb ist in /103/ sehr
hoch angegeben. Danach ergeben sich bei Temperaturen um 523-723 K sehr
niedrige Sattigungskonzentrationen, deren Richtigkeit angezweifelt werden
muB. Auch im Blei sollten die Loslichkeiten von Crund Fe ahnlich sein.

Die Loslichkeit von Nickel ist in Lithium deutlich hoher als die von Eisen und
Chrom. Messungen der Nickel-Loslichkeit in Blei wurden im Temperaturbereich
350°C-1300°C vorgenommen /103/. Die Gleichungen der Ausgleichsgeraden bzw.
Daten finden sich fur beide Flussigmetalle in Tab. 4.5. Nickel oder hoch
nickelhaltige Werkstoffe sind wegen der hohen Ldslichkeitswerte fur Einsatz-
zwecke in Pb oder Pb-17Li ungeeignet. Messungen haben ergeben, daf die
Loslichkeit von Niin Pb-17Li etwa der in Pb entspricht.

Insgesamt sind die Zahlenangaben in Tab. 4.5 durch den unzureichenden Stand
des Wissens Uber die Loslichkeit von Stahlelementen in Blei und Lithium nur
bedingt richtig. So kénnen sie die experimentell gefundene hohere Korrosivitat
des Bleis bzw. Pb-17Li gegeniber Lithium nicht vollstdndig erklaren. Dies ist
insbesondere fir das Chrom zutreffend. Ursache fir die offensichtlich zu niedrig
erhaltenen Werte sind kinetische Hemmungen durch Oxidbildung und
mangelnde Benetzung, da diese Erscheinungen bei reinen Elementen,
insbesondere Chrom, noch starker als bei Stahlen hervortreten. Somit ist eine
Ubertragbarkeit der Korrosionsdaten auf technische Legierungen nur
eingeschrankt méglich.

4.2.3  Diskussion desLdosungsvermogens von Pb-17Li

Die Messungen der Léslichkeit von Nichtmetallien in Pb-17Li, die fir Wasserstoff
und Sauerstoff vorgenommen worden sind, deuten daraufhin, daf3 die
Nichtmetalle (H, O, N, C) in der eutektischen Schmelze sehr gering l6slich sind.
Die intermetallische Phase LiPb scheint demnach nicht wesentlich zur Loslichkeit
beizutragen. Die Sattigungskonzentrationen sind unter denen in reinem Blei
anzusetzen, was fur Sauerstoff und Wasserstoff durch MeBwerte bestatigt
worden ist. Die chemische Form der geldsten Stoffe in Pb-17Li ist nicht bekannt;
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beim Kohlenstoff spricht manches fir die Losung in elementarer Form (als
Graphit). Die Gase, die mit Lithium stabile Verbindungen bilden (LiH, Li20, Li3N),
kénnten solche Verbindungen teilweise auch in der Legierung bilden, wobei die
Phase LiPb bis zu einem gewissen Grad zersetzt wirde.

Auf jeden Fall ist die Loslichkeit der Nichtmetalle so gering, daB3 sie die Wech-
selwirkung zwischen Pb-17Li und festen Werkstoffen nur sehr gering beein-
flussen dirfte. Wechselnde Gehalte an diesen Stoffen stellen daher keine sinn-
volle Parametervariation fur die Untersuchungen in dieser Arbeit dar.

Die Loslichkeit von Metallen wie Eisen, Chrom und Nickel ist in Pb-17Li bislang
nur unzureichend bestimmt worden. Ubersichten zur korrosiven Abtragung an
Stahlen lassen aber erkennen, daf3 die korrosionsbestimmende Losung in Pb-17Li
groBer sein sollte als in Lithium. Dabei ist auch fur die Léslichkeit der Uber-
gangsmetalle anzunehmen, daf3 sie im wesentlichen durch das Blei bestimmt
wird. Die intermetallische Verbindung LiPb durfte nicht dazu beitragen.
Gegenuber alteren MeBergebnissen /99, 103/ durften die von ALl KHAN /100/
gefundenen Zusammenhadnge und MeBdaten die zutreffenderen sein. Die
deutlich hoheren Loslichkeitswerte von Nickel sind groBenordnungsmaéBig
Ubereinstimmend in Li, Pb und Pb-17Li nachgewiesen worden /100, 103/. Aus
alldem geht hervor, daf3 die Kinetik der Auflésung der Metalle vom korrosiven
Charakter der Legierung Pb-17Li bestimmt wird, obwohl die Vorgénge bis zu
Temperaturen von 550°C (823 K) durch Benetzungsprobleme gehemmt werden.
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5. Stand des Wissens zum FlissigmetalleinfluB auf die mechanischen
Eigenschaften von Strukturwerkstoffen

Die Anwendung von flassigen Metallen in der Kerntechnik hat schon lange in
groBem Umfang Untersuchungen zur Vertraglichkeit von Werkstoffen mit
flussigen Metallen ausgeldst. Beim Fusionsreaktor ist man auf ein lithiumhaltiges
Flussigmetall angewiesen. Dazu wurden Versuche in Lithium oder lithium-
haltigen Legierungen notwendig, wobei man auf gleiche Werkstoffgruppen
(vgl. Kap. 2.3) und Pruftechniken wie bei den Natriumuntersuchungen
zurickgriff.

Ein Tokamak-Reaktor kann nur gepulst betrieben werden. Dementsprechend
zykliert die Temperatur zwischen einem Maximal- und einem Minimalwert.
Letzterer kann bis auf Temperaturen in der Ndhe des Schmelzpunktes des
Flassigmetalls abfallen. In diesem Temperaturbereich ist bei Vorliegen eines
Spannungszustandes im Werkstoff das Phanomen der Flissigmetallversprédung
(LME = Liquid Metal Embrittlement, siehe 5.1) zu beflirchten. Die metallphysika-
lischen Vorgénge stehen hierbei gegeniber korrosionschemischen Phanomenen
im Vordergrund. Da die Werkstoffschadigung schnell eintritt, sieht die
Priaftechnik die Durchfihrung kurzzeitiger Zugversuche vor. Die Temperaturbe-
reiche, in denen mit einer LME zu rechnen ist, liegen beim Lithium zwischen
200°C und 250°C und beim Pb-17Li zwischen 250°C und 300°C. Es wird dabei auch
von Niedertemperaturversuchen gesprochen.

Hochtemperaturversuche werden im wesentlichen bei 500°C bis 600°C
durchgefuhrt. Dieser Bereich entspricht den maximal zu erwartenden Betriebs-
temperaturen. Belastungsfreie Versuche sind reine Korrosionsversuche. Sie
werden am realistischsten im stromenden Medium eines Flissigmetallkreislaufs
vorgenommen. Die dabei ablaufenden physikalisch-chemischen und
metallurgischen Vorgénge werden in langzeitigen Versuchen (bis 100000 h)
ermittelt. In den Zeitstand- und Ermidungsversuchen wird der Korrosionsangriff
mit einer mechanischen Belastungskomponente Uberlagert. Ermidungsversuche
werden als LCF-Versuche (Low Cycle Fatigue) mit hohen Dehnungsamplituden
und niedrigen Zyklenzahlen ausgelegt. Die Zeitstandversuche werden bis zu
Versuchszeiten von 100 000 h ausgedehnt. Je nach Verhaltnis von mechanischer
zu thermisch-chemischer Beanspruchung werden in erster Linie entweder
Festigkeitseigenschaften oder Korrosionsbestédndigkeit ermittelt.
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5.1 Die Niedertemperaturversuche

In diese Gruppe fallen Versuche, die im Bereich des Schmelzpunktes des
umgebenden Flussigmetalls durchgefihrt werden. Sie dienen in erster Linie
dazu, das System flussig-fest auf die Moglichkeit einer Flissigmetallverspréodung
hin zu Gberpriafen.

5.1.1 Die Flissigmetallversprédung

Im folgenden soll eine kurze Einfihrung Gber den gegenwartigen Stand des
Wissens bezlglich der Flassigmetallversprédung gegeben werden. Ansonsten sei
an dieser Stelle auf die grundlegende Literatur/104-111/verwiesen.

Die klassische Flussigmetallversprodung (LME) liegt vor, wenn ein normalerweise
duktiler Werkstoff in Gegenwart eines Flissigmetalls und unter einer mechani-
schen Belastung die Neigung zum Sprédbruch zeigt. Die Temperatur liegt dabei
im Bereich des Schmelzpunktes des Flissigmetalls. Das Ausmaf der Versprédung
ist in einer verringerten Duktilitdt und in besonders gravierenden Féllen in
herabgesetzten Festigkeitswerten nachweisbar. Die Versprodung tritt schlag-
artig auf und erfordert im allgemeinen keine Vorschadigung des Materials.
Somit ist die LME als ein oberflachenaktiver Vorgang zu sehen, bei dem
physikalische Prozesse Gberwiegen. Steigt die Versuchstemperatur an, so geht
das AusmafBl der Versprodung langsam zurick, und der Werkstoff erreicht
wieder seine Ausgangsduktilitdt. Vergleichbare Vorgange, die oftmals zu
Erklarungszwecken herangezogen werden, sind die Wasserstoffversprodung,
die AnlaBversprédung und die SpannungsriBkorrosion.

Die Auseinandersetzung mit der LME wird durch die fehlende Vorhersagbarkeit
erschwert, so daB3 allgemeine Vorhersagekriterien und theoretische
Erkldrungsansatze bisher nicht aufgestelit werden konnten. Die notwendigen
aber nicht hinreichenden Voraussetzungen sind eine entsprechend hohe
mechanische Spannung, die zu einer mikroskopischen plastischen Verformung
fuhrt, und eine ausreichende Flissigmetallmenge, die in einem gut benetzenden
Kontakt mit dem Festkorper steht. Die Reaktionspartner und verschiedene
Versuchsparameter kénnen die LME wesentlich beeinflussen. Der Werkstoff
kann durch eine gezielte Warmebehandlung hinsichtlich des inneren
Spannungszustandes (Versetzungen, Stapelfehlerenergie) und beziglich der
Dichte der Korngrenzenausscheidungen (interkristalliner Losungsangriff durch
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das Flussigmetall) soweit beeinfluBt werden, daBl eine LME-Tendenz unter
Umstanden unterdrickt wird. Der Zustand des Flussigmetalls hédngt von der
chemischen Zusammensetzung und dem Umfang der nichtmetallischen
Verunreinigungen ab. Hierdurch wird das Benetzungsverhalten (Oxidfilm wird
starker angegriffen, die Oberflachenspannung des Flissigmetalls wird herabge-
setzt) und das selektive Losungsverhalten gegeniber den Legierungselementen
C, Cr, Ni (Entkohlung der Randzone, Korngrenzenangriff) beeinfluBt. Die
Versuchsbedingungen lassen sich durch Temperatur, Dehngeschwindigkeit und
Vorauslagerungen variieren. So kénnen Vorauslagerungen, insbesondere bei
hoheren Temperaturen, mikrostrukturelle Verdnderungen (Ausscheidungsver-
halten, selektive Korrosion) und damit eine Sensibilisierung des Werkstoffes
gegeniber LME hervorrufen.

Unter den zahlreichen theoretischen Uberlegungen zum Mechanismus der LME
sind folgende hervorzuheben:

- Spannungsinduzierte Auflosung des festen Werkstoffes im Flussigmetall im
Bereich der RiBspitze /112/

- Ausbildung einer Legierungszone, die schwéachere Bindungskrafte aufweist
/113/

- Herabsetzung des RiBwiderstandes der Korngrenzen nach Eindiffusion des
Flassigmetalls in die Korngrenzen oder Subkorngrenzen unter einer
existenten Spannung (Korngrenzenversprodung) /114/

- Herabsetzung der freien Oberflachenenergie des Festkérpers durch das
benetzende Flassigmetall /104, 106/

- Herabsetzung der Kohésionskrafte an der RiB3spitze durch die Adsorption
eines Flissigmetallatoms in diesem Bereich (“adsorption induced reduction in
cohesion”) /115, 116/

- gesteigerte Mikroplastizitdt an der Rif3spitze bedingt durch Gleitvorgéange /
Versetzungsbewegungen nach Adsorption des Flussigmetalls (“adsorption
induced localised-slip”) /111/.

Die beiden adsorptionsgestitzten Mechanismen erkldren die LME nach Aussage
zahlreicher Literaturstellen mit den geringsten Widersprichen zu experimen-
tellen Befunden. Nach dem “Decohesion-Modell” werden die atomaren Bin-
dungskrafte im Festkorper an der Rif3spitze verringert. Das Flissigmetall gelangt
dabei durch Adsorption an die Ri3spitze. Geht man davon aus, daB ein
Gleitbruch unter Abgleiten entlang Ebenen maximaler Schubspannung, und daf3
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ein Trennbruch unter der Zugnormalspannung erfolgt, so hat man daraus
folgende Theorie entwickelt. Ein Festkorper besitzt jeweils eine theoretische,
ideale Trennspannung omax und eine Gleitspannung tmax. Im Zugversuch stellt
sich ein konstantes Verhéltnis von adfgebrachter Zugnormalspannung ¢ und
Gleitspannung t ein. DefinitionsgemaB erfolgt Sprodbruch, wenn das Verhaltnis
o/t groBer wird als omax/tmax- Dies wird nach dem “Decohesion-Modell”moglich,
weil durch das an der Ri8spitze (A-Ao) adsorbierte Flissigmetallatom (C) neben
den Bindungskraften auch omax herabgesetzt wird. Jedoch bleibt die Wirkung
des Flissigmetallatoms lokal sehr beschrénkt, so daB Gleitbewegungen und
somit tmax unbeeinfluBt bleiben. Dadurch wird das Verhéaltnis omax/tmax kleiner
und ein Sprédbruch wahrscheinlicher. In diesem Zusammenhang bezeichnet
man tmax als einen metallurgischen Gefligeparameter und omax als einen dem
Umgebungsmedium gegeniber sensitiven Parameter/115-117/.
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Abb.5.1: Schematische Darstellung eines unter Spannung und Flussig-
metalleinfluB stehenden Risses.

Der LME-Vorgang beginnt dabei meist an Stellen hoher Spannungskonzentra-
tionen an der Materialoberflache, da der Chemisorptionsvorgang durch
vorhandene Spannungen bzw. Verformungen aktivierbar ist. Die an der RiBober-
flache adsorbierten Flussigmetallatome gelangen bei fortschreitendem Rif3
durch Diffusion in der Schmelze rasch an die Rif3spitze. Dieser Vorgang wird da-
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durch fir den RiBfortschritt zur geschwindigkeitsbestimmenden KenngréBe
/116/.

Unter dem “localized-slip”-Modell ist ein lokalisierter ProzeB3 des MikroflieBens
und des Zusammenwachsens von Mikroporen zu verstehen. Das Flissigmetall
gelangt ebenfalls Uber eine Adsorption an die Rif3spitze.

LYNCH /111/ erklart den "flussigmetallbedingten Sprédbruch”damit, daB3 nur
eine auf den Bereich vor der RiBBspitze beschrankte Versetzungsaktivitat auftritt,
weil der Adsorptionsvorgang die atomaren Bindungen schwacht und
Gleitbewegungen im Gitter erleichtert. Demnach baut sich keine plastische Zone
von der GroBe wie beim duktilen Bruch auf (Abb. 5.2). Ein Abstumpfen der
RiBspitze tritt ebenfalls nicht im gleichen MaBe auf. Um die Teilchen vor der
RiBspitze bilden sich wesentlich kleinere Hohlradume, die zudem aus der
Wechselwirkung zwischen Gleitvorgang und Versetzungsbewegung vor der
RifBspitze entstehen. Das Resultat ist eine scheinbar glatte versprodete
Bruchflache, die aber bei mikroskopischer Betrachtung kleine Gribchen als Folge
der Mikroplastizitat aufweist (Abb. 5.3).

Abb.5.2:
Mechanismus des duktilen
Bruches:

Um die gesamte Rif3spitze herum treten

zahlreiche Versetzungen aus, die grofe

Verformungen im Gitter implizieren.

Bereich A:  einRiBfortschrittum Aa

BereichB:  ein starkes Abstumpfen
des Risses

Bereich C:  die Bildung verschieden
grof3er Hohlraume um
vorhandene Teilchen
herum.

Die Bruchflache ist durchsetzt mit

groBen, tiefen Gribchen

5.1.2  Ergebnisse aus LME-Versuchen

Versuche in Blei liegen langere Zeit zurlick und betreffen die Wechselwirkung
mit Armco-Eisen und niedrig legierten Stadhlen. Somit sind die Versuchsergeb-
nisse nicht auf die 12%-Stahle Ubertragbar. Exemplarisch sei an dieser Stelle auf
die Arbeit von M.G. NICOLAS/118/ hingewiesen, in der Versuche aufgefihrt sind,
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Abb.5.3:
Mechanismus des flissigmetall-
bedingten Sprédbruches:

Adsorption schwéacht interatomare
Bindungen (A); Scherbewegungen
werden erleichtert, es bilden sich
vermehrt Versetzungen (B); diese
werden auf verschiedenen Ebenen (D))
ins Gitter emittiert und bewirken
RiBwachstum Aa; die
Versetzungsaktivitaten bilden zudem
kleine Hohiraume vor der Ri3spitze (C);
Diese wachsen wahrend der
Gleitbewegungen zusammen (D). Die
Bruchflache weist nur kleine, flache
Griabchen auf (E)

die Uber eine eindeutige LME im Zusammenhang mit Blei und Bleiverbindungen
berichten.

Einige LME-Versuche in flussigem Lithium wurden in den USA an dem 12%-Cr-
Stahl HT 9 durchgefuhrt /119, 120/. Diese Versuche erbrachten keine Hinweise
auf eine LME-Empfindlichkeit dieses Werkstoffes. Eigene Versuche an einer
Charge des 1.4914, die fur den Einsatz im Schnellen Brutreaktor entwickelt
worden war, konnten eine LME nachweisen /121/. Das AusmaB der LME konnte
in vorherigen Auslagerungsversuchen in Lithium bei 550°C noch verstarkt
werden. Wesentlich ist dabei die hohe chemische Reaktivitat des Lithiums.
Daraus resultiert ein hohes Reduktionsvermégen gegeniber Schutzschichten
und ein selektiver Losungsangriff auf Legierungsbestandteile, die entlang den
Korngrenzen ausgeschieden sind. Belegt wird dies durch den Auslagerungs-
effekt (AnriBbildung durch ortlichen Oberflachenangriff) und den interkristal-
finen Sprodbruch (Korngrenzenversprodung).

Versuche in Pb-17Li wurden mit den martensitischen Chromstdhlen HT 9 /122,
123/ und der NET-Charge des 1.4914 /124, 125/ durchgefuhrt. Der NET-Werkstoff
zeigt im verglteten Zustand keinen Effekt gegeniber dem Flassigmetall /124/.

Durch eine Warmebehandlung (1300°C) wurde eine Geflugestruktur hervorgeru-
fen, die eine WarmeeinfluBzone (WEZ), wie sie sich nach einem Schweiflvorgang
Ublicherweise ausbildet, simulieren sollte. In einem unvergiteten WEZ-Geflige
trat eine deutliche LME durch Pb-17Li auf /122, 125/. In einem vergiteten WEZ-
Geflige wurde die LME dagegen nicht mehr nachgewiesen /122, 123, 125/.
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Jedoch muBte die Vergutungstemperatur hoch genug sein, um eine ausreichen-
de Erholung im Werkstoff zu gewahrleisten /122, 125/.

5.2 Die Hochtemperaturversuche

Der Hochtemperaturbereich beginnt bei einer Temperatur oberhalb 450°C, bei
der thermisch aktivierte Platzwechsel mit gentgend hoher Geschwindigkeit im
Material ablaufen. Die chemischen Aktivitaten geldster Stoffe im flissigen
Medium und geloster oder ausgeschiedener Stoffe im festen Werkstoff
bewirken die chemischen Reaktionen. Die Transportvorgange laufen durch
Diffusion im festen oder flussigen Zustand ab. Die Grenzflachenvorgange und
die Diffusion verlaufen in Richtung des Gefélles der chemischen Aktivitaten. Im
einen Fall tritt eine Verarmung des festen Werkstoffes an geldsten Elementen
ein. Im anderen kann ein Losungsangriff auf den Festkorper erfolgen, der oft
entlang der Korngrenzen verlauft. In vielen Féllen beobachtet man sogar eine
Kombination beider Vorgénge.

Unterliegt der Werkstoff zusatzlich einer mechanischen Beanspruchung, so kann
es an Stellen erhohter Spannungskonzentrationen zu vermehrten Ausschei-
dungen kommen. Dies wiederum kann Austauschreaktionen zwischen flissiger
und fester Phase beeinflussen. Wird Ri8bildung und RiBwachstum durch die
hohe mechanische Spannung vorangetrieben, so treten die Flissigmetalleffekte
meist in den Hintergrund.

5.2.1 Die Fliissigmetallkorrosion

Unter der Flussigmetallkorrosion ist definitionsgemaRB eine Verdanderung oder
Schadigung des Werkstoffes in Folge der Reaktion mit einem Flussigmetall zu
verstehen. Es handelt sich dabei um eine spezielle Variante der
Hochtemperaturkorrosion, bei der elektrochemische Vorgdnge wegen der
elektrischen Leitfahigkeit der Schmelzen keine Rolle spielen. Lésungsprozesse
und Oxydation sind die Grundvorgange dieser Art von Korrosion /126/. Sie
kéonnen eine Reihe von Korrosionsphanomenen verursachen:

- selektive Auflésung von Elementen
- interkristalline Durchdringung
- Austausch der Elemente interkristalliner Phasen zum und vom Flassigmetall
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- Massentransport aufgrund von Temperatur-, Konzentrations- und
Aktivitatsgradienten.

Das Ausmaf dieser Vorgange wird sowohl vom Reinheitsgrad des Flussigmetalls
als auch von der Zusammensetzung und Mikrostruktur des Werkstoffes be-
stimmt. Weitere EinfluBfaktoren sind die Temperatur und Dauer des Versuches
sowie die Stromungsgeschwindigkeit und das Temperaturprofil. Die Position der
Probe im Kreislauf und die Kinetik der chemischen Vorgénge und der Ablage-
rungsreaktionen kénnen ebenso eine wichtige Rolle spielen /127/. Das Lésungs-
verhalten metallischer Bestandteile hdngt von dem Verhaéltnis der chemischen
Aktivitdten in der festen wie in der flissigen Phase sowie von der Loslichkeit des
Metalls ab. Die Bildung intermetallischer Verbindungen spielt dabei eine grof3e
Rolle. Die bisherigen Untersuchungen haben gezeigt, daB die Losung von
metallischen Elementen und der Austausch nichtmetallischer Elemente meist ne-
beneinanderverlaufen /126, 127/.

Fir Korrosionsuntersuchungen im ruhenden Flissigmetall werden einfache
Behalter verwendet. Fir Versuche in strémenden Schmelzen benétigt man mehr
oder weniger aufwendige Kreislaufe /128, 129/. Solche Kreislaufe sind zur
Umwalzung der Flassigkeiten bei hohen Strémungsgeschwindigkeiten mit
Pumpen ausgeristet. Niedere Geschwindigkeiten erreicht man auch durch
Thermokonvektion. Da in den beiden Kreislaufarten verschiedene
Stromungsverhaltnisse und Transporteigenschaften vorliegen, die starken
EinfluB auf die Reaktionen zwischen der flissigen und festen Phase haben
kénnen, sind Ergebnisse nicht ohne Probleme vergleichbar.

In statischen Systemen ist die Korrosion gering, da die Losung metallischer wie
nichtmetallischer Elemente durch eine sich schnell einstellende Sattigung
begrenzt wird. In diesen isothermen und geschlossenen Reaktionssystemen
lassen sich besonders gut Parameterstudien durchfihren, im wesentlichen zum
EinfluB des Verunreinigungsgrades im Flassigmetall und zu Temperatur-
anderungen.

Mittels der dynamischen Systeme erhalt man einen Einblick in die Auflésungs-
reaktionen und Massentransportphdanomene bei nicht eingestellten chemischen
Gleichgewichten. Zur Simulation eines wassergekihlten Blankets, in dem das
Flussigmetall mit sehr geringen Stromungsgeschwindigkeiten umgepumpt wird,
werden Thermokonvektionskreislaufe mit &hnlichen Strémungsbedingungen
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eingesetzt. Entwicklungsarbeiten fur selbstgekihlte Blankets mit hohen Um-
walzungsgeschwindigkeiten erfordern die Verwendung von umgepumpten
Kreislaufen.

Einige Ergebnisse aus Korrosionsversuchen in Lithium, Blei und Pb-17Li sollen die
Korrosivitat der Medien aufzeigen. Quantitativ wird die Korrosion dabei durch
den Gewichtsverlust der Probe in [g/m2], den Gewichtsverlust als Funktion der
Zeit in [mg/m2-h] oder [g/Jahr], die Tiefe der korrosiven Eindringung in [pm]
oder die Dicke von Ablagerungsschichten in [pm] beschrieben.

Die Ergebnisse aus Korrosionsversuchen in Lithium (Tab. 5.1) verdeutlichen die
gravierenden Unterschiede zwischen einen statischen und dynamischen Versuch,
sowie einem Konvektions- und gepumpten Kreislauf ergeben. Beim Lithium
kénnen nichtmetallische Verunreinigungen verstarkenden EinfluB auf das
Korrosionsverhalten austben. Stickstoff ist als LisN in Lithium nicht
unbetrachtlich I6slich. Als Reaktionsprodukte mit Legierungselementen an der
Stahloberflache oder den Kornzgrenzen bilden sich stabile Nitride (z.B.: LigCrNs).
Durch hohe Wasserstoffgehalte im Lithium kann eine Art Wasserstoffver-
sprodung oder Entkohlung im Festkorper stattfinden /130,131/.

Schwermetalle wie Blei sind sehr korrosive Medien. Der Korrosionsangriff beruht
auf der hohen Lo&slichkeit und dem hohen Temperaturkoeffizienten der
Loslichkeit der festen Elemente /136/. Neuerdings sind Ergebnisse aus
Experimenten mit Blei in einem Thermokonvektionskreislauf an einem 9%-Cr-
Stahl verdffentlicht worden. Als Testparameter wurden eine Stromungsge-
schwindigkeit von 0,2 m/s, eine Temperatur von 550°C und eine Auslagerungs-
zeit von 750 h genannt. Die Reinigung erfolgte lber eine Kaltfalle oder eine
Kombination von Kalt- und HeiBfalle. Man beobachtete bei Verwendung einer
Kaltfalle Reaktionen mit sehr unterschiedlicher Kinetik, einen sehr ungleich-
maBigen Angriff und die Bildung zwei-phasiger Pb-Fe und Pb-Cr Schichten.
Wurde zuséatzlich eine HeiB3falle verwendet, stellten sich nur noch sehr schnell
ablaufende Reaktionen ein. Der chemische Angriff verteilte sich gleichméaBig auf
die Probe, jedoch wurde der Korrosionsabtrag deutlich héher. Der mittlere
Durchmesserverlust lag bei 80-100 pm, was einem Gewichtsverlust von ungefahr
0,4 g/m2 entsprach /137/.



Medium Werk- Temperatur Ausla- Stromungs- Verunreini- Ergebnis Lit.
stoff gerungszeit geschwin- gungsgrad
digkeit
stagnierendes HT9 500°C 300-1000h - - Keine Entkohlung der Randzone, kein 1132/
Li Gewichtsverlust, keine Veranderung
mechanischer Eigenschaften
Thermo- Fe-12Cr- | 500°C, 600°C bis 6962 h 25 mm/s <100 wppm | Chromverarmung der Randzone bei 600°C; 7133/
konvektion, Li TMoVW N, Ablagerung an Proben niederer
<150 wppm Temperatur; bei 500°C kein Effekt mehr;
0, kein EinfluB eines Temp.-grad. unter AT;
umgepumptes HT9 480°C bis 6000 h 11/min <100 wppm | rascher Lésungsangriff » Gribchenbildung | 7134,135/
Li N, an der Oberflache; stationére Reaktion
<120 wppm nach 500 h, Cr-Verarmung 12% - 6-8%;
H> Reaktion Ny-Stahlelemente wird
hervorgerufen;
Tab.5.1: Ergebnisse aus verschiedenen Korrosionsversuchen in Lithium mit 12% Cr-Stahlen

_6V_
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Tabelle 5.2 gibt einen Uberblick Gber Korrosionsversuche in Pb-17Li.

Zusammenfassend kann man feststellen, daBB die Korrosionsraten in Pb-17Li
gegeniber Lithium um einen Faktor 10 groBer sind (siehe Abb. 5.4). Die Mecha-
nismen der Korrosion durch diese beiden Flussigmetalle sind unterschiedlich. Man
beobachtet beim Lithium chemische Reaktionen, die einen selektiven Korn-
grenzenangriff zur Folge haben. Beim Pb-17Li erfolgt im Randzonenbereich ein
Losungsangriff, dessen Umfang sehr stark von Konzentrationsgefélle (Satti-
gungsgrad) abhéngigist.

Die Arbeit von WILKINSON /144/ kann zur Bestatigung des Mechanismus der Pb-
17Li-Korrosion herangezogen werden. Darin wurde die interkristalline
Durchdringung durch LiPb-Legierungen in Abhéangigkeit vom Bleigehalt
untersucht. Die interkristalline Penetration des Stahles 2 1/4Cr-1Mo nahm mit
zunehmendem Bleigehalt stetig ab. In der Zusammensetzung Pb-17Li wurde kein
interkristalliner Angriff mehr gefunden.

Aus den Ergebnissen wurden folgende Obergrenzen fir die Einsatztemperaturen
fur einen HT9-Stah! abgeleitet/129/:

Lithium:  statisch: 620°C
dynamisch: 585°C bei 1,5 m/s
Pb-17Li: statisch: 475°C

dynamisch: 450°C bei 1,5 m/s



Medium Werkstoff Temperatur Ausla- Stréomungs- Ergebnis Lit.
gerungszeit geschwin-
digkeit
statisch Pb-17Li HT9 300°C 3000 h - deutliche Gewichtsverluste: 6,6-7,6 g/m2; /138/
500°C gleichmaBiger Angriff; keine Beeintrachtigung der
Festigkeit
Thermokon- Fe-12Cr- 500°C bis 1000 h 25 mmis gleichmaBiger Angriff; keine wesentliche Anderung 1139/
vektion Pb-17Li 1MoVW AT = 150°C der Oberflachenzusammensetzung; Losungsvermogen
isttreibende Kraft; 14 mg/m2-h
TK 1.4914 450°C bis 1000 h 50 mm/s Uberaus hohe Werte; moglicherweise zu kurze 7140/
Pb-17Li AT = 130°C Versuchszeit; kein interkristalliner Angriff; 30 mg/m2 h
TK 1.4914 450°C bis 3000 h 100 mm/s deutlicher “down stream”-Effekt: Hinweis auf /141
Pb-17Li AT = 60°C Losungsvermogen (Konzentrationsgefalle); 30 pm/y
umgepumptes 1.4914 550°C bis 3700 h 300 mm/s keine interkristalline Korrosion; einheitlicher Abtrag; 1142/
Pb-17Li AT = 250°C Abhéangigkeit von der Loslichkeit der Elemente in Pb-
17Li; 370 pm/y = 140 mg/cm?
umgepumptes HT9 482°C bis 2000 h 0,35l/min deutlicher Gewichtsverlust; lineare Abhangigkeit von /135,143/
Pb-17Li Zeit; einheitlicher Losungsangriff; aber auch gezielter
Korngrenzenangriff, “"down stream”-Effekt
umgepumptes HT9 425°C 900 h 30 mm/s geschweil3te und geg!lhte Proben zeigen keinen 7123/
Pb-17Li -geschweif3t Unterschied; kein einheitlicher Angriff;
-SchweiB- Chromverarmung um 10-20%; Korngrenzenangriff
zone simu- WEZ: deutliche Korrosionserscheinungen - 20 pm
liert starke Korrosionsschicht

Tab. 5.2: Ergebnisse aus verschiedenen Korrosionsversuchen in Pb-17Li mit 12%-Cr-Stahlen

_LS_
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Abb. 5.4:
Temperatur (2CD EinfluB der Temperatur
auf die Korrosionsge-
B50 800 BBQ 500 450 400 360 SCthndlgkelt der Werk_
1E2 — T I T T ! stoffgruppen Austenit (—)

und Martensit (---) in
stromendem Lithium und
Pb-17Li (1,5 m/s) /129/

IE} £
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5.2.2 Mechanische Versuche im Hochtemperaturbereich

Neben Zugversuchen mit konstanter Dehngeschwindigkeit werden Zeitstandver-
suche mit konstanter Spannung und Ermidungsversuche mit konstanter
Dehnungsamplitude durchgefihrt. Die Versuchsdauer ist dabei von groBer
Bedeutung, wenn Versuche zur Ermittlung eines Umgebungseinflusses vorge-
nommen werden. Je langer ein Versuch dauert, umso geringer ist der EinfluB3 der
Belastungskomponente und umso starker tritt der Korrosionsmechanismus in
den Vordergrund.

Wahrend einer Zeitstandbelastung erfolgt eine Schéadigung im Inneren des
Materials. Versetzungsbewegungen (Quergleitung) oder Diffusionsvorgange
fuhren dort zu einer Hohlraumbildung. Dieser Schadigungsmechanismus kann
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durch ein Flassigmetall nicht beeinfluBt werden. Kommt es jedoch durch das
Flassigmetall zu einem Korrosionsangriff, der eine oberflachennahe Schadigung
und MikroriBbildung zur Folge hat, so kann daraus eine deutliche Verringerung
der Standzeit resultieren.

Ermidungsversuche werden entweder als Dauerermidungsversuche meist an
glatten bzw. gekerbten Rundproben oder als Rif3fortschrittsversuche an CT-
Proben durchgefihrt. Erstere Versuchsart sagt etwas Uber das Verhéltnis von
Spannungs-Dehnungs-Zustand und Lebensdauer aus. Aussagen {ber
RiBwachstum wahrend des Schadigungsprozesses gewinnt man nur Uber
RiBfortschrittsversuche. Bei zyklischer Beanspruchung einer zylindrischen Probe
konzentriert sich die Schadigung auf die Randzone der Probe. Diese steht
gleichzeitig unter dem EinfluB des korrosiven Mediums, welches die Rif3ein-
leitungsphase durch lokalen Angriff deutlich verkirzen kann. Dieser Einfluf3
verstarkt sich, wenn das Medium frische Oberflachen (Aufplatzen von
Schutzschichten) vorfindet. Wird dagegen durch sehr hohe Beanspruchung oder
durch mechanisch eingebrachte Kerben die RiBeinleitungsphase vermindert, ist
der EinfluB des Mediums nicht mehr so deutlich ausgepragt. Mittels der RiBfort-
schrittsversuche kann man den EinfluB des Mediums auf das RiBwachstum
untersuchen. So bekommt man Hinweise auf mégliche Adsorptionsvorgange an
der RiBspitze, die zu einer Schwéachung der Bindungskrafte im Festkdrper fihren
und damit die RiBgeschwindigkeit beeinflussen (vgl. Kap. 5.1.1). Dartuberhinaus
erkennt man die Zusammenhange zwischen der Transportgeschwindigkeit des
Flussigmetalls an die Ri3spitze und der RiBgeschwindigkeit.

Kriechversuche sind sehr zeitaufwendig, und Ermidungsversuche erfordern
einen grofB3en konstruktiven und apparativen Aufwand. Daher liegen nurwenige
Ergebnisse aus Zeitstand- und Ermidungsversuchen in Flussigmetallen vor.
CHOPRA et al. /146/ haben Kurzzeitermudungsversuche (Low-cycle-fatigue) in
stromendem Lithium an dem 12%-Cr-Stah! HT9 bei 482°C durchgefihrt. Wie
schon bei den LME- und Korrosionsversuchen ergab sich in reinem Lithium kein
Effekt. Man fand sogar heraus, daf3 die Lebensdauer gegeniber Luftversuchen
gesteigert wurde. In stark mit Stickstoff verunreinigtem Lithium sank die Zahl
der Zyklen bis zum Bruch um den Faktor 2-5 (Abb. 5.5). Nachuntersuchungen
zeigten, daf3 interkristalline Korrosion stattgefunden hatte, die Giber die ganze
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Abb.5.5: Ergebnisse aus LCF-Versuchen: HT9, Li-
Kreislauf, 483°C, ¢ = 4-10-3s-1; die
Kurve aus Luftversuchen ist mit der far
Li mit < 1500 ppm N identisch /146/

Probenoberflache verteilt die Bildung vieler Oberflachenanrisse zur Folge hatte.
Der Effekt wurde mit kleiner werdender Dehngeschwindigkeit gréBer. Das
flussige Lithium hat eine schnellere RiBentstehung bewirkt. Zudem beobachtete
man einen Ubergang von interkristallinem Anrif zum transkristallinen RiB. Dies
ist ein Hinweis darauf, daB3 ebenso eine Versprodung an der RiBspitze
stattgefunden hat.

Zeitstandversuche in Lithium bis zu 1000 h bei 482°C und 22-136 MPa erbrachten
keine Hinweise darauf, dall der Korrosionsvorgang durch eine anliegende
mechanische Spannung beeinfluBbar ist/145, 146/.

Uber RiBfortschrittsversuche an einem 12%-Cr-Stahl in Lithium liegen keine
Ergebnisse vor. Spencer et al. /147/ fihrten solche Versuche an einem 2 1/4 Cr-
Stah! bei 400-600°C durch. Sie fanden in Lithium bei 400°C und 500°C eine
deutlich héhere RiBgeschwindigkeit und die Ausbildung eines transkristallinen
Spaltbruches. Sie erklarten die Vorgdnge mit den Mechanismen der Flissig-
metallversprodung.

Es liegen keine veroffentlichten Ergebnisse Uber derartige Versuche in Pb-17Li
vor. CHOPRA et al. /143/ berichten uber Zugversuche bis zu Temperaturen von
454°C bei verschiedenen Dehngeschwindigkeiten in Pb-17Li. Demnach gibt es
keinen Effekt durch das Flussigmetall auf das Werkstoffverhalten im Zugversuch.
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6. Beschreibung der durchgefiihrten mechanischen Versuche und Nachun-
tersuchungen

Die in den jeweiligen Versuchen verwendeten Versuchskapseln und Prafanord-
nungen sowie die dazugehorigen Auswertungsverfahren werden im folgenden
beschrieben. Die angewendeten Nachuntersuchungen werden in einem
weiteren Unterkapitel erldutert.

6.1 Die mechanischen Versuche

Alle Versuche wurden unabhédngig vom Umgebungsmedium - Luft, Argon oder
Flissigmetall - in Kapseln durchgefiihrt. Damit sollte ein EinfluB unterschiedli-
cher MeBaufbauten auf die Versuchsergebnisse ausgeschlossen werden.

Die Vorbereitungen der Kapseln fir die Versuche im Flissigmetall waren fur alle
Versuchsarten ahnlich. Nach der Vormontage wurden die Kapseln in eine Argon-
Schutzgasbox geschleust. Diese verfigte Gber eine Umwaélzanlage mit
regenerierbarem Reiniger fur Sauerstoff, Feuchte und Stickstoff. Der Reinigungs-
vorgang erfolgte dabei durch Umwalzung iGber ein Molekularsieb und einen Cu-
Katalysator-Filter. Das Argon wies eine Reinheit von 99,999% mit 2,2 vpm
Stickstoff und 1,6 vpm Sauerstoff auf (entspr. Analysenzertifikat der Fa. MESSER-
GRIESHEIM). Wahrend der Vormontage wurde in der Schutzgasbox eine Menge
des Pb-17Li aufgeschmolzen, die spater in die Kapseln abgefullt wurde. Nach
dem Fillvorgang kihlte das Flissigmetall in der Glovebox auf Raumtemperatur
ab. Die Endmontage erfolgte bei den kleineren Kapseln ebenfalls in der Box und
bei den gréBeren Testvarrichtungen auBerhalb an Normalatmosphaére.

Um die Kapseln wurden mehrere Heizmanschetten gelegt (in den jeweiligen
Zeichnungen nicht dargestellt). Die Temperaturregelung und -erfassung wurde
tber ein doppelpoliges Thermoelement, das auBBen auf der Kapsel befestigt war,
durchgefihrt. Ein zusatzliches Thermoelement, das im Inneren der Kapsel in das
Pb-17Li-Bad eingetaucht war, wurde zu Kontrollzwecken herangezogen. Denn
es hatte sich herausgestellt, daf3 die eingesetzten Ni-CrNi-Thermoelemente bei
Temperaturen Uber 400°C wegen der hohen Nickelloslichkeit in Pb-17Li
angegriffen und teilweise aufgeldst wurden. Somit konnten sie Uber lange
Versuchszeitraume keine sicheren MeBwerte wiedergeben. Um den
Warmeverlust durch Strahlung moglichst gering zu halten, wurden die Kapseln
in entsprechende Isolierungen gepackt.
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Die Auslagerungen der Proben erfolgten in Kapseln, die entsprechend der
angegebenen Dauer in einem Glihofen eingesetzt waren. Nach Ablauf der
Auslagerungszeit wurden die Proben unter Schutzgas ohne vorherige Reinigung
direktin die Versuchskapseln eingebaut.

Das Fldssigmetallvolumen wurde je nach Versuchsdauer fir zwei bis drei
Versuche verwendet. Von dem gebrauchten Pb-17Li wurden stichprobenartig
Proben zur chemischen Analyse genommen. Vor einem erneuten Fillvorgang
wurden die mit Fldssigmetall verschmutzten Teile der Kapseln mit einer
Atzlésung gereinigt. Diese bestand aus drei Teilen Essigsdure (CH3COOH) und
einem Teil 30%-iger Perhydrol-Loésung (H202, Produktname der Fa. MERCK).
Reste dieser Losung wurden abschlieBend mit Wasser und Aceton entfernt.

Die warmebehandelten Proben (vgl. Kap. 3.1) wurden vor dem Einbau nochmals
in einem Acetonbad gereinigt. Nach Versuchsende und Ausbau wurden die
Proben innerhalb der Glovebox in einem Natriumbad (bei ca. 130°C) vom Pb-17Li
gereinigt. Das Natrium wurde durch Eintauchen der Proben in destilliertes
Wasser entfernt. AnschlieBend konnten die Proben fir Nachuntersuchungs-
zwecke verwendet werden.

6.1.1  Zugversuche

Versuchskapsel und Probenform sind in Abb. 6.1 und 6.2 dargestellt. Bei der
Werkstoffauswahl fur die Kapsel wurde darauf geachtet, daBB die Komponenten,
die mit Pb-17Li in Kontakt kommen, aus vergleichbarem Material wie der
Versuchswerkstoff sind. Diese Komponenten wurden daher aus dem Werkstoff
X 22 CrMoV 12 1 (1.4923) gefertigt. Im Flissigmetallbereich wurde auf die mog-
lichst artgleiche Werkstoffpaarung geachtet, um gleiche chemische Potentiale
bzw. Aktivitaten und vergleichbare Wechselwirkungen zwischen Festkérper und
Flissigmetall zu gewahrleisten. Die anderen Kapselteile bestanden aus Chrom-
Nickelstdhlen (z.B.: X5 CrNi 189, 1.4301 oder X 10 CrNiMoTi 18 10, 1.4571).

Das Versuchsprogramm der Zugversuche zielte darauf ab, das Phédnomen der
Flissigmetallversprodung zu untersuchen (Kap. 5.1.1). Die Einzelheiten der
Testparametersind Tab. 6.1 zu entnehmen.
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Abb.6.1:

Versuchskapsel und
deren Hauptabmes-
sungen fur Zug- und
Zeitstandversuche

Die Versuche wurden an einer elektromechanischen Prifmaschine der Fa.
INSTRON (Serie 8000) durchgefiihrt. Wahrend des Versuches wurde Gber einen
X-Y-Schreiber die Kraft iber dem Kolbenweg aufgezeichnet. Diese Kurve wurde
ein Programm digitalisiert und ausgewertet. Die

anschlieBend

tber
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12 Abb. 6.2:
Abmessungen der
M10 Probe fur Zug- und
| ' Zeitstandversuche
: ; ] ,
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elh
Temperaturin °C RT; 240; 300
Medium Luft; Pb-17Li; Pb; Li
Maschinengeschwindigkeit in mm/nin 1, 50; 100
Verformungsgeschwindigkeit in s- 8,3-10-4; 4,1-10-2; 8,3-10-2
Auslagerungszeiten in Pb-17Li bei 550°Cin h | 0; 500; 1000; 1500

Tab. 6.1: Parameterfeld der Zugversuche

Versuchsdurchfihrung und -auswertung wurde entsprechend den einschlagigen
Normen /148, 149/ durchgefihrt.

Bei der Auswertung der Ergebnisse galt es, die Streuungen der Mef3werte pro
Parameterfeld abzuschatzen, um vergleichende Betrachtungen beziglich echter
Unterschiede der Festigkeits- und Dehnwerte anstellen zu kénnen /150/. Bei der
Anwendung der statistischen Formeln wurde auf einschldgige Literatur
zuriuckgegriffen /151-153/. Um die Berechnungen zu erleichtern, wurden
spezielle Basic-Programme in einen Rechner eingegeben /154, 155/.
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Aus den Prafwerten wurden folgende statistische Kennzahlen abgeleitet:

r

)% (6.1)

i=1

n

arithmetischer Mittelwert X =

Um den Mittelwert naher beschreiben zu kénnen, muB3 auch die Streuung der
Daten angegeben werden:

n
-2
Zi (x;—x) (6.2)
Varianz §%= ————r
n-1
6.3
Standardabweichung s =\ 52 (6-3)
)
Standardabweichung des Stichproben — Mittelwertes S — = T (6.4)
n

Zur Ermittlung der Abweichung verschiedener Mittelwerte gelten folgende
Beziehungen:

T _ X1 T X (6.5)
t \/'—2_‘ .

e - 571+ 5%, (6.6)
ml ot 2

Gilt Ty > tq, so liegt eine signifikante Abweichung vor. t, wird als STUDENT'scher
Faktor bezeichnet und kann aus Tabellenwerten entnommen werden /152/.

6.1.2 Zeitstandversuche

Fur diese Versuche wurden die gleichen Kapseln und Proben wie im Zugversuch
(Abb. 6.1 und 6.2) verwendet. Bei der Fertigung der Zeitstandproben wurde auf
eine sehr eng tolerierte MaBhaltigkeit geachtet. Es sollte damit vermieden
werden, daB die Zeitstanddaten von Abmessungsunterschieden zusatzlich
beeinfluBt werden. Der EinfluB3 von Zylindrizitatsfehlern auf das sekundéare und
tertidre Kriechverhalten kann sehr deutlich ausfallen /156/.
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Die Kapseln wurden in eine eigens dafur konstruierte Prifanlage eingebaut
(Abb. 6.3). Die Probenbelastung erfolgte iUber ein Hebelsystem mit einer
konstanten Gewichtslast. Die Dehnung der Proben wurde kontinuierlich Gber
induktive Wegaufnehmer gemessen (Abb. 6.4). Mit Hilfe eines mikropro-
zessorgesteuerten VielstellenmeBgerédtes (HBM-UPM 60) konnte man die
MeBwerte von Temperatur und Dehnung jederzeit registrieren. Die
abgespeicherten MeBwerte wurden nach Versuchsende in ein Graphikpro-
gramm eingelesen und verarbeitet.

Abb.6.3:

Ansicht der Zeit-
Seitenansicht mit 2 Teststrecken standprifanlage

Detait A: _ )
Dehnungsmessung -/

___-Zeitstandkapsel
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In dieser Anlage wurden hauptsachlich die Versuche in Pb-17Li durchgefihrt. Die
Dehnung wurde ohne die Belastungsdehnung erfaf3t. Da die Dehnungsmessung
nicht direkt an den Proben, sondern auBBerhalb der Kapsel durchgefihrt wurde,
waren die anfanglichen MeBwerte von Eigendehnungen des Kapselsystems
Uberlagert. Die Abweichungen zwischen direkter und indirekter Messung sind
hinlanglich bekannt /157/. Das Ausmaf dieses Effektes konnte ermittelt werden
und istin Abb. 6.5 wiedergegeben. Aufgrund dieser Abweichungen konnten die
Zeitdehngrenzen nicht ermittelt werden, da im priméaren Kriechbereich zu starke
Streuungen auftraten, die nicht korrigiert werden konnten. Der sekundére und
tertiare Kriechbereich konnte dagegen gut erfa3t und wiedergegeben werden.

Abb. 6.5:
2EO Verhaltnis von Soll-Dehnungswert
und Ist-Dehnungswert bei direktem
und indirektem MeBverfahren
1EC
4
L
Q
& :
) direkt
C
3
C
£
8 {E-1
| indirekt
0
0
{E-2 . .
1E-2 1E-1 1EO Z2EO

Ist-Dehnungswert

Ein GroBteil der Versuche an Luft wurde in einer anderen Prifeinrichtung
(ebenfalls mit Gewichtsbelastung) durchgefihrt. Direkte Vergleiche mit eigenen
Luft-Kapselversuchen lieBen aber keinen EinfluB der verschiedenen Prufsysteme
erkennen.
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Die wesentlichen Versuchsparameter waren die Temperatur und die Belastung.
Die Versuche erfolgten bei Temperaturen von 500°C, 550°C und 600°C sowohl in
Luft als auch in Pb-17Li. Die Belastung wurde so gewahlt, daB sich ein Stand-
zeitspektrum von 100-2000 h ergab. Proben, die vorher in Pb-17Li ausgelagert
worden waren, wurden ebenfalls in das Versuchsprogramm aufgenommen.
Referenzversuche in reinem Blei wurden abschlieBend durchgefihrt. Bei der
Versuchsdurchfihrung und -auswertung wurden die allgemein geltenden
Normen bericksichtigt /149, 158/.

Fur die Darstellung und Auswertung der Zeitstanddaten bieten sich mehrere
Moglichkeiten /159/, die teilweise auch in dieser Arbeit angewendet wurden
(vgl. Kap. 7). Man unterscheidet zwischen graphischen, graphisch-numerischen
und rein numerischen Verfahren. Hintergrund all dieser Verfahren ist die
Tatsache, daB3 der experimentelle Aufwand zu groB3 und kaum zu realisieren ist,
um Aussagen Uber die Zeitstandfestigkeit von Werkstoffen im Bereich von 105-
106 h zu ermitteln. Daher ermittelt man durch kurzdauernde Versuche bei
hoheren Temperaturen die Zeitstandfestigkeit und versucht das Verhalten bei
niedrigeren Temperaturen und langen Versuchszeiten zu extrapolieren /160/.

Die graphischen Verfahren erfassen die Versuchswerte agetrennt ie nach Tem-
peratur. Die sich aus den Mef3punkten ergebenden Kurven werden zeichnerisch
zu langeren Zeiten hin verlangert. Meistens wird in diesem Fall die Spannung
gegeniber der Zeit bis zum Versagen der Probe doppellogarithmisch aufgetra-
gen. Das Verfahren ist leicht und schnell anwendbar, birgt aber ebenso hohe
Ungenauigkeiten und Risiken falscher Extrapolation in sich.

Die numerischen Verfahren sind Modellfunktionen, die rein numerische Be-
ziehungen zwischen Temperatur, Zeitstandfestigkeit und Beanspruchungsdauer
herstellen. Wie genau die Funktionen diese Zusammenhadnge korrelieren, ist
durch ausfihrliche MeBreihen noch nicht bestatigt worden.

Bei der Extrapolation von Zeitstandwerten finden die graphisch-numerischen
Beziehungen bislang die meiste Anwendung. Auf graphischem Wege wird eine
Master-Kurve durch numerisch ermittelte Datenpunkte gelegt. Diese Daten-
punkte werden durch verschiedene Parameter ermittelt, die fir einen
Spannungswert konstant sind. Die Parameter setzen Temperatur und Zeit in
einen bestimmten Zusammenhang und besitzen zusatzlich werkstoffspezifische
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Konstanten. Ausfuhrliche Untersuchungen anhand von experimentellen Daten
/161, 162/ wiesen folgende Methoden als die akzeptabelsten aus:

T-T

Manson—Haferd /163/:  P(g) =~ (6.7)
logt — log L
mil ’l‘a, log ta = const
_ Q 6.8
Orr—Sherby—Dorn/164/. Pla) = Ly + exp — (ﬁ) (6.8)

mit @ = const

Larson—Miller/165/: Pl(o) = T(C + log lB) (6.9)

mil C = const

Die in den GIl. (6.7) - (6.9) enthaltenen Konstanten sollen die komplizierten
metall-physikalischen Vorgange im Werkstoff und deren Auswirkungen auf
dessen Verformungs- und Spannungszustand erfassen. Dies ist mit einigen
Unsicherheiten behaftet, da auch Praftemperatur und Versuchsdauer EinfluB auf
die Konstanten nehmen kénnen /166, 167/. Werkstoff und Extrapolations-
verfahren missen daher meist aufeinander abgestimmt werden.

In weiteren Gleichungen werden sekundare Kriechgeschwindigkeit ¢, Spannung
o und Standzeit tg miteinander in Beziehung gesetzt /168/. Unter der Annahme,
dafB3 nur ein Schadensmechanismus in einem bestimmten Beanspruchungsbereich
wirkt, haben MONKMAN und GRANT /169/, folgende Beziehung aufgestellt:

(6.10)
Bei Versuchen mit langen Standzeiten kann somit nach Erreichen der

sekundéaren Kriechgeschwindigkeit auf die endgultige Standzeit Gber das
Monkman-Grant-Produkt geschlossen werden.
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Ein weiterer Zusammenhang wird durch die NORTON'sche Beziehung erfaf3t

/170/:
(6.11)

éo = const, n = Norion — Exponent

Wenn man Gl. (6.11) in (6.10) einsetzt, erhalt man folgenden Zusammenhang

zwischen Standzeit und Spannung:
' (6.12)

c
tB = —- —— —
80 On On

6.1.3  Ermidungsversuche

Diese Versuche untergliedern sich in Kurzzeitermidungsversuche (Low Cycle
Fatigue-LCF) und Untersuchungen zum ErmidungsriBwachstum (Fatigue Crack
Growth - FCG).

6.1.3.1 Kurzzeitermiidung (LCF)

Die Versuche wurden an einer elektromechanischen Prifmaschine der Fa.
INSTRON (Serie 8000) durchgefiuhrt. Die Versuchssteuerung und -auswertung
erfolgte mittels eines computergesteuerten LCF-Programmes. Die Versuche
wurden dehnungsgesteuert durchgefihrt. Weitere Einzelheiten zum Test-
programm sind Tab. 6.2 zu entnehmen.

Versuchsart dehnungsgesteuert
Zyklusform Dreieck
Abschaltkriterium Omax/2 des 2n-1-ten Zyklus
Frequenzin Hz 0,1

tot. Dehnungsamplitude in % 0.6;0,75; 1,0; 1,25
Versuchstemperaturin °C 550°C

Medium Argon, Pb-17Li

E-Modul in N/mm2 173000

Tab.6.2: Versuchsparameter fir die durchgefihrten LCF-Versuche
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Waéahrend des Versuches wurden die minimalen und maximalen Werte von
Spannung, totaler Dehnungs- und plastischer Dehnungsamplitude in vorher
festgelegten Zyklusabstédnden und ebenso die Anzah! der Zyklen ( 1 Zyklus = 1
Schwingspiel, d.h. eine volle Schwingung der Beanspruchung mit dem
Dehnungswert e¢/2 um die Nullage /171/) abgespeichert. Nach Ende des
Versuches wurden die Werte im Rahmen eines MefB3protokolls ausgedruckt. Eine
graphische Darstellung des Spannungsverlaufs Gber der Zyklenzahl war ebenso
moglich. Eine Aufzeichnung der Hysteresen war wegen der hohen Frequenz
jedoch nicht moglich.

Der Versuch wurde automatisch vor dem Versagen der Probe gestoppt. Das
Abschaltkriterium war wie folgt definiert: Bei fortschreitender Zykluszahl N
wurde der Spannungswert des 2n-1-ten Zyklus (20 < N) ermittelt. Fiel der
Spannungswert bei fortlaufendem Versuch, d.h. steigender Zykluszahl N im
Bereich zwischen dem 2n-1-ten bis zum 2n-ten Zyklus um 50% ab (n =
ganzzah!'ig), so schaltete die Maschine ab.

Weitere Bezeichnungen und Definitionen sind den einschlagigen Normen ASTM-
E 606 und E 1150 /149/ und DIN /171/ zu entnehmen. Diese Normen wurden
ebenso bei der Auswahl der Probenform (Abb. 6.6) beriicksichtigt. Bei der
endgultigen Festlegung der Abmessungen wurden Probengeometrien
bertcksichtigt, die von anderen Mitarbeitern des Instituts fir LCF-Versuche an
Luft verwendet wurden. Um die Versuchsergebnisse miteinander vergleichen zu
kénnen, muBten nach Mdglichkeit geometrische, statistische und insbesondere
technologische GréBeneinflusse ausgeschlossen werden. Diese EinfluBfaktoren
wurden zundchst bezuglich der Dauerschwingfestigkeit untersucht /172, 173/.
Aber auch im LCF-Bereich konnten GroBeneinfiisse, wenn auch in abgeanderter
Form, nachgewiesen werden /174, 175/. Korreliert werden diese GroBeneinflisse
meist mit dem Anteil der Fehlistellen oder dem Spannungszustand in einem
Geflge.

Abb. 6.7 zeigt die verwendete Versuchskapsel. Bei der Auslegung und Kon-
struktion wurden frihere Erfahrungen mit bericksichtigt /171/. Bei der
Konstruktion muBte auf eine hohe Steifigkeit des Gesamtsystems und eine
spielfreie Ubertragung der Belastung auf die Probe geachtet werden. Dennoch
konnte der Nachteil eines jeden externen Dehnungs-MeBverfahrens, nédmlich die
Uberlagerung des eigentlichen MeBwertes durch Dehnungsanteile des
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M16 Abb. 6.6:

Form und MaBe der
verwendeten Proben
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Gesamtsystems, nicht verhindert werden. Daher wurde ein umfangreiches
Eichprogramm durchgefihrt. Zu diesem Zweck wurde ein Dehnmefstreifen
(DMS) auf der MeBlénge der Probe aufgebracht. Der Einsatz von DMS in der
Spannungsanalyse der Mechanik ist weit verbreitet /177, 178/. In vorliegendem
Fall muB3te die Dehnung der Probe Gber einen DMS erfaf3t werden /179, 180/. Der
funktionale Zusammenhang zwischen elektrischer und mechanischer Kenngréfe
folgt aus Gleichung (6.13).

=g =

c U (6.13)
l K U

E
K = K—Fakior des Me3streifens, C = Faklor je nach Brickenschaltung

UA = Ausgangsspannung, UE = Eingangsspannung
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Der DMS wurde Gber einen MeBverstarker so abgeglichen, daf3 die Spannungs-
anzeige direkt einem bestimmten Dehnwert entsprach. Nach dem Abgleichvor-
gang wurde ein Versuch mit DMS und direkter Messung Gber einen Extenso-
meter durchgefihrt. Dabei wurden jeweils Rampen bis zu einem bestimmten
Dehnungswert gefahren, die MeBwerte verglichen und wieder entlastet. Die
Ubereinstimmung war sehr gut. Danach wurde die Kapsel zusammengebaut und
die Maschine durch duBere Dehnungssteuerung wieder in einzelnen Rampen
gefahren. Parallel dazu wurden die DMS-MeBwerte aufgenommen. Beim
Vergleich stellten sich die erwarteten Abweichungen ein. Die auflen gemessenen
Werte waren um einen Faktor 1,6 zu grof3. Dieser Faktor wurde bei einer Vielzahl
angesteuerter Einzeldatenwerte bei RT und 300°C, sowie bei zyklischer Be-
lastung (Registrierung tber x-y-Schreiber) bestatigt. Dieser Faktor wurde bei den
Versuchen bzw. ihren Auswertungen stets bericksichtigt.

Im Bereich der LCF-Versuche ist die Beanspruchungsamplitude gréBer als die
Elastizitatsgrenze des Werkstoffes. Es tritt plastisches FlieBen auf. Man spricht
daher auch von Plastoermidung /181/. Somit liegen vollkommen andere
Verhaltnisse als bei Versuchen mit hohen Lastspielzahlen (Wo6hler-Versuch bzw.
HCF-High Cycle Fatigue) vor, da in diesem Fall die Verformung im elastischen
Bereich liegt. Somit haben sich fur die Auswertung von LCF-Versuchen spezielle
Darstellungsverfahren entwickelt.

Grundlegend waren die Arbeiten von MANSON und COFFIN /182/, in denen die
plastische Dehnung, die den Ermidungsschaden verursacht, in Verbindung mit
der Lebensdauer gebracht wurde. Das Manson-Coffin-Gesetz lautet fir Bereiche
erhdhter Temperatur

NE . Ae =C (6.14)
f P

mit: Nf = Zyklen bis zum Bruch; Aep = plastische Dehnungsamplitude.

Anhand dieser Beziehung 1aBt sich die Ermidungsliebensdauer bei grofBen
plastischen Dehnamplituden gut beschreiben.

Fur eine weitere Darstellung von LCF-Versuchen unterscheidet man zwischen

a) demzyklischenSpannungs-Dehnungs-Verhalten und
b) dem Ermidungs-Lebensdauer-Verhalten /183, 184/.
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Zu a) Die totale Dehnungsamplitude setzt sich aus einem elastischen und
plastischen Anteil zusammen:

‘t - e p (615)

Ae, po By (6.16)

oder e e

2 2K 2

Zwischen der zyklischen Spannungsamplitude und dem plastischen Dehnungs-
anteil giltdie Beziehung:

Bo . <Aﬂp>"' (6.17)

mit K': zyklischer Festigkeitskoeffizient
n': zyklischer Verfestigungskoeffizient.

Gl. (6.17) in (6.16) eingesetzt, ergibt die Beziehung (6.18), anhand derer das
zyklische Spannungs-Dehnungs-Verhalten eines Werkstoffes beschrieben wird:

ﬁ_ﬁ_o+<£>""' (6.18)
2K’

2 2E
Zu b) Aus Versuchen mit konstanter Spannungsamplitude (hohe
Lastwechselzahlen) wurde folgende Korrelation zwischen der Spannungsampli-
tude und der Lebensdauer hergeleitet:

Ao _ TN 6.19

5 —ol,(Nr) (6.19)
mit o'f: Dauerfestigkeitskoeffizient
b: Dauerfestigkeitsexponent

Aus Versuchen mit konstanter Dehnungsamplitude (kleine Lastwechselzahlen)
gilt entsprechend MANSON-COFFIN:

(6.20)
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mit e’ Ermiddungs-Zahigkeitskoeffizient
C Ermidungs-Zahigkeitsexponent

Gl. (6.19) beschreibt den elastischen und Gl. (6.20) den plastischen
Beanspruchungsfall. Beide Anteile kdnnen zusammengesetzt werden:

Ae o b ¢ (6.21)
R/ SRS -
5 T F (Nf) +ef(Nf)

Gl. (6.21) beschreibt die Beziehung zwischen Dehnung und Lebensdauer, die oft
zur Darstellung des LCF-Verhaltens von Werkstoffen herangezogen wird. Bei der
Auftragung dieser Beziehungen mittels experimentell ermittelter Werte aus
Versuchen mit unterschiedlichen Gesamtdehnungsamplituden ist darauf zu
achten, daB3 die Werte des plastischen Dehnungsanteils (vgl. Gl. 6.20) bei
ungefahr der Halfte der Lebensdauer genommen werden. In diesem Bereich des
Versuchsverlaufes liegt ein stabiler Werkstoffzustand vor. Demzufolge ist der
plastische Dehnungsanteil in dieser Phase ebenfalls konstant. Weiterfihrende
neuere Arbeiten berichten Uber Korrekturen der oben genannten Beziehungen
im Hinblick auf genauere Extrapolationsmethoden sowie Gber die Verwendung
von Rechenprogrammen in der Auswertung /185, 186/.

6.1.3.2 ErmidungsriBwachstum (FCG)

In diesem Teilgebiet der Bruchmechanik wird die Ausbreitung eines als
vorhanden angenommenen Risses untersucht. Ziel der Untersuchungen ist es,
unter Berlcksichtigung vieler Faktoren, wie Belastung, Temperatur, Medium
eine Aussage Uber das RiBwachstum in einem Werkstoff zu bekommen /187-
189/.

In der vorliegenden Arbeit sollte der EinfluB des Flissigmetalls auf die
RiBgeschwindigkeit untersucht werden. Dabei muB die Anderung der RiBlange
in Beziehung zur Zyklenzahl gebracht werden. Uber das AK-Konzept wird die
RiBwachstumsgeschwindigkeit in Form der Rif3verlangerung pro Lastzyklus
da/dN als charakteristische GroBe fur das ErmiadungsriBwachstum dargestellt. Sie
wird in einen funktionalen Zusammenhang mit der BelastungsgréBe AK
gebracht. Tragt man da/dN Gber AK doppellogarithmisch auf, so ergibt sich ein
sigmoidaler Kurvenverlauf (Abb. 6.8), den man in drei Regionen unterteilen
kann.In den Bereichen | und lll ndhert sich die Kurve jeweils asymptotisch einem
unteren Grenzwert AKin und einem oberen Grenzwert AK..
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Abb. 6.8:

Schematischer Verlauf der
RiBgeschwindigkeit iber der
zyklischen Spannungsintensitat

Region III

Region I1I

log da/dN

Region 1

logaAkK AKC

Im mittleren Bereich, in dem die (berwiegende Anzahl aller FCG-
Untersuchungen durchgefuhrt werden, liegt ein linearer Zusammenhang
zwischen da/dN und AK vor. Er wird mit dem Paris-Gesetz beschrieben:

d
Region 11 —d—a—:c- AK)" (6.22)

Weitere Gleichungen, die sowohl die verschiedenen Versuchsparameter als auch
die Grenzwerte AK¢n, und AKc miterfassen und damit eine umfassende
Beschreibung des sigmoidalen Kurvenverlaufes erreichen sollen, wurden in der
Folgezeit aufgestellt und hinsichtlich ihrer Richtigkeit Gberprift /190, 191/. Mit
Hilfe der bruchmechanischen Methoden und der daraus resultierenden
mathematischen Zusammenhange will man die Betriebssicherheit technischer
Strukturen, die Risse oder dhnliche Fehler aufweisen, abschatzen kénnen. Dazu
mufB3 man Kenntnis Uber Art und Geschwindigkeit des RiBwachstums besitzen.
Gleiche Uberlegung hat man angestellt, um Modelle zu entwickeln, die den
Beanspruchungsbereich beim LCF-Versuch beschreiben /192, 193/. Bei allen
Lebensdauerberechnungen bzw. -modellen bereitet jedoch die genaue
Nachbildung der Betriebsbeanspruchung die groBten Schwierigkeiten.

Fur die Bestimmung der RiBgeschwindigkeit da/dN muB die RiBlange wahrend
des Versuches gemessen werden. Dazu wurde die Compliance-Methode
angewendet. Diese Methode erfordert die Messung der RiB6ffnung v der Probe
wahrend des Versuches.
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Die Compliance C, die die Nachgiebigkeit einer angerissenen Probe mit
zunehmender Ri3lange beschreibt, errechnet sich aus der gemessenen
RiB6ffnung v nach GI. 6.23 zu

C= B'—Pé - v =flaB) (6.23)

mit B: Probenbreite, E: Elastizitatsmodul und P: Last.

Weitere Einzelheiten zur Versuchsdurchfithrung sind der ASTM-Norm E 647-86a
/149/ zu entnehmen.

Es existieren fur die Beziehung (6.23) analytische Ausdricke, die die Erstellung
einer Eichkurve nicht bendtigen. Ihre Gultigkeit beschrankt sich jedoch nur auf
ganz bestimmte Punkte der Probe, an denen Gber einen Wegaufnehmer (clip on
gage) die RiBoffnung v gemessen wird (Abb. 6.9). Die Ri3lange kann daraus
direkt berechnet werden (Gl. (6.24)).

5
=2 N .y (6.24)

W Lt =0 l

-1
mit U=[ B‘E.U”} (6.25)
P
Abb. 6.9:
1 2 ] . MeBpunkte an der CT-Probe, an denen

. ) die Berechnung der Ri3lange aus der
?f Compliance modglich ist
-5

Die Konstanten C; variieren je nach Mef3punkt 1-5 und sind tabelliert /194/. Mit
dem Wert a 1aBt sich AK nach Gl. (6.26) ermitteln.
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4 .
2 Cia’
I = 0

1=

AP 2+a

o8 ) (6.26)
AK BVW a __0)3/2

Cjisind wiederum Konstanten, die firjeden MeBpunkt gelten.

Wird die RiBdéffnung v nicht an einem der Punkte 1-5 (P15 bzw. Xj.5/W)
gemessen, so kann die Compliance an diesem MeBpunkt Py (bzw. X,/W) nach Gl.
(6.27) berechnet werden:

B E (xo/W~Xx/W B- E (6.27)
. > < = "1_5>

(6.28)

C"isind erneut Konstanten. xo/W definiert die Rotationsachse.

In das vorhandene da/dN-Programm wurden die Werte fir den E-Modul,
Probenabmessungen B und W. die Frequenz, der Lastbereich AP, der R-Faktor,
der Me3punkt x1.5/W eingegeben.

(6.29)

R = Pmin max (630)
Die RiBoffnung wurde Uber den COD-Geber gemessen. Damit konnten aq, a,
da/dN und AK berechnet werden. Weitere Einzelheiten zur MeBtechnik mittels

Compliance-Technik sind /195-198/zu entnehmen.

Wie in allen bisherigen Versuchen wurde auch hier die RiBéffnung auBerhalb
der Kapsel gemessen (Abb. 6.10). Die Messung erfolgte somit an einem Punkt Py.
In einem lterationsverfahren, das in dem Programm enthalten war, konnte nach
Angabe eines X,/W die exakte AnfangsriBlange berechnet werden. Diese exakte
RiBlange war aus dem Anschwingen, das bei direkter Messung Uber einen
bekannten MeBpunkt durchgefihrt wurde, bekannt. Durch Vorversuche, bei
denen wahrend des Versuches durch Lasterhéhung Markierungen auf der
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Bruchflache der Probe aufgebracht wurde, sollte Uberprift werden, ob die
auBerhalb gemessene RiBlange auch bei weiter fortschreitendem Ri3 mit der
tatsachlichen RiBlange Gbereinstimmt. Dabei stellte sich heraus, daf3 die Gber das
duBere MefBsignal berechnete RiBlange im Laufe des Versuches groBer als die
tatsachliche RiBlange wurde (Abb.6.11).

Ab einer gewissen Ri3lange blieb die Abweichung konstant. Dieser Fehler wurde
in den MeBprotokollen nicht entfernt, da in erster Linie der EinfluB
unterschiedlicher Umgebungsmedien (Argon-Pb-17Li) untersucht werden sollte.
Dieser sollte sich jedoch unabhangig von dem MefBfehler darstellen lassen.

Tab. 6.3 faB3t die Versuchsparameter zusammen. Die Versuche wurden
lastgesteuert mit konstanter Lastamplitude AP und bei dreieckférmiger
Schwingung gefahren. Das Parameterfeld wurde nicht variiert. Die einzige
Unterscheidung resultiert bei den Proben aus der Lage des Risses zur
Walzrichtung (Langs: L-Proben, Quer: Q-Proben).
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Abb.6.11:
2b )
Abweichung der
' - RiBlange, die aus
g 20 der Compliance-
-~ Messung errechne-
% : tet wurde, von der
c 1B tatséchlichen
Q / RiBlange der Probe
e
B 10 |
()] e
i /
i —
+ b
0 /
i
8]
8] 8 10 15 20
Soll-Risslaenge (mm)
Frequenz AP R-Faktor Temperatur Medium E-Modul Anschwing-
riBldnge
inH, in KN - in°C - in MPa mm
2 5.4 0.1 550 Argon/Pb-17Li 173000 3

Tab. 6.3: Eingestellte Versuchswerte der FCG-Versuche

Abb. 6.12 sind die Abmessungen der verwendeten CT-Proben zu entnehmen. Die
MaBe der Probe ergeben sich aus dem MaB3 W (hier W = 40 mm). Dabei gilt fur
die ProbengréBe nach ASTM E 647-86a/149/

. K 9

(W—a)Z(il-)- ( "“”‘> (6.31)
Die Probenbreite soll in dem Bereich
(6.32)

w w
— <B= —
20 4

liegen.
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Bei der Festlegung der endgultigen Probenbreite B wurde eingehend der Einfluf3
der Probenbreite auf die RiBausbreitungsgeschwindigkeit anhand einer
Literaturecherche untersucht. Das Ergebnis war nicht eindeutig, wenn auch die
Mehrzahl berichtet, daBB B ohne EinfluB auf die Versuchsergebnisse ist. Unter-
suchungen an Reineisen /199/ und niederlegierten Stahlen /200, 201/ ergaben,
daf3 mit kleiner werdender Probendicke die RiBgeschwindigkeit zunimmt. Der

#1073 10
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4]— 25
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|
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50102

Abb. 6.12: Abmessungen der
eingesetzten CT-Probe

umgekehrte Effekt wurde bei Aluminium-Legierungen /202/ und rostfreien
Stahlen /203/ gefunden. Kein EinfluB zeigte sich bei Versuchen an nieder-
legierten Ni-Mo-V und Cr-Mo-V-Stéhlen /204, 205/, an Mn-Mo-Ni Stahl /206/, an
austenitischen Werkstoffen AISI 304 und 316 /207-209/, an hochfesten Stahlen
/210, 211/ aber auch ebenso an FluBstahl /212/ und Reineisen /213, 214/.
Ubereinstimmend wurde festgestellt, daB3 die Belastung (hier Spannungsinten-
sitdt AK) der wesentliche Faktor ist, der die RiBgeschwindigkeit bestimmt. So
kann ein hohes bzw. niedriges AK-Niveau einen grof3en Einfluf3 hervorrufen
bzw. unterdricken. Von daher ist es auch moglich, daB3 gleiche Werkstoffgrup-
pen unterschiedliche Ergebnisse bezuglich des Geometrieeinflusses erbringen,
weil in den Versuchen ein unterschiedliches AK eingestellt wurde. Manche
Beobachtungen werden auch mit dem Bruchmodus korreliert. Demnach liegt
kein EinfluB vor, wenn beim RiBwachstum eine duktile Streifenbildung
beobachtet wurde. Der RiBausbreitungsmechanismus bleibt vom Spannungs-
zustand unbeeinfluBt. Ein weiterer Erklarungsansatz resultiert aus der GroBe der
plastischen Zone und dem vorliegenden Zustand (ebene Dehnung EDZ oder
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ebene Spannung ESZ). Solange ein ebener Dehnungszustand vorliegt, bleibt die
RiBgeschwindigkeit unbeeinfluBt. Andert sich jedoch die GréBe der plastischen
Zone und erfolgt ein Ubergang zum ebenen Spannungszustand, so steigt die
RiBgeschwindigkeit. Meist wird dies auch aus den Bruchflachen sichtbar, die
dann Scherlappen aufweisen.

6.2 Nachuntersuchungen

Die Metallographie wurde zunéachst herangezogen, um das Geflige des Stahles
sowie der Pb-17Li-Legierung im Ausgangszustand darzustellen. Die
Metallographie sollte des weiteren erste Hinweise auf die Wechselwirkungen
zwischen Werkstoff und Flissigmetall liefern. Besonderes Augenmerk wurde auf
die Randzonen der Proben gelegt. Es konnten sich Korrosionsschichten und
AnriBbildungen nachweisen lassen. Aber auch die Verformungen im Gefuge in
der Nadhe des Bruches konnten dargestellt werden.

Far die Untersuchungen an den Stahlproben wurden jeweils Langsschliffe von
den Proben hergestellt. Dabei wurden zweierlei Atzungen angewendet. Die
Rochling-Atzung ( 1 g Pikrinsaure, 10 ml Salzsaure 1,19, 10 ml Salpetersaure 1,4
und 80 ml Alkohol) diente zur Darstellung des martensitischen Geflges. Mit
einer speziellen Atzung (100 ml Athanol, 1 g Pikrinsdure und 5 ml Salzséure)
wurden die Austenit-Korngrenzen sichtbar gemacht /215/. Die Praparation fur
das Pb-17Li sah wie folgt aus: Schleifen zunachst mit SiC-Papier, Polieren mit
Diamantpaste und schlieBlich Atzpolitur mit Al;03. Da wahrend dieser
Vorgange, die an Atmosphare durchgefihrt wurden, rasche Reaktionen mit
Stickstoff Uber Lithium und Sauerstoff Gber Blei eintraten, muf3ten die Proben
immer wieder mit Ammoniumtatrat (mit destilliertem Wasser verdinnt)
behandeltwerden.

Hartemessungen wurden an metallographischen Schliffen vorgenommen. Die
Prifbedingungen mit HV 0,5 und HV 1,0 lagen im Kleinlastbereich /216/. Die
Harteprifeindricke wurden an mehreren Stellen der MeBlange in Querrichtung
gesetzt. Es sollten somit Harteprofilverlaufe vom Probenrand bis zur
Probenmitte aufgenommen werden. Diese Profile lassen erkennen, ob sich durch
metallurgische und/oder mediumbedingte Geflgeverdnderungen Verschiebun-
geninder Harte ergeben haben.
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Das Raster-Elektronenmikroskop (REM) diente dazu, die Oberflachenmor-
phologie der Proben im Bruchbereich und auf der Mantelflache zu untersuchen.
Dabei konnten Wabenstrukturen, in Bruchwaben sitzende Partikel aber auch
Anrisse und lokale Korrosionsangriffe im Bereich der Mantelflache sehr gut
abgebildet werden /217/. Ebenso konnten auch Proben untersucht werden, die
nicht vom Pb-17Li gereinigt worden waren. Der Ferromagnetismus des
untersuchten Werkstoffs beeinfluBte bei hohen VergréB3erungen die Bildscharfe
nachteilig. Die Untersuchungen wurden an einem Philips REM 505 durchgefihrt.
Die Beschleunigungsspannung betrug 30 kV. Details bezuglich der
elektronenoptischen und geratetechnischen Grundlagen werden in der
weiterfihrenden Literatur/218-220/ beschrieben.

Im  Transmission-Elektronenmikroskop (TEM) wurden Metallfolien und
Kohlenstoffreplikas untersucht. Die Untersuchungen wurden an einem Raster
(Scanning)-TEM (STEM) mit einer Spannung von 200 kV durchgefihrt. Das STEM
ermoglicht sowohl hochauflésende Abbildungen als auch qualitativ hochwertige
Beugungs- und spektroskopische Analysen /221/.

Die Funktionsweise ailer Verfahren, die der Ermittlung der chemischen
Zusammensetzung sowie der Struktur der Werkstoffe dienen, basiert auf dem
gleichen Prinzip. Die Materialprobe wird z.B. durch elektromagnetische
Strahlung angeregt. Die Bausteine des Materials (Atome, Molekiile,
Kristallgitter) werden in einen Zustand erhohter Energie UOberfuhrt. Die
zusatzliche Energie emittieren diese Bausteine in Form einer charakteristischen
Sekundarstrahlung, wenn sie in ihren Ausgangszustand zurickkehren. Wertet
man diese Signale aus, so erhalt man die Informationen Uber den Mikrobereich
der Werkstoffe. Die Auswertung erfolgt Uber die Spektroskopie, die
Diffraktometrie und die Mikroskopie /222/.

Bei der Mikroskopie wird unter Verwendung von Linsen aus dem Intensitats-
verhéaltnis von Sekundérstrahlung und ungestreuter Strahlung die Morphologie
der Werkstoffe erhalten /219/. Die Mikroskopie wurde bei der Betrachtung der
Metallfolien angewandt. Die Folienpréaparation dafur ist recht aufwendig (siehe
dazu /223/). An Hand der Folien konnte man die Austenitkorngrenzen, die
Lattenstruktur und -grenzen des Martensits, jede Art von Ausscheidungen und
Phasen sowie Versetzungen deutlich sichtbar machen.
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Mit der Spektroskopie kann man eine Elementanalyse durchfuhren. Bei den
Verfahren wird die Energieverteilung der von dem bestrahiten Material
kommenden Sekundarstrahlung (in diesem Falle Rontgenstrahlung) ermittelt
und den Elementen zugeordnet. Bei der Untersuchung der Kohlenstoffreplicas
wurde das Verfahren der energiedispersiven Réntgenspektroskopie (EDS)
angewendet. Damit sollten die Fe/Cr-Verhéltnisse der Korngrenzenaus-
scheidungen in Abhangigkeit von verschiedenen Versuchsbedingungen
bestimmt werden. Eingeschrankt wird das Verfahren durch die Tatsache, daf3
leichte Elemente nicht nachgewiesen werden konnen. (Dies ist heute mit der
Energieverlustspektroskopie: electron energy loss spectroscopy, EELS /224/
moglich. Das verwendete STEM verfugte dariber noch nicht).

Das Verfahren der Auger-Elektronenspektroskopie gehort zur Gruppe der
oberflachen-analytischen Verfahren. Aufgrund der hohen Empfindlichkeit ist es
fur den Nachweis leichter Elemente (Z = 3) geeignet. Bei diesem
spektroskopischen Verfahren wird beim Messen der Energieverteilung der
Sekundarstrahlung die Energie der Auger-Elektronen gemessen. Denn neben
der Rontgenstrahlung kann auch die beim Ubergang freiwerdende Energie an
ein Atomelektron Ubertragen werden, welches als Auger-Elektron das Atom
verlaBt. Bei niedrigen Ordnungszahlen uberwiegt dabei die Wahrscheinlichkeit
fur die Erzeugung eines Auger-Elektrons /225, 226/. Daruberhinaus ist es Uber
spezielle Praparathalter und mechanische Vorrichtungen méglich, im Hoch-
vakuum des Gerates “in situ” innere Grenzflachen freizulegen und ohne
AtmosphéareneinfluB zu analysieren /227/.

Im vorliegenden Fall wurde ein Querschliff von der Probe angefertigt und in das
Gerat eingesetzt. Dort wurde vor der Messung die Oberflache durch Ar*-lonen
um ca. 200 nm abgetragen. AnschlieBend wurde ein Profil der Elemente an
bestimmten Oberflachenpunkten aufgenommen. Es wurden Langzeit-Versuchs-
proben untersucht, da hier die groBten metallurgischen Geflgeveranderungen
zu erwarten waren. Ebenso wurden frisch freigelegte Bruchflachen untersucht.

Die Mikrosonde, ebenfalls ein oberflachenanalytisches Verfahren, wurde ver-
wendet, um Konzentrationsprofile einzelner Stahlelemente vom Rand bis Pro-
benmitte aufzuzeichnen. Besonderes Interesse lag dabei auf dem Verlauf des
Kohlenstoffgehaltes. Bei der Mikrosonde wird eine wellenlangendispersive
Rontgenanalyse durchgefuhrt. Die Analyse erfolgt dabei UGber einen
Kristallmonochromator, der eine hohe spektrale Auflésung gewahrleistet /218/.
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Ein weiteres Nachuntersuchungsverfahren war die GDOS (glow discharge optical
spectroscopy). Eine Gasentladung in der Glimmlampe fihrt zur Materialabtra-
gung und gleichzeitig zur Anregung. Der Nachweis erfolgt Uber ein optisches
Spektrometer. Die Probe wird wahrend der Untersuchung durch ein
lonenbombardement mit einer durchschnittlichen Abtragsrate von 500 A/sec
abgedunnt. Gemessen wird die Intensitat von Spektrallinien der analysierten
Elemente im Bereich des sichtbaren Lichtes /228/.

Die Methode wurde wegen der sehr hohen Auflésung zur Untersuchung einer
moglichen Kohlenstoffdiffusion bei Proben, die in Pb-17Li: 500 h bei 550°C
ausgelagertwaren, herangezogen.

Uber eine Lithium-Mikroanalyse sollte der Nachweis erbracht werden, ob
Lithium beim Korrosionsangriff durch Pb-17Li in die Korngrenzen des Stahles
eindringt. Dieser Reaktionsmechanismus der Korngrenzendurchdringung ist
vom reinen Lithium her bekannt. Zu diesem Zweck wird die Stahlprobe mit
einem Protonenstrahl in einer lonenmikrostrahlanlage beschossen. Das Lithium
wird Uber einen Detektor durch die Alpha-Teilchen, die durch die 7Li (p, a)-
Reaktion emittiert werden, in einer dreidimensionalen Elementanalyse
nachgewiesen/229/.

In der chemischen Analytik wurden metallische und nichtmetallische Bestand-
teile im Pb-17Li nach Einsatz in verschiedenen Versuchen bestimmt. Wasserstoff
und Sauerstoff wurden mit Hilfe der Vakuum-HeiBdampf-Extraktion bestimmt.
Stickstoff wurde mit der Mikro-Kjeldahl-Methode nachgewiesen. Dabei wird die
Pb-17Li-Probe in Saure aufgelost, und anschlieBend wird die alkalisch gemachte
Losung photometriert. Fur die Kohlenstoffmessung wurde die Probe im
Kohlenstoffanalyse-Automaten in einem Sauerstoffstrom verbrannt. Das
entstehende CO3 wird infrarot-spektrometrisch gemessen. Die Metalle Cr, Ni, Li
u.a. wurden nach Aufldésen der Pb-17Li-Probe in Sdure mit zwei verschiedenen
Verfahren nachgewiesen. Dazu gehorten die Atomabsorptions-Spektroskopie
(AAS) und die optische Emissionsspektrometrie mit Anregung Uber ein induktiv
gekoppeltes Plasma (ICPOES) /230/.
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7. Die Ergebnisse der Versuche

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Versuche dargestellt. Sie werden im
anschlieBenden Kapitel 8 diskutiert und bewertet.

7.1 Zugversuche

In den Tabellen 7.1-7.4 sind die Ergebnisse aller Zugversuche aufgefuhrt. Die
Abbildungen 7.1-7.3 zeigen ausgewahlte charakteristische Kurvenverlaufe, die
in den Zugversuchen ermittelt wurden.

Aus diesen Abbildungen geht hervor, da3 die Bruchdehnung vom Medium
unbeeinfluBt bleibt. Der Werkstoff zeigt in allen Versuchen eine hohe Duktilitat.
Die technische Spannung, die sich aus der ermittelten Zugkraft und dem
Ausgangsquerschnitt der Probe berechnet, wird im Pb-17Li-Versuch gegeniber
einem vergleichbaren Luftversuch (vgl. Abb. 7.1) verringert. Die
Vorauslagerungen in Pb-17Li bringen eine geringe Erniedrigung der
Werkstoffestigkeit (Abb. 7.3 u. 7.4). Der Abfall der Festigkeitswerte wird durch
die statistischen Untersuchungen als echter Effekt nachgewiesen. Unter
Anwendung der Beziehung (6.5) 148t sich ein signifikanter Unterschied der
Werte nachweisen (Ty > tg-Kriterium wird erfiillt). Tab. 7.5 faBt die statistischen
Kennwerte einer eigens dafiir durchgefihrten Mef3reihe von 8 Versuchen in Luft
zusammen, die jedoch etwas von den ubrigen Versuchswerten abweichen. Dies
wird auf ein unterschiedliches Ausgangsmaterial zurickgefihrt, da diese
Versuche zu einem spateren Zeitpunkt der Arbeit durchgefihrt wurden. Tab. 7.6
verdeutlicht die Streuung der eigentlichen MeBwerte aus Versuchen in Pb-17Li
anhand der Mittelwerte und deren Standardabweichung.

Der Abfall der technischen Spannung wird auf einen Flissigmetalleinfluf
zurickgefuhrt. Ein leichter Alterungseffekt im Gefuge durch die lange
Auslagerung wird beim Probenwerkstoff angenommen. Hartemessungen (Abb.
7.5) zeigen, daB entsprechende Veranderungen durch Auslagerung aufgetreten
sind. Messungen der Fe/Cr-Verhéltnisse (Tab. 7.7) an Ausscheidungen, die an
Kohlenstoffreplicas (Abb. 7.6 a, b) ermittelt wurden, weisen dagegen nicht auf
Verédnderungen des Gefiges hin.

Die Bildreihen 7.7 - 7.10 kénnen den EinfluB des Flissigmetalls auf das
Werkstoffverhalten verdeutlichen. Abb. 7.7 a, b zeigen einen typischen sehr
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duktilen Teller-Tasse-Bruch. Dieser findet sich auch bei den Proben wieder, die in
Pb-17Li ohne bzw. mit Auslagerung gepriuft werden (Abb. 7.8a, 7.9a). In den
Versuchen an Luft stellt sich eine MikroriBbildung im Bereich der Oxidschicht ein,
die auf dem Werkstoff haftet (Abb. 7.7. ¢). Durch den Angriff des Pb-17Li weitet
sich diese MikroriB3bildung lokal zu einer AnriBbildung aus, da das Flissigmetall
einen direkten Kontakt mit der frischen Werkstoffoberflache bekommt. Die in
die Matrix der Werkstoffe vordringenden Anrisse erreichen eine Tiefe von
ungefdahr 40-50 pm (Abb. 7.8 b). Aufgrund ihrer Kerbwirkung fihren diese
Anrisse zu einer Spannungserhéhung im Randbereich der Probe, die das
RiBwachstum von auBen ins Probeninnere fordert. Diese Annahme stitzt sich
auf die Tatsache, da3 der Scherspannungsanteil im Bruch zugenommen und der
Bereich des ebenen Gleitbruches abgenommen hat (vgl. Abb. 7.7. a und 7.8. a).
Der Vorgang lauft schnell ab und fihrt zu einer Minderung des tragenden
Querschnitts. Die Kraft, die zum Versagen der Probe fihrt und somit die aus ihr
ermittelte technische Spannung, verringert sich dementsprechend (Abb. 7.1).

Nimmt man an, daf3 die Querschnittsflache durch einen oder mehrere Anrisse um
100-150 pm geschadigt wird, so muB3 mit dieser Restquerschnittsflache gerechnet
werden. Tragt man die Spannung auf und bezieht diese auf den verminderten
Querschnitt, dann treten keine Unterschiede zwischen Luft und Pb-17Li auf
(Abb. 7.2). Die Zugfestigkeit als Matrixeigenschaft bleibt ebenso wie der
Bruchmodus unveréndert, wie auch die mikrostrukturellen Untersuchungen
nachweisen. In den Tab. 7.1 und 7.2 sind daher sowohl die technischen
Spannungen als auch die auf den reduzierten Probenquerschnitt bezogenenen,
somit korrigierten, Festigkeitswerte (Rm korrigiert) fur die Pb-17Li Versuche
angegeben.

Waéahrend der Vorauslagerung erfahrt das Probenmaterial in der Randzone einen
Korrosionsangriff und im Werkstoffinneren iber einen Alterungsprozef eine
geringe Festigkeitsabnahme. Die Korrosion verursacht wahrend der
Auslagerung durch lokale Aufldésungsvorgéange eine Oberflachenschadigung des
Werkstoffes (Abb. 7.9.c). Dies fuhrt im Zugversuch in Pb-17Li zu einer teilweise
verstarkten AnriBbildung (Abb. 7.10 a, b). Der Scherspannungs-Bruchbereich
nimmt weiter zu, das RiBwachstum von auBen scheint zum dominierenden
Faktor zu werden, da Waben im Gleitbruchbereich kleiner und flacher werden
(Abb. 7.9 b). Das 1a8t darauf schiieBen, daf3 die Verformungen in diesem Bereich
abgenommen haben. Beide Vorgédnge, Korrosion und Alterung, bewirken in
diesem Fall eine wahre, wenn auch geringe, Festigkeitsabnahme.
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Frihere eigene Versuche mit Lithium hatten bei diesem Werkstoff eine
Flassigmetallversprodung aufzeigen konnen /110/. Daher wurden auch
Zugversuche in Blei und Lithium durchgefiihrt, um die durch die Komponenten
des Pb-17Li bewirkten Effekte zu ermitteln (Tab. 7.4). Das Ergebnis fallt sehr
eindeutig aus: kein Effekt beim Blei, klare Flissigmetallversprédung beim
Lithium (Abb. 7.12 - 7.13). Unter dem LithiumeinfluB entstehen UbergroBe
Anrisse (Abb. 7.13 b) und ein fast verformungsloser Teller-Tasse-Bruch. Diese
AnriBbildung beeinflult im Gegensatz zum Pb-17Li jedoch nicht die maximale
Zugkraft. Die Flussigmetallversprodung durch Lithium setzt demnach nach
Uberschreiten der Zugfestigkeit mit Beginn des Einschniirvorganges ein. Lithium
wird durch eine Korngrenzenschadigung aktiv, die eine hohe Verformung im
Werkstoff voraussetzt. Dagegen vermag das Lithium keine vergleichbare
Matrixschadigung wie das Pb-17Li einzuleiten.

Die Abb. 7-14 - 7.15 verdeutlichen Ausgangspunkt und Verlauf eines Teller-
Tasse-Bruches. Der Bruch setzt im Bereich von Einschlissen ein. Es bilden sich
Hohlraume (Waben) um diese Einschlisse. Diese werden dabei selbst zerrissen
oder aber von der Matrix getrennt. In den Bruchwaben sind sie bei
entsprechender VergréBerung wieder nachzuweisen. Der vorliegende Stahl
enthélt in seiner Matrix Niobkarbide und Zirkoncarbonitride als Einschlisse.



Probe | Auslagerung | Vm (mm/min) | otech. (MPa) | Rm korrigiert (MPa) A (%) Ag (%) Z(%)
2 keine 1 710 770 17,2 6 65,3
3 -0 1 720 781 17,5 66,9
4 - 50 703 763 18,0 5,8 69,3
5 - 50 697 756 18,6 6,1 65,2
6 -1 100 694 753 18,6 6,3 68,7
7 -7 100 707 767 19,0 6,3 74,5
13 500 h; 550°C 1 672 729 18,5 6,2 70,2
14 -1 1 692 751 17,2 5,3 62,3
15 -7 50 696 755 18,8 5,8 70,3
17 -7 50 672 729 19,2 6,5 71,3
18 -7 100 672 729 18,4 6,1 72,0
25 1000h;550°C 1 642 696 18,3 5,7 66,4
26 - 1 647 702 18,3 54 69,4
27 -7 50 630 683 19,4 5,7 70,2
28 e 50 637 691 20,0 7.5 69,6
29 -0 100 640 694 20,8 7.4 70,5
37 1500h;550°C 1 645 700 17,3 5,4 63,6
38 - 1 645 700 19,3 7,0 66,6
42 -7 1 665 721 17,9 5,7 64,7
39 - 50 649 704 19,9 7,1 68,7

Tab.7.1: Resultate der Zugversuche in Pb-17Li bei 240°C fur den Werkstoff X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Probe | Auslagerung | Vm (mm/min) | otech. (MPa) | Rm korrigiert (MPa) A (%) Ag (%) Z (%)
8 keine 1 680 738 18,0 5.5 66,9
9 -1 1 664 720 17,8 5,4 64,2
11 -0 50 668 725 17,5 5.2 69,3
12 -0 100 660 716 18,5 6,1 72,5
19 500 h; 550°C 1 644 698 18,4 6,1 69,3
20 - 1 648 703 17,7 58 64,0
21 -1 50 628 681 18,2 57 72,5
22 - 50 636 690 18,0 57 69,7
23 - 100 652 707 18,0 54 71,5
24 - 100 652 707 17,3 5.3 67,5
31 1000h;550°C 1 633 687 18,3 6,3 64,8
32 - 0,01 670 727 18,1 7,3 64,5
40 1500h;550°C 1 637 691 17,9 6,1 64,6
41 - 0,01 665 721 19,1 7.5 65,1
Tab.7.2: Resultate der Zugversuche in Pb-17Li bei 300°C; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Probe Temp. (°C) | Vm (mm/min) Rm (MPa) A(%) Ag (%) Z(%)
49 20 1 814 20,4 7,0 70,5
50 20 1 790 211 7,8 69,3
51 20 100 830 20,3 7.7 66,3
52 300 1 738 18,0 5,0 69,8
53 300 100 673 171 5,3 71,1
54 300 0,01 718 16,8 5,2 67,6
Tab.7.3: Resultate der Zugversuche an Luft fir den Werkstoff X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

Probe Auslagerung Prifmedium | Temperatur (°C) Rm (MPa) A (%) Z (%)
86 0 Pb 350 732 16,0 61,5
142 0 Pb 350 747 15,5 61,3
157 200 h, Pb Pb 350 721 171 65,8
158 200 h, Pb Pb 350 742 171 66,1
159 200 h, Li Li 200 731 11,2 26,9
160 200 h, Li Li 200 742 11,0 32,7

Tab.7.4: Resultate der Vergleichsversuche in Blei und Lithium, X 18 CrMoVNb 12 1 (Manet-1)
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Standardab-
KenngrofBe Mittelwert Varianz standardab- | weichung
weichung des
Mittelwertes
Zugfestigkeit R, in MPa 702,4 156,7 12,5 4,4
Bruchdehnung Ain % 14,9 0,4 0,6 0,2
Brucheinschnurung Z in % 69,5 2,1 1.4 0,8

Tab.7.5: Statistische Auswertung von Zugversuchs-Kennwerten aus einer
nachtraglich durchgefihrten MeBreihe von 8 Proben; Luft,
T=300°C; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

Versuchstem- Auslagerungs- Rm korrigiert A y4

peraturin °C dauerinh in MPa in % in %
240 0 765 (3,5) 18,1  (0,3) 68,3 (1.,3)
240 500 739 (4,8) 18,4 (0,3) 69,2 (1,6)
240 1000 693 (2,5) 19,9 (0,0 69,2 (0,6)
240 1500 706 4,1) 18,6  (0,5) 659 (1,0)
300 0 725 (3,7) 17.9  (0,2) 68,2 (1,5)
300 500 697 (3,8 17,9  (0,2) 68,6 (1,2)
300 1000 706 (13) 18,2  (0,1) 64,6 (0,1)
300 1500 706 (10) 18,5 {0,4) 64,8 (0,2)

Tab.7.6: Mittelwerte mit der dazugehérigen Standardabweichung des
Mittelwertes (Werte in Klammern) fur Zugfestigkeit Rm (korrigiert =
auf geminderten Querschnitt bezogen), Bruchdehnung A un
Brucheinschnirung Z; Versuche in Pb-17Li mit verschieden lang
ausgelagerten Proben;

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

Probe (Fe/Cr)q (Fe/Cr),
Luft; 300°C 0,74 0,37
Pb-17Li; 240°C 0,76 0,34
Pb-17Li; 240°C; 1000 h ausgelagert 0,86 0,33

Tab.7.7: (Fe/Cr)i-Verhaltnisse an Ausscheidungen gemessen; 1 = grofe
Ausscheidungen; 2 = kleine Ausscheidungen (vgl. Abb. 7.6 a, b);
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.1: Verlauf dertechnischen Spannung (bezogen aufden
Probenausgangsquerschnitt) wahrend des Zugversu-
chesin Luftund Pb-17Li; T = 300°C, v = 1 MM/ qip;
X 18 CrMoVNb 12 1; (MANET-1)
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Abb.7.2: Spannungsverlauf wéahrend der gleichen Versuche wie
in Abb. 7.1, wobei die Spannungswerte aus den Pb-
17Li-Versuchen auf den reduzierten Probenquerschnitt
hin korrigiert sind
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Nb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.6a,b:

Verschieden grofBle
Ausscheidungen im
Geflge des

X 18 CrMoVNb 121
(MANET-1) im Bereich
Korngrenze und
Gefuge

a) TEM-Aufnahme an
Folie

b) TEM-Aufnahme an
Kohlenstoffreplica

b)
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Abb.7.7 a-c:

REM und Metallo-
graphie einer Probe,
die an Luft zerrissen
wurde;

X 18 CrMoVNb 12 1
(MANET-1)

a) typischer Teller-
Tasse-Bruch

b) groBe und kieine,
duktile Waben-
struktur

¢) AnriBbildung
Vergr. 500-fach



Abb.7.8 a-b:
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REM und Schliffbild einer Probe, die
in Pb-17Li geprift wurde;

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1);

a) Bruchbereich; b) vergroBerte
AnriBbildung; Vergr. 500-fach
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Abb.7.9a-c:

Aufnahmen einer
Probe, die nach
1000 h Auslagerung
in Pb-17Li zerrissen
wurde;

X 18 CrMoVNDb 12 1
(MANET-1)

a) Bruchbereich mit
Teller-Tasse-
Bruch

b) Wabenstruktur
¢) Mantelbereich
mit deutlichen
Korrosionsspu-

ren; Vergr. 500-
fach

b)

9]



-97-

Abb.7.10 3, b: Deutliche korrosive Oberflachenschéddigung und
AnriBbildung einer ausgelagerten Probe nach Zugversuch
in Pb-17Li; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.11:  Zugversuche in Luft, T =300°C; in Pb-17Li, T = 300°C;

in Pb, T=350°C und in Li, T=200°C;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.12 a-c:

Brucheinschni-
rung in der
MefBlange nach
Versuch

a)in Pb-17Li
b)in Pb
¢ inLi;

X18CrMoVNDb 12 1
(MANET-1)

a) b) 9]

a) b)

Abb.7.13a,b: Metallographie derin Li zerrissenen Probe;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1);
a) verformungsloser Teller-Tasse-Bruch; Vergr. 15-fach
b) starke AnriBbildung; Vergr. 500-fach
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Abb.7.14 a,b: In Waben sitzende EinschlUsse, die den
Teller-Tasse-Bruch bewirken;
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)



a)

Abb. 7.15 a, b: Hohlraumbildung um
Einschllsse a) im Gefuge
und b) im Randbereich bei
hoher Verformung
X 18 CrMoVNb 12 1
(MANET-1)
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7.2 Ermiidungsversuche

Auch die Resultate der LCF- und FCG-Versuche werden hier gemeinsam in einem
Kapitel zusammengefaft.

7.2.1 Kurzzeitermidung (LCF)

Die Versuchsparameter und die Ergebnisse sind in den Tabellen 7.8-7.9
zusammengestellt. Die in den Abbildungen aufgetragenen Werte Aep/2 und
Ac/2 wurden den Versuchsprotokollen zu dem Zeitpunkt entnommen, da 50%
der Lebensdauer erreicht waren. Die angegebenen Zyklen entsprechen den
Zyklen, die bis zum Erreichen des Abschaltkriteriums (vgl. Kap. 6.1.3.1) von der
Probe ertragen wurden.

Abb. 7.16 gibt einen Uberblick Uber die Lebensdauer der Proben in den
verschiedenen Medien. Aus der Abbildung ist zu entnehmen, daB die
Lebensdauer in Pb-17Li Uber der in Argon liegt. Das Bild &ndert sich, wenn
vorkorrodierte Proben untersucht werden. Jedoch auch sie zeigen noch ein
besseres Verhalten als in Argon. Ein dhnliches LCF-Verhalten ist auch von Lithium
her bekannt (vgl. Kap.5.2.2 und Abb. 5.5).

In den Abb. 7.17 a-d ist der Verlauf der Oberspannung wahrend des Versuches
far die verschiedenen Dehnungsamplituden und Umgebungsmedien
aufgetragen. Man sieht, dafl der Werkstoff bei zyklischer Beanspruchung
deutlich entfestigt. Bei kleineren Dehnungsamplituden deutet sich an, daB3 in
den Argonversuchen ein geringeres Entfestigungsverhalten eintritt. Besonders
deutlich tritt dieser Effekt bei den Versuchen mit Aey = 0,75% hervor (Abb. 7.17
b). Bei einer Gesamtbetrachtung aller Kurvenverldufe muf3 dieser Unterschied
relativiert werden. Er ist sicherlich nicht ausschlieBlich auf die unterschiedlichen
Medien zurickzufihren. Vielmehr sind auch die Streuungen der MeBwerte
enthalten, die sich fur diese Darstellung besonders unginstig auswirken. Die
vergleichsweise kurzen Lebensdauern des Werkstoffes in den Argonversuchen
treten auch in diesen Abbildungen deutlich hervor. Insgesamt 148t sich
entnehmen,daB das Verformungsverhalten des Werkstoffes vom Medium
unbeeinfluBt bleibt. Dagegen weisen die unterschiedlichen Lebensdauern auf
ein verandertes Versagensverhalten hin.
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In den nachfolgenden Abbildungen 7.18-7.22 sind die in Kap. 6.1.3.1 aufge-
fuhrten Beziehungen (Gl. (6.14)-(6.21)) graphisch dargestellt. Tragt man die
Spannungsamplitude Gber der plastischen Dehnungsamplitude auf (Abb. 7.18),
ergeben sich die Unterschiede aus dem teilweise geringeren
Entfestigungsverhalten in den Argon-Versuchen. Entsprechend Gleichung (6.17)
errechnen sich die Konstanten K' und n' zu: in Argon: K' = 447 MPa, n' =
8,9:10-2; in Pb-17Li: K' = 386 MPa, n' = 5,9-10-2. Die Gleichungen (6.20) -
(6.22) sind in den Abbildungen 7.19 - 7.22 graphisch dargestellt. Aus den Kurven
wurden die Konstanten ermittelt, die in Gl. (6.21) bendtigt werden:

Ast

Argon:  — =2 10”2 (Nf)‘°'°92+0,3- (Nf)“"59

Ae
Pb—17Li: —2—‘=9- 1073, (Nf)‘°»°92+0,8(1vf)“°'6‘

in den Abbildungen 7.22 a, b hat das veranderte Versagensverhalten (kurze
Lebensdauer) in den Argon-Versuchen eine Verschiebung der Lage der Geraden
und der Gesamtkurve zur Folge. Die angegebenen Konstanten sind aus einer
kleinen Anzahl von Versuchen ermittelt, und von entsprechend eingeschrankter
Sicherheit.

Anhand von Nachuntersuchungen mit Hilfe der Metallographie und dem REM
sollten weitere Ansatze fir die Erklarung von Unterschieden in der Lebensdauer
gefunden werden (Abb. 7.23-7.29). Zunéchst erkennt man in Abb. 7.23 a, daf
sich wahrend der Versuche in Argon Anrisse im Bereich der Probenoberflache
bilden. Am Versuchsende bei Erreichen des Abschaltkriteriums wurde die
durchschnittliche Lénge dieser Anrisse mit 20 pm ermittelt. Auch scheint die
Oberflache angegriffen zu sein, was aus der sehr rauhen Oberflache zu schlieen
ist. Abb. 7.23 b zeigt den HauptriB, der zum Versagen der Probe fuhrte. Dieser
hat sich am Ende nochmals verzweigt, ein Hinweis darauf, daf3 der Rif3 auf einen
sehr festen EinschluB (Karbid, Nitrid) gestoBen ist.

In den Abb. 7.24 a-c und 7.25 a, b werden Proben gezeigt, die in Pb-17Li
untersucht wurden. Es wird eine ausgepragte Korrosionsschicht sichtbar (Abb.
7.24 a, b). Auch im Pb-17Li bilden sich Anrisse (Abb. 7.24 ¢). Im Vergleich zur
Argon-Probe liegt die AnriBtiefe jedoch nur zwischen 5-10 pm, obwohl bei dieser
Probe bis zum Erreichen des Abschaltkriteriums eine langere Standzeit (3500
Zyklen) als in Argon (1200 Zyklen) ermittelt wurde. Dagegen scheint die Anzahl
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der Anrisse in Pb-17Li zugenommen zu haben, was als Konsequenz aus der
langeren Standzeit zu erwarten ist. Die Anrisse sind in Abb. 7.25 a
hervorgehoben. Abb. 7.25 b dokumentiert den duktilen Schadensverlauf. Man
erkennt deutlich die Schwingungslinien (striations), die dem Bereich 2 der
Bruchausbreitung (MakroriBausbreitung) zugeordnet werden kdnnen. Ebenso
wird sichtbar, daBB erhohte lokale plastische Verformungen im Bereich um die
Bruchwabe (ehemaliger EinschluB) hier zu einem RiBfortschritt gefihrt haben.

In Abb. 7.26 wird die korrosive Wirkung des Pb-17Li anhand der Mantelflache
einer vorausgelagerten Probe (1000 h, 550°C) verdeutlicht. Unter dem
FlassigmetalleinfluB vor und wahrend des Versuches stellt sich eine
ausgepragtere AnriBbildung ein. Ebenso hat die Rauhigkeit der Oberflachen-
struktur deutlich zugenommen. Die Abb. 7.27 a zeigt einen von zwei Hauptrissen
(7.28). Die Vorschddigung durch die Auslagerung hat auf der Probenoberflache
die Probe an zwei Stellen derartig geschadigt, daf3 zwei gleichwertige Hauptrisse
entstanden sind.

Abb. 7.27 b gibt aber auch einen Hinweis auf einen weiteren Effekt durch das
Flassigmetall. So scheinen die RiBspitzen unter dem EinfluB des Flissigmetalls
durch chemische Auflosungseffekte abgestumpft zu werden. In diesem Fall
erniedrigt sich die RiBwachstumsgeschwindigkeit bzw. das RiBwachstum kommt
gar zum Stillstand. Dies erklart auch die kleinere Anri3tiefe der Proben, die in Pb-
17Li gepriuft wurden. Auf weitere Einzelheiten wird im Diskussionsteil naher
eingegangenwerden.



Erster Zyklus Letzter Zyklus
Probe Ae(%) £:10-3(s-1) Nt
Omax (MPa) Omin (MPa) Aep /2(%) Aep /2(%)
42 0,6 1,2 13900 355 -444 0,068 0,126
43 0,6 1,2 18400 396 -318 0,093 0,194
36 0,75 1,5 4900 415 -438 0,128 0,251
37 0,75 1,5 3600 443 -437 0,120 0,235
44 0,75 1,5 5950 451 -446 0,115 0,277
34 1,0 2,0 2200 468 -536 - 0,209 0,412
40 1,0 2,0 3500 499 -550 0,196 0,294
41 1,0 2,0 3700 493 -497 0,213 0,376
38 1,25 2,5 2650 523 -533 0,319 0,503
39 1,25 2,5 2150 499 -529 0,328 0,423
15 0,75 1,5 2300 377 -420 0,144 0,259
16 0,75 1,5 3200 354 -453 0,141 0,213
13 1,0 2,0 2050 465 -466 0,230 0,371
14 1,0 2,0 2250 493 -491 0,215 0,384
Tab.7.8: Ergebnisse der LCF-Versuche in Pb-17Li bei 550°C und 0,1 Hz; die Proben 13-16 waren vorher 1000 h bei

550°C in Pb-17Li ausgelagert; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Erster Zyklus Letzter Zyklus
Probe Aet(%) ¢-10-3(s-1) Nt
Omax (MPa) omin (MPa) Aep /1 2(%) Aep /2(%)
50 0,6 1,2 7900 373 -414 0,072 0,173
55 0,6 1,2 7950 433 -389 0,062 0,164
51 0,75 1,5 3200 461 -448 0,112 0,205
57 0,75 1,5 2000 466 -496 0,097 0,200
45 1,0 2,0 1250 521 -551 0,190 0,360
47 1,0 2,0 1050 498 -539 0,200 0,342
52 1,25 2,5 900 493 -528 0,329 0,507
53 1,25 2,5 720 534 -543 0,313 0,481
Tab.7.9: Ergebnisse der LCF-Versuche in Argon bei 550°Cund 0,1 Hz; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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verschiedene Dehnungsbeanspruchungen
(Schwingbreite) in Argon, in Pb-17Li mit/ohne
Vorauslagerung (1000 h, 550°C);

X 18 Cr MoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.18: Zusammenhang zwischen Spannungs- und
plastischer Dehnungsamplitude (entspr. Gl. 6.17) far
Argon und Pb-17Li; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.20: Darstellung von plastischer Dehnungsamplitude
' gegen die Lebensdauer (Gl. (6.20), MANSON-
COFFIN); X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.23 a, b:

Probe aus Argon-Versuch mit

Nf::: 1200

a) AnriBbildung

b) HauptriB X 18 CrMoVNb 121
(MANET-1)

a)




-112-

Abb.7.24 a-c:

Proben in Pb-17Li mit Nf = 3500;
Hinweis auf Korrosionsabtrag (a, b)
und Bildung zahlreicher Anrisse (c)
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

a) Vergr.500-fach
b, ¢) Vergr. 1000-fach

10 pym ——m
<)
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b)

Abb.7.25a,b: REM-Aufnahmen von Proben in Pb-17Li
mit N¢ = 3500; X 18 CrMoVNb 12 1
(MANET-1); a) Bildung zahlreicher
Anrisse auf der Mantelflache;
b) Schwingungsstreifen auf Bruchflache
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b)

Abb.7.26 a, b: Struktur der Mantelflache einer
vorausgelagerten Probe nach Versuch
Pb-17Li mit Ns=~2000; a) deutlicher
Flassigmetallangriff und b)
AnriBbildung; X 18 CrMoVNb 12 1
(MANET-1)
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b)

Abb.7.27 a, b:

Bei 550°C vorkorrodierte Probe in Pb-
17Li gepraft mit Ny= 2000;

a) Ausbildung des Hauptrisses, der
Versagen herbeifuhrt;

b) Abstumpfen eines Anrisses durch
Flassigmetall, Vergr. 500-fach
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Abb.7.28: Bedingt durch Vorkorrosion (1000 h,
550°C) erfolgt Ausbildung von zwei
Hauptrissen; Vergr. 8-fach
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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7.2.2  ErmudungsriBwachstum (FCG)

Diese Versuche sollten zeigen, ob durch das Flissigmetall die RiBgeschwindigkeit
beschleunigt wird, wenn es an der RiBspitze mit dem Werkstoff eine
Wechselwirkung eingeht.

Die Ergebnisse sind in den Tabellen 7.10 und 7.11 und den Abbildungen 7.29-
7.31 zusammengefaft. Die Unterschiede in der Anzahl der Zyklen ist auf die ein-
bis zweimal erfolgten RiBmarkierungen zurickzufihren. Zum Zwecke dieser
Markierungen wurde die Last von AP = 5,4 kN auf AP = 7,2 kN erh¢ht. Damit
wurde es moglich, die tatsdchliche RiBldnge durch optische Messung zu
ermitteln und mit den Ergebnissen der indirekten MeBmethode zu vergleichen.
Die unterschiedlichen Zykluszahlen sind jedoch von geringer Bedeutung, da sie
die eigentliche Versuchsauswertung, die Darstellung von da/dN Gber AK, nicht
beeinflussen.

Die Abb.7.29-7.31 zeigen, daB bei diesen Versuchen nur geringe Streuungen der
RiBgeschwindigkeit in Abhéngigkeit von AK zu verzeichnen waren. Nur bei den
Argon-Werten der Langsproben gab es gewisse Abweichungen. Doch liegen die
Kurven nicht nur fir Quer- (Abb. 7.30) und Langsproben (Abb. 7.29)
untereinander, sondern sogar unabhangig vom Medium (Abb. 7.31) sehr dicht
beieinander. Somit ergibt sich fir das Paris-Gesetz die allgemeine anwendbare
Formulierung:

da _21 58
— )=6- 1077 -
() =
Aus den S-formigen Kurvenverldufen kann man ebenso die Grenzwerte AKin
und AK. abschdtzen. Wegen der geringen Abweichungen der Kurven
untereinander werden folgende Werte angeben:

AKih = 4,2:102 N mm-3/2; AK¢ = 1,2:103 N mm-3/2

In Abb. 7.32 erkennt man die unterschiedlichen Rif3fronten auf einer Probe.
Besonders bei den Anrissen, die sich durch die unterschiedlich hohe Belastung
AK deutlich voneinander abheben, wird deutlich, dal3 die Krimmung der RiB-
front den Normbestimmungen entspr‘icht.

Abb. 7.33 zeigt die sehr flache Bruchflache im Bereich des stabilen RiB3-
wachstums. Je weiter der Rif3 fortschreitet, umso hoher wird die Belastung AK
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und mit ihr die RiBgeschwindigkeit. Die Ri3flache wird aufgerauht (Abb. 7.34 a)
und hat am Ende das charakteristische Aussehen eines Gewaltbruches.

Auf weitere Detailstudien und -nachuntersuchungen wurde bei diesen Ver-
suchen verzichtet, da keine weiteren Erkenntnisse zur Wechselwirkung Pb-17Li
und X 18 CrMoVNb 12 1 zu erwarten waren.



Probe Rissa (mm) Rissg (mm) AKaA(NmMmm-3/2) AKg(Nmm-3/2) Zyklen RiBmarkierung
| 15 ) 11,32 | 4,2 ) 45 1 1180 ‘ | 18616 mal

L16 11,37 25,13 455 1210 340164 1mal

L17 1,0 25,12 445 1220 216243 Tmal

L18 11,06 24,60 446 1150 223319 -

L20 11,15 25,09 450 1200 292330 Tmal.

Q16 11,33 24,45 453 1150 285174 -

Q17 11,79 25,04 468 1190 185558

Q18 11,66 24,59 462 1130 244145 -

Tab.7.10: Ergebnisse der Untersuchungen zum ErmidungsriBwachstum; A = Versuchsanfang; E = Versuchsende;

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1); Versuchsmedium: Pb-17Li (vgl. Tab. 6.3)



Probe Rissa (mm) Rissg (mm) AKaA(NmMmm-3/2) AKg(Nmm-3/2) Zyklen RiBmarkierung
L13 11,33 24,22 456 1150 365597 2mal

L14 11,44 25,78 454 1330 328743 2mal

L19 11,15 24,27 448 1140 192186 Tmal
Q12 11,37 24,61 452 1150 189204 -

Q13 11,73 24,61 464 1110 172179 -

Q15 11,67 24,41 462 1130 165379 -

Tab.7.11: Ergebnisse der Untersuchungen zum ErmtdungsriBwachstum; A = Versuchsanfang; E = Versuchsende;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1); Versuchsmedium: Argon (vgl. Tab. 6.3)
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Abb.7.32:

Verschiedene RiBfronten auf CT-Probe
a) mechanischerRif3

b) Anschwingrisse

¢) ErmuidungsriB

d) Gewaltbruch

b) X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

a)

d)

Abb.7.33: VergroBerte Darstellung der
ErmudungsriBflache im Bereich der
stabilen RiBausbreitung;

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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b)

Abb.7.344a,b:

Detailver?‘rbBerungen aus der EndriBphase; a) deutlich
aufgerauhte Bruchflache; b) charakteristische Freilegung
von Zirkonnitriden in Gewaltbruchflache;

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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7.3 Zeitstandversuche

Zeitstanduntersuchungen wurden schwerpunktmaBig bei 550°C vorgenommen.
Daruberhinaus wurden Versuche in Pb-17Li bei 500°C und 600°C sowie an Luft
bei 500°C, 600°C und 650°C durchgefihrt. Die gesamten Versuchsergebnisse sind
in den Tabellen 7.12-7.17 und in den Abbildungen 735 a und b
zusammenagestellt. Zusatzlich wurden Versuche mit vorausgelagerten Proben
und Tests in reinem Blei in das Versuchsprogramm aufgenommen. Diese
Versuche zeigten deutliche Abweichungen von dem Zeitstandverhalten in Pb-
17Li bei 550°C. Deshalb wurden hierzu auch Nachuntersuchungen vorgenommen
(vgl. Abb.7.36 a).

Aus den Zeitstandfestigkeitskurven (Abb. 7.36 b) und den Zeitstandkurven (Abb.
7.37) geht hervor, daB3 im Spannungsbereich 200 MPa < ¢ < 250 MPa, dem ein
Standzeitbereich von 250 h < tg < 1000 h entspricht, keine Unterschiede in
Bezug auf das Prifmedium feststellbar sind. Bei Versuchsdauern Gber 1500 h (o
< 190 MPa) kommt es zu einer deutlichen Verringerung der Standzeit bei
Versuchen in Pb-17Li gegeniber Luft (Abb. 7.38). Die Kriechkurven lassen auch
erkennen, daB der sekundare Kriechbereich bei den Versuchen in Pb-17Li etwas
ausgepragter ist und somit langer andauert. Dies geht auf Kosten des tertidren
Bereiches, der eine verkiirzte Phase darstellt. In den Abb. 7.39 a, b und 7.40 wird
daher die Kriechgeschwindigkeit Gber der Versuchszeit, die auf die Gesamtzeit
bezogen ist, aufgetragen. Damit wird der EinfluBB verschieden langer Versuche
bei gleicher Spannung ausgeschlossen. In Abb. 7.40 kann der Effekt bestatigt
werden. Die Abb. 7.39 a, b kdnnen dies nur tendenziell andeuten. Es 1Bt sich
entnehmen, daB die minimale Kriechgeschwindigkeit in den Pb-17Li-Versuchen
auf einem niedrigeren Niveau liegen, aber zum Versuchsende hin steigt die
Kriechgeschwindigkeit deutlich starker an.

Diese Ergebnisse kénnen in Einklang gebracht werden mit den Resultaten, die
man durch die Vermessung der ProbenmeBlange nach Versuchsende erhalten
hat. Dabei wird die Abnahme des Durchmessers im Verlauf der MeBlange
ermittelt (jeweils fir eine gebrochene Probenhalfte). Es stellt sich heraus, daB bei
den Luftproben Gber die MeBlange hin eine gleichmaBigere Verformung und
Abnahme des Durchmessers stattfindet. Bei den Pb-17Li-Proben konzentriert sich
die Verformung auf den unmittelbaren Bereich um den Bruch. Die Abb. 7.41 gibt
dies exemplarisch fiir eine Luft- und eine Pb-17Li-Probe wieder.



-127 -

In dem weiteren Auswertungsprogramm werden die Beziehungen von Larson-
Miller (Gl. (6.9), Abb. 7.42), Monkman-Grant (Gl. (6.12), Abb. 7.43) und Norton
(Gl. (6.11), Abb. 7.44 a, b) graphisch dargestellt. Bei der Larson-Miller-
Extrapolation werden alle Werte aus Versuchen an Luft und von den Werten aus
Pb-17Li-Versuchen nur die bei 550°C bericksichtigt, da die Versuchsergebnisse
bei 500°C und 600°C in Pb-17Li zu starke Streuungen aufweisen. Auch im Larson-
Miller-Diagramm wird das Abknicken der Zeitstandfestigkeitskurve bei 550°C
und kleinen Spannungen deutlich. Die Auswertung der Zusammenhéange von
minimaler Kriechgeschwindigkeit und Standzeit (Monkman-Grant, Abb. 7.43)
erbringt keine neuen Informationen. Es zeigt sich nur, da3 die Pb-17Li-Werte in
einem breiten Streuband um die Ausgleichsgerade liegen. Die Steigung bei der
Geraden hat den gleichen Wert. Unterschiede ergeben sich im K-Wert:

Pb-17Li: log (tg) + 0,78 log (¢) = -0,57
Luft: log (tg) + 0,78 log (&) = -0,49.

In Abb. 7.44 ist die minimale Kriechgeschwindigkeit Uber der Spannung
aufgetragen. Aus den eingezeichneten Ausgleichsgeraden lassen sich folgende
Ausdricke fur das Norton-Gesetz ableiten:

far Pb-17Li: £
und fur Luft: ¢

4,4 - 10-20 - 6,48
1,5 - 10-22 - ¢10

Die Genauigkeit der Konstanten ist wegen der hohen Streuung der Werte
eingeschrankt.

Die bislang dargesteliten Ergebnisse weisen alle auf die verkiirzte Standzeit im
Pb-17Li bei Versuchen hin, die langer als 1500 h dauern. Jedoch lassen sich keine
Schlisse auf einen verdanderten Kriechmechanismus (dhnliche Zeitstandkurven)
oder einen Versprodungseffekt (gleiche Einschnirdehnung und Bruchdehnung)
ziehen. Untersuchungen im REM und im Lichtmikroskop sollen hier weiterhelfen
(siehe Abb. 7.45-7.55).

Wie in den Zeitstandkurven lassen sich auch in einer Betrachtung im REM keine
Unterschiede an den Proben, die mit 0 = 250 MPa belastet wurden, erkennen.
Abb. 7.45 a, b zeigt fur beide Proben einen duktilen Wabenbruch. Das Bruchbild
ist sehr charakteristisch fiir einen verformungsreichen Bruch, wie er schon bei
den Zugversuchen diagnostiziert wurde (vgl. Abb. 7.7 und 7.9).
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Auch im mittleren Spannungsniveau (o = 210 MPa) sind makroskopisch keine
Unterschiede zu erkennen. Die Abbildungen 7.46a,b und 7.47a,b weisen sowohl
fur die Luft- als auch fur die Pb-17Li-Probe ein duktiles Bruchverhalten nach. Im
metallographischen Schliff der Luftprobe (Abb. 7.46¢) ist zu erkennen, daf3 die
Luftatmosphére zu einer durch Oxydation angegriffenen Oberflache gefihrt
hat. Das metallographische Schliffbild der Pb-17Li-Probe (Abb. 7.48a)
verdeutlicht die Hohlraumbildung um Gefugeeinschliisse herum, die den Bruch
auslésen. Aus Abb. 7.48b geht hervor, daB im verformungsarmen Bereich der
MeBlange kein Angriff durch das Flussigmetall auf den Werkstoff stattfindet. An
den beiden Pb-17Li-Partikeln, die auf dem Probenmantel noch haften, ist sogar
zu erkennen, daB keine vollstandige Benetzung stattgefunden hat.

Im Bereich kleinerer Belastungsspannungen (o < 190 MPa) dndert sich bei der in
Luft eingesetzten Probe bezlglich Bruchverhalten und -form (Abb. 7.49a,b)
nichts. Die Abbildungen 7.50a,b dokumentieren den deutlich starkeren
Korrosionsangriff durch die Atmosphéare, der eine sehr grobe
Oberflachenstruktur zur Folge hat. Zudem erkennt man, daf3 die Oxidschicht mit
vielen Mikrorissen durchsetzt ist (7.50 a). Diese Effekte beschranken sich nur auf
eine dinne Randschicht. Wahrend fir das Bruchverhalten der Pb-17Li-Probe
ebenfalls keine erkennbaren Veranderungen auftreten (Abb. 7.51a,b), zeigen
die Aufnahmen von der Randzone eindeutige Effekte. Diese Effekte sind jedoch
weiterhin von dem Spannungs- und Verformungszustand in der Randzone
abhangig. So ist der untere Teil der MeBlange vom Flassigmetall unberthrt (Abb.
7.52a). Man erkennt wiederum auf der Manteiflache noch anhaftende Pb-17Li-
Partikel. In Abb. 7.52b wird deutlich, daf3 in der Randzone in Bruchnéhe ein
ausgepragter korrosiver Materialabtrag stattfindet. Befindet sich in diesem
Bereich ein in der Matrix eingeschlossener Partikel, so fiihrt das h&here
Spannungsfeld zu einem rascheren AufreiBen der Mantelflache. An diesen
Stellen kommt es zu einem massiven Korrosionsangriff (Abb. 7.53a,b). In
anderen hochverformten Bereichen der MeBlange bilden sich dagegen eine
Vielzahl von Anrissen aus, die bei weitem ausgepragter sind als bei der Luftprobe
(Abb. 7.54a,b). Die Risse erstrecken sich bis zu einer Tiefe von 10 pm ins
Probeninnere. Die AnriBbildung bzw. Hohlraumbildung in der Randzone
bedingt durch das Flussigmetall kénnen fur das frihzeitigere Versagen der
Probe verantwortlich gemacht werden.

Dieser Eindruck findet seine Bestatigung in Bildern einer Probe, die annéhrend
2500 h im Zeitstandversuch einer Flussigmetallschmelze ausgesetzt war (Abb.
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7.55a,b). Es zeigt sich, daB ein Korrosionsangriff stattgefunden hat (Abb. 7.55b).
Jedoch ist auch zu erkennen, daB der Materialabtrag gegeniiber einer Probe mit
1800 h weniger Standzeit nicht wesentlich zugenommen hat. Zumal die
herabgesetzte Prufspannung bei weitem keine vergleichbare Anri3bildung
verursachen kann (Abb. 7.55a).

Eine Auslagerung der Proben im Pb-17Li (1000-1500 h bei 550°C) fihrte zu einer
teilweise drastischen Herabsetzung der Standzeiten (Abb. 7.36a). Wie die
Angaben zur Bruchdehnung bestétigen, zeigen die Proben dabei eine hdhere
Duktilitat. Lag die Bruchdehnung bislang bei Werten zwischen 20 und 30%, so
betragt sie nun 40-50% (bei vergleichbarem Belastungsniveau). Die
Verringerung der Standzeit fallt nach einer Auslagerung von 1500 h deutlicher
aus als nach 1000 h. Jedoch ist der Effekt auch von der Priifspannung abhéngig.
Bei einer Belastung ¢ > 220 MPa zeigen sich dhnliche Verhéltnisse unabhéngig
von der Ladnge der Auslagerungszeit. Bei niedrigeren Spannungen o < 180 MPa
weisen die 1000h-ausgelagerten Proben keine so ausgeprégte Standzeit-
verkiirzung auf (Abb. 7.36a). Untersuchungen anhand metallographischer
Schliffe konnten keinen Nachweis einer Vorschadigung des Materials erbringen
(Abb. 7.56a,b). Spuren eines korrosiven Materialabtrages sind nicht zu erkennen,
was bei einer ebenméaBigen Abtragung nur schwer méglich ist. Die Bilder dhneln
denen der Proben, die ohne Auslagerung vergleichbar kurze Standzeiten bei
héherer Belastung aufweisen.

Eine bei weitem nicht so ausgepragte Standzeitverkirzung wie nach Ausla-
gerung ergab sich bei den Versuchen in reinem Blei (Abb. 7.36a). Dieser Befund
wird durch metallographische Untersuchungen gestitzt. So zeigt sich ein
deutlicher Materialabtrag in der Randzone (Abb. 7.57). Auch in diesem Fall liegt
nur eine ebenflachig wirksame Korrosion vor. Versprédungseffekte sind aus-
zuschlieBen, da das Materialverhalten beziiglich der Dehnungswerte weiterhin
duktilen Charakter aufweist.

In Abb. 7.58 a-c werden zwei Proben miteinander verglichen , die in Luft und Pb-
17Li bei jeweils 600°C untersucht wurden. Bei der Luftprobe verursacht eine
Oxydation als Korrosionseffekt die Ausbildung vieler Anrisse im Bereich des
Bruches. Auch die Bruchform zeigt eine abgewandelte Teller-Tassen-Form mit
einer Zipfelbildung (Abb. 7.58a). Im Schliffbild (Abb. 7.58b) ist eine deutliche
Korrosionsschicht zu erkennen. Die Pb-17Li-Probe dagegen zeigt keine dieser .
Veranderungen (Abb. 7.58¢). Die Bruchform entspricht weiterhin einem duktilen
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Teller-Tasse-Bruch und die Mantelflache weist keine Anrisse, hervorgerufen
durch einen méglichen Flussigmetallangriff, auf.

Mikrohéarte-Profile vom Probenrand bis zur Probenmitte im Bereich des Bruches
und der unteren MeBlange wurden aufgenommen (Abb. 7.59a,b). Es konnten
keine Aufhartungs- bzw. Entfestigungseffekte, die auf einen Flissigmetallflufl
hatten zuruckgefihrt werden kénnen, nachgewiesen werden. Im Bereich des
Bruches findet man erwartungsgemaf bedingt durch den hohen Verformungs-
zustand ein héheres Harteniveau. Dabei sind die Hartewerte starken Streuungen
unterworfen (Abb. 7.59a). Im unteren Bereich liegen die Werte dichter bei-
sammen (Abb. 7.59b). Sie nehmen hier Werte an, wie sie auch im Ausgangs-
material gefunden wurden.

Der Effekt der Auf- bzw. Entkohlung in Randschichten wurde ebenfalls un-
tersucht. Zu diesem Zweck wurden in drei Schritten jeweils 100 pm starke
Schichten abgedreht. Die Kohlenstoffgehalte wurden im Kohlenstoff-Analyse-
automaten ermittelt. Die Ergebnisse sind in Tab. 7.18 zusammengetragen. inden
beiden tieferen Schichten stellt sich ein konstanter Wert um 0,12% C ein. In der
ersten Schicht zeigen die Analysenwerte eine starkere Streuung und etwas
erhohte Werte. Diese Erhdhung ist rein fabrikationstechnisch bedingt und
bekannt, wie beim Ausgangsmaterial mit 0,19% deutlich wird. Bei den Pb-17Li-
Proben fallt der Wert auf 0.15% ab und gleicht sich damit der Matrixzusam-
mensetzung an. Insgesamt gesehen lassen die Ergebnisse keine Interpretation
bezlglich einer deutlichen Entkohlung zu. Diese Befunde wurden an einzelnen
Proben mit der GDOS-Profilanalyse bestatigt.

Mittels der wellenlangendispersiven Rontgenanalyse in der Mikrosonde wurden
Profile der Atom- und Gewichtsprozente verschiedener Stahlelemente ermittelt.
Das Profil wurde vom Randbereich bis ungefahr in die Mitte der Probe in 15
MeBschritten aufgenommen. Die Untersuchungen fanden an einer Pb-17Li-
Zugprobe (Nr. 21), an einer ausgelagerten Zeitstandprobe (Nr. 44) und einer
nicht ausgelagerten Zeitstandprobe (Nr. 74, tg = 1968 h) jeweils in Pb-17Li sowie
einer Zeitstandprobe an Luft (Nr. 90, tg = 2066 h) statt. Die Mittelwerte sind in
Tab. 7.19 zusammengetragen. Deutliche Veranderungen sind keine erkennbar.
In der graphischen Darstellung (Abb. 7.60) sind die Schwankungen in den
Mittelwerten auf einzelne hohe Peaks zurickzufihren sind, wenn bei der
Analyse Karbidausscheidungen getroffen wurden. In solchen Fallen wurden
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dabei (Fe, Cr,Mo0)23Cg Ausscheidungen erfaB3t. Die Anteile an Cr, Mo und C sind
stark erhéht und der Fe-Gehalt korrespondierend dazu erniedrigt.

Im chemisch-analytischen Labor des Institutes wurde der Lithiumgehalt sowie die
Anteile an Stahlelementen und nichtmetallischen Verunreinigungen im Pb-17Li
ermittelt (Tab. 7.20). Vergleicht man die Analysewerte, wenn die
Probenentnahme aus der Kapselmitte heraus stattfand, so zeigen sich keine
Unterschiede zwischen Ausgangsmaterial und im Versuch eingesetztem Pb-17Li.
Der Lithiumanteil pendelt zwischen 0,6-0,7%. Die Gehalte der Stahlelemente
und Nichtmetalle liegen im Bereich einiger pg/g. Wurde dagegen von der Pb-
17Li-Oberflache eine Probe genommen, so fand man einige Veranderungen vor.
Diese sind von der Einsatzdauer des Pb-17Li abhangig. Nach 160 h findet man
schon eine gewisse Erh6éhung des Lithiumgehaltes (0,95). Die Gehalte von Fe, Cr
und Ni liegen um eine Zehnerpotenz héher. Auch der Gehalt an O3 und Hj ist
deutlich erhoht. Bei der Analyse eines langer eingesetzten Pb-17Li (1829 h) zeigt
sich, daB sich diese Tendenz fortsetzt. Man muB zu diesen Zahlenangaben
einschrankend hinzufiigen, da wahrend des Versuches in der Versuchskapsel
eine Leckage aufgetreten war (Abb. 7.61-7.62). Dadurch kam es zu einem
Kontakt des Pb-17Li mit der Atmosphaére, was die hohen Gehalte an O und H;
erklart. Die starke Affinitdt des Lithiums zum Sauerstoff fihrte zu einer
entsprechenden Anreicherung von Lithium in der Oberflachenschicht. Auch der
Anteil gel6ster Stahlelemente in dieser Schichtist gréer geworden.

Eine detaillierte Betrachtung der Abb. 7.61 und 7.62 gibt weitere Aufschlisse. So
kann es in Spalten, in die Pb-17Li eindringen kann, zu einer ausgepragten Spalt-
korrosion kommen. Dabei wird SchweiBgut besonders stark aufgeldst. Die
SchweiBnaht bekommt ein schwammartiges, pordses Aussehen. Dies fihrt nach
entsprechend langer Einwirkzeit zur Leckage (7.61a,b). Aus den Abbildungen
7.62a,b geht deutlich die unterschiedlich gute Eignung der Austenite und
Martensite im Pb-17Li hervor. Der Austenit weist eine starke interkristalline
Korngrenzenkorrosion auf. Aber auch ein oberflaichenhafter Abtrag ist zu
erkennen. Der Martensit zeigt dagegen den schon oft beobachteten,
oberflachigen Materialabtrag. Nach den 3000 Betriebsstunden und durch das
immer wieder erneuterte Pb-17Li scheint sich jedoch eine Korrosionsschicht
ausgebildet zu haben.

Auch von einigen Zeitstandproben wurden Kohlenstoff-Replicas angefertigt und
im TEM analysiert. Abb. 7.63 gibt stellvertretend fir andere Proben die
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Verteilung und unterschiedliche GroBe der Ausscheidungen wieder. Die Ergeb-
nisse der EDS zeigen keine nennenswerten Verschiebungen bei den verschie-
denen Proben (siehe Tab. 7.21). Es konnte nur eine Chromanreicherung
besonders in den groB3en Ausscheidungen gegeniber dem Ausgangsmaterial
festgestellt werden. Diese liegt auf gleichem Niveau, wie sie schon bei der
Analyse der Zugversuchsproben nachgewiesen wurde (vgl. Tab. 7.7).

Weitere Untersuchungen im TEM fanden an Folien statt. Vergleicht man Abb.
7.64 und 7.65, d.h. Luftprobe mit Pb-17Li-Probe aus Zeitstandversuchen tg =
2000 h, so sind keine unterschiedlichen mikrostrukturellen Veranderungen zu
erkennen. Beide Geflge zeigen eine sehr geringe Versetzungsdichte. Es sind
sogar versetzungsfreie Bereiche zu erkennen, in denen eine gewisse Erholung
eingesetzt hat (Abb. 7.64b). Die verschiedenen Ausscheidungen, die die
ehemaligen Lattengrenzen aufweisen, sind ebenfalls zu erkennen (Abb. 7.64a).
Die Lattenstruktur ist jedoch fast vollstandig aufgelost. Sie ist nur noch aufgrund
der ausgerichteten Lage der Ausscheidungen zu erkennen. Man erkennt, daf3
eine Subkornbildung eingesetzt hat (Abb. 7.65a). Die Versetzungen setzen an
den Lattengrenzen an (Abb.7.65b).

AbschlieBend wurden analytische Untersuchungen mit Hilfe der Auger-Elektro-
nenspektroskopie (AES) durchgefihrt. Abb. 7.66 zeigt ein fir die Matrixzu-
sammensetzung typisches Spektrum vom Ausgangsmaterial. Da der Analyse-
punktim Randbereich lag, ist auch ein C-Peak im Spektrum vorhanden.

Die Abb. 7.67-7.70 sind die Ergebnisse der AES-Untersuchungen an einer aus-
gelagerten Probe zu entnehmen. Abb. 7.67a zeigt den Querschliff mit den
Positionen der Analysepunkte. Ein Kohlenstoff-Mapping deutet auf eine homo-
gene Kohlenstoff-Verteilung hin (Abb. 7.67b). Die Analysespektren weisen nur
einen Unterschied beziglich des Kohlenstoffpeaks auf. Im randnahen Bereich
kann wie beim Ausgangsmaterial ein Kohlenstoffanteil in der Matrix nach-
gewiesen werden (P, Abb. 7.68a). im Probeninneren nimmt die C-Konzentration
ab und féallt unter die Nachweisgrenze (Abb. 7.68b). Der gleiche Effekt konnte
bei der Untersuchung verschieden tiefer Randschichten beobachtet werden (vgl.
Tab. 7.18).

Diese Probe wurde zusatzlich im UHV gebrochen. Der Bruch zeigt ein deutlich
duktiles Verhalten (Abb. 7.69a). Auf der Bruchflache erkennt man die
Ausbildung einer groen Wabe um einen Partikelkern. Um diese groBe Wabe
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ordnen sich die kleinen, flachen Waben an. Dieses Bruchbild ist aus dem duktilen
Versagen der Zug- und Zeitstandversuche bekannt. Die Analyse des
bruchauslésenden Partikels konnte ein Zirkoncarbonitrid nachweisen (ZrCxNy).
Die AES-Untersuchung eines Punktes im Randbereich eines Zirkonnestes kann
Segrationsprodukte von S, Mn und N nachweisen. Der Kohlenstoffpeak und der
erhohte Chrompeak weisen auf vorhandene Chromkarbide hin (Abb. 7.70).

Untersuchungen am Querschliff einer Zeitstandprobe im Pb-17Li (tg = 1685 h)
wurden zunachst im Randbereich (Abb. 7.71) und anschlieBend etwas mehr im
Probeninneren durchgefihrt (Abb. 7.73a). Man erkennt wiederum die typische
Fe, Cr, C-Zusammensetzung der Matrix in Randnahe (Abb. 7.72a). Ebenso gelang
die Erfassung und Analyse eines Matrixpartikels, eines Niobkarbids (NbC). Der
kleinere Stickstoffpeak 1aBt die Vermutung zu, daB eine NbNy-Cy-Verbindung
vorliegt (Abb. 7.72b). Der Punkt P2 im Probeninneren (Abb. 7.73a) konnte als
Crz3Cg-Ausscheidung analysiert werden (Abb. 7.73b).

AbschlieBend wurde zu Vergleichszwecken eine Probe untersucht, die in einem
dynamischen Pb-17Li-Kreislauf 2631 h ausgelagert worden war. Man erkennt
einen deutlichen Korrosionsangriff, der sich bis zu einer Tiefe von 5 pm in das
Innere der Probe erstreckt (Abb. 7.74a). Das Augerspektrum in Punkt 1 konnte
eine leichte Chromverarmung nachweisen (Abb. 7.74b). Auch fallt auf, daB der
sonst vorhandene Kohlenstoffpeak nicht auftritt. Somit kann man hier auch eine
gewisse Entkohlung registrieren. Die Analyse in Bereichen auBlerhalb des
Probenrandes erbrachten keine nennenswerten Verdnderungen.
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Spannun Bruchzeit Emi
Probe p(MPa) ’ (h) (h 1105 A %) 2 (%)
151 120 2240 0,9 32,0 82,3
123 130 2414 1,01 27,0 82,6
105 150 1718 1,16 26,7 83,5
85 160 1636 0,51 25,5 78,7
102 160 2004 2,50 38,5 82,4
70 170 1387 0,88 17.8 72,3
80 170 1530 0,85 16,5 78,8
100 170 1647 2,10 28,5 84,9
55 180 1437 1,89 19,0 771
101 180 807 4,10 39,2 84,4
109 180 1415 1,60 20,5 80,3
122 180 1228 1,46 26,5 74,95
67 190 1689 1,04 20,0 75,7
74 190 1968 1,48 35,2 82,5
95 190 1829 1,53 28,7 79,2
98 190 1012 4,78 28,7 82,3
57 200 1152 2,68 20,0 78,6
106 200 724 3,50 19,5 78,1
58 210 997 2,93 19,0 76,1
59 220 837 2,99 19,0 80,5
60 230 382 9,69 21,0 78,5
69 230 649 4,68 19,0 77,7
61 240 472 8,12 19,5 80,4
65 250 244 13,05 18,3 75,2
104 250 285 16,70 23,5 78,0
66 260 209 16,48 21,0 75,7
68 270 91 39,80 18,0 78,0

Tab.7.12: Ergebnisse der Zeitstandversuche in Pb-17Li bei 550°C; X 18 CrMoVNb 121

(MANET-1)




-135-

Temperatur |Spannung] Bruchzeit €mi
Probe (‘f)c) p(MPa) 9 o |aos | A [zew)
72 500 290 1567 1,36 18,0 78,1
128 - 310 580 6,34 22,5 80,3
131 - 325 264 18,52 19,5 75,6
76 - 340 865 3,73 19,5 76,4
139 -7 340 279 16,00 26,5 77,6
133 - 360 12 580,00 26,0 78,6
136 - 360 38 154,00 27,5 84,9
126 600 80 385 7,29 71,0 88,1
124 - 100 211 19,50 60,5 89,8
127 - 100 265 12,70 79,0 87,7
120 - 110 294 22,50 51,0 82,1
130 - 120 95 51,40 54,5 87,6
78 - 140 353 10,56 26,0 88,4
132 - 140 145 36,10 54,5 80,3
75 - 160 198 16,12 39,5 83,5
73 - 180 65 45,69 20,5 79,8

Tab. 7.13: Ergebnisse der Zeitstandversuche in Pb-17Li bei 500°C und 600°C;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Probe Spannung BFU(C:)ZEIt (h-1é)r.:i8-5 A (%) Z (%)
lb ,1 | 47,5 ) 6,0
90 180 2066 0,92 41,5 87,7
119 190 2403 0,96 34,0 81,9
62 210 807 5,86 33,7 85,5
137 210 2325 1,30 26,0 80,1
63 230 465 11,62 35,5 85,9
138 230 583 6,82 20,5 72,4
64 250 253 21,86 31,0 81,8
148 250 754 3,78 27,0 81,9

3082 300 69 61,2 21,6 78,7

Tab. 7.14: Ergebnisse der Zeitstandversuche in Luft bei 550°C; X 18 CrMoVNb 12 1

(MANET-1)
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Temper Bruchzei Emi
Probe e ::;(e:)atur Sp:“rﬂwg:)ng ru(ch) eit (h—1e),'n1.8-5 A (%) 2 (%)
e ———————————————————————————————————

3178 500 300 1492 2,3 24,0 82,3

134 - 360 434 7,4 24,0 75,8

150 -7 380 352 9,1 19,0 78,7
3136 - 420 17 226,0 26,8 76,9
3110 600 100 1743 0,6 46,0 90,2
3090 - 120 1114 1.1 24,2 86,9
3203 -7 150 677 5,6 30,0 87,7
3115 - 180 404 5,5 23,2 84,0
3145 -0 200 188 14,0 30,4 88,4
3122 650 40 6500 0,3 29,8 86,0
2039 - 60 716 3,6-9,6 48,0 87,0
3099 - 70 325 2,1 53,8 92,4
3219 -0 90 201 10,0 32,0 89,4

Tab. 7.15: Ergebnisse der Zeitstandversuche in Luft bei 500°C, 600°C und
650°C; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Br i Emi
Probe Sp(a“:::)ng U(C:)ZEIt (h_18)r_n1'8_5 A (%) Z (%)
34 160 954 5,96 41,5 88,3
35 180 476 12,3 41,0 86,1
36 200 308 22,8 36,5 83,4
33 220 44 193,0 50,5 86,8
48 160 102 108,0 49,0 87,4
44 180 236 56,1 35,5 81,6
43 200 170 38,9 42,5 86,1
45 220 48 221,0 43,0 84,0
46 250 4 1626,0 54,0 84,1
Tab.7.16: Ergebnisse der Zeitstandversuche in Pb-17Li bei 550°C an ausgelagerten
Proben; 34-36: 1000 h; 43-48: 1500 h; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
Spannun Bruchzeit £min
Probe p(MPa) 9 o 1110 A (%) Z (%)
144 210 276 20,07 34,0 84,0
145 230 136 32,30 28,0 81,7
149 250 98 42,10 28,0 79,4
Tab.7.17 Ergebnisse der Zeitstandversuche in Pb bei 550°C; X 18 CrMoVNb 12 1

(MANET-1)
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Kohlenstoff-Anteil in abgedrehter
Schichtin %
Proben

0-100pum | 100-200um | 200-300um
Nullprobe 0,19 0,12 0,11
Zeitstand in Luft; 2066h 0,21 0,12 0,13
Zeitstand in Pb-17Li; ausgel. 1500h 0,15 0,13 0,13
Zeitstand in Pb-17Li; 200h 0,15 0,12 0,13

Tab.7.18: Analyse des Kohlenstoffgehaltes von verschieden tief gelegenen
Randschichten X 18 CrMoNb121 (MANET-1)
Atom- und Gewichtsprozent in verschiedenen Proben
Elemente 21 44 74 90
Zug, Pb-17Li Zeitstand, Pb-17Li Zeitstand, Pb-17Li Zeitstand, Luft
ausgelagert
A G A G A G A G
Fe 85,0 85,8 84,4 85,3 84,2 83,5 85,4 85,7
Cr 12,3 11,5 12,8 12,0 13,1 11,9 11,9 111
Ni 0,6 0,7 0,7 0,7 0,7 0,7 0,7 0,8
Mo 0,4 0,7 0,7 1,0 0,5 0,9 0,4 08
C 0.1 - 0.1 - 0,1 -- 0,1 -
Tab.7.19: Mittelwerte der Atom- (A) und Gewichtsprozente (G)

verschiedener Stahlelemente in unterschiedlichen Proben
(siehe Tab.7.2,7.15,7.11, 7.13), Spektralanalyse durch
Mikrosonde; X 18 CrMoVNb121 (MANET-1).




Gehaltanin (%)
Analysen-Nr. Bemerkung
Li Fe Cr Ni o)} H>
81/88 |  Nullprobe 0,67 | 70103 | 50103 | 50103 2,0-10-3 2,0-10-3
438/86 nach 1000 h 0,68 <1,0-10-3 <1,0:10-3 2,5:10-2 / /
Mittelwert
177/87 nach 1968 h 0,60 4,8:10-2 5,0-10-3 1,0-10-2 / /
(Mittelwert)
236/88 nach 162 h 0,9 1,9-10-2 5,0-10-2 0,1 0,9 3,2:10-2
Oberflache
235/88 Mitte 0,7 1,0-10-2 / 3,0-10-3 5,0-10-3 3,0-10-3
212/88 nach 1829 h 7,6 1,2 8,4:-10-2 2,3-10-2 4,9 0,5
Oberflache
213/88 Mitte 0,7 0,1 9,0-10-2 1,0-10-2 1,3-10-2 1,0-10-3
Tab.7.20: Ergebnisse der chemischen Analytik bezlglich der Gehalte an Lithium, Stahlelementen und Nichtmetallen in

Pb-17Li

-0vl -
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2066 h

Probe (Fe/Cr)q (Fe/Cr)2
Ausgangsmaterial 1,09 0,37
Nr. 44 ausgelagert 0,75 0,32
Zeitstandversuch in Pb-17Li, 236 h
Nr. 74 Zeitstandversuch in Pb-17Li, 0,82 0,33
1968 h
Nr. 90 Zeitstandversuch in Luft, 0,77 0,33

Tab.7.21:  (Fe/Cr)j-Verhaltnisse groBBer (= 1) und kleiner ( = 2)
Ausscheidungen X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.35a,b: Zeitstandfestigkeitskurven fur verschiedene Temperaturen a) in

Pb-17Li; b) in Luft; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.36a,b: Vergleich der Zeitstandfestigkeit bei 550°C
a) Pb-17Li, Pb und ausgelagerte Proben in Pb-17Li;
b) Luft und Pb-17Li; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb. 7.40: Vergleich der Abh&ngigkeit von Kriechgeschwindigkeit und

Versuchsdauerin Pb-17Li und Luft bei o = 180 MPa;
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.41: Verlauf der Brucheinschniirung (dargestelit am Verlauf des

Radius) bei Luft- und Pb-17Li-Probe;
o = 230 MPa; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb. 7.42: Larson-Miller-Hauptkurve fir Pb-17Li bei 550°C sowie Luft bei
500°C-650°C; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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digkeit (Norton-Gesetz); X 18 CrMoVNb12 1 (MANET-1)
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535&;::1 —Ims ﬁu@fm e

a)

Abb.7.45a,b: Duktiler Wabenbruch von Zeitstandproben bei o = 250 MPa;
a) Pb-17Li, tg = 244 h;b) Lufttg = 253 h; X 18 CrMoVNb 121
(MANET-1)
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Abb.7.46a-c:

Probe aus Zeitstand-

versuch in Luft,c = 210

MPa,tg = 807 h

a,b) Bruch

¢) Metallographie von
randnaher Zone

X 18 CrMoVNb 12 1

(MANET-1)

a)

b)

9]



Abb. 7.47a,b:
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Zeitstandprobe in Pb-17Li; ¢ = 210 MPa, tg = 997 h; a) Bruch
und Brucheinschnirung; b) duktile Bruchwaben;
X 18 CrMoVNb12 1 (MANET-1)

a)

b)



Abb. 7.48a,b:

-152-

a)

b)

M

Zeitstandprobe in Pb-17Li; 0 = 210 MPa, tg = 997 h; a) Metallo-

graphischer Schliff aus Bruchbereich mit Hohlraumbildung; b)

'(Schliff aus)unverformtem Teil der MeBlange; X 18 CrMoVNb12 1
MANET-1



Abb. 7.49a,b:
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Zeitstandprobein Luft; 0 = 170 MPa, tg = 2799 h; a)
verformungsreicher Bruch mit b) duktiler Wabenstruktur;
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)

a)

b)
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5 20 UM s b)

G ¢ g T T R

Abb.7.50a,b: Zeitstandprobein Luft; o = 170 MPa, tg = 2799 h; a) REM-Auf-
nahme der anriBbehafteten Mantelflache; b) Schliffdarstellung
desrandnahen Probenbereiches; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)



Abb.7.51a,b:
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a)

Zeitstandprobe in Pb-17Li; 0 = 170 MPa, tg = 1647 h; a)
makroskopisches und b) mikroskopisches Aussehen des Bruches;
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)



Abb. 7.52a,b:

a)

b)

Zeitstandprobe in Pb-17Li; ¢ = 170 MPa, tg = 1647 h; Metallo-
graphische Schliffbilder aus a) unverformtem und b) verformtem
und angegriffenem Teil der MeBlange; X 18 CrMoVNb 121
(MANET-1



Abb. 7.53a,b:
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Zeitstandprobe in Pb-17Li; o = 170 MPa, tg = 1647 h; durch
Flissigmetall angegriffene Randzone der Probe;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)

a)

b)



Abb. 7.54a,b:
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20 pym a)

b)

Zeitstandprobe in in Pb-17Li; 0 = 1770 MPa, tg = 1647 h; a)
Darstellung der Anri3bildung im metallographischen Schliff; b)

REM-Aufnahme von Mantelflache mit Anrif3; X 18 CrMoVNb 12 1
(MANET-1)



Abb.7.55a,b:
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a)

b)

N ahaie

Zeitstandprobe in in Pb-17Li; 0 = 130 MPa, tg = 2414 h; Korro-
siver Materialabtrag durch Pb-17Li im Randbereich; a) 100 fache
b) 500 fache VergroBerung; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)



Abb. 7.56a,b:

a)

b)

Metallographische Schliffe von Gefiige und Randzone ausgela-
gerter Proben

a) 1000 h, 0 = 220 MPa,tg = 44 h

b) 1000 h, o = 220 MPa, tg = 48 h

X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.57: ZeitstandprobeinPb, o = 210 MPa; tg = 276 h; metallographischer
Schliff von Randbereich mit angegriffener Mantelflache;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb. 7.58a-c:
Zeitstandproben bei 600°C
a,b) in Luft, o = 140 MPa, tg

= 233 h;
¢) inPb-17Li, 0 = 140 MPa,
tg = 353 h;
X 18 CrMoVNb 121
(MANET-1)

a)

b)

c)
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Abb.7.61a,b:
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Flansch

Behdlter

Spaltkorrosion an der StoBstelle von Flansch (Austenit) und
Behaélterrohr (Martensit) a) Uberblick, b) angegriffenes
Schweif3igut und RiB3bild'.ng im austenitischen Werkstoff

a)

b)



Abb. 7.62a,b:
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.

=

100 pm

Unterschiede im Korrosionsverhalten a) Martensit: starker
Losungsangriff der Behalterwand nach 3000 Betriebsstunden;
b) Austenit: Korngrenzenangriff

a)

b)
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Abb.7.63: Verteilung und GréBe von Ausscheidungen: abgebildet durch
Kohlenstoffreplika im TEM; Zeitstandprobe ind Pb-17Li mit 1968 h;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)



Abb.7.64a,b: TEM-Aufnahme von Mikrostruktur einer Zeitstandprobe in Luft, 0 = 180 MPa, tg = 2066 h;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb. 7.66: AES einer Probe im Ausgangszustand; Verteilung der Stahlelemente;
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)



Abb. 7.67:
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a)

In Pb-17Li ausgelagerten Proben
a) Abschnitt ausdem Untersuchungssegment mit
Analysepunkte P2 und P4 (vgl. Abb. 7.68 a, b)
b) Kohlenstoff-Mapping
X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.68 a,b: AESan ausgelagerter Probe
a) P2; b) P4 (vgl. Abb. 7.67 a)
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.69 a, b:

a) Bruchbild einerim UHV gebrochenen Probe; b) AES eines
Zirkoncarbonitrids X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.70: AES des Randbereiches eines Zr-Nestes in der Bruchflache (P4)

(vgl. Abb.7.69 a)
X 18 CrMoVNDb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.71: Ausschnitt aus dem Untersuchungssegment mit Analysepunkten
P5 und P6 (vgl. Abb. 7.72 a, b), Zeitstandprobe in Pb-17Li,
o = 190 MPa,tB = 1689 h; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.72 a, b: AES einer Zeitstandprobe in Pb-17Li 6 = 190 MPa,
tg = 1689 h; a) Stahlelemente (P6) b) NbCxN-Partikel (P5)
(vgl. Abb. 7.71) X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.73 a, b: a) Untersuchungssegment der Zeitstandprobe, o = 190 MPa,
tg = 1689 h, 10 um vom Rand entfernt mit Analysepunkt P2;
b) AES von P2; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)
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Abb.7.74 a,b: a) Ausschnitt aus dem Untersuchungssegment mit

Analysepunkt P1, Korrosionsprobe aus Pb-17Li Kreislauf;
b) AES von P1; X 18 CrMoVNb 12 1 (MANET-1)



-179 -

8. Diskussion der Befunde

In  einer kurzen Zusammenfassung stellen sich die wesentlichen
Versuchsergebnisse wie folgt dar: Im Zugversuch an Luft besitzt der Werkstoff
ein sehr duktiles Verhalten, was in dem verformungsreichen Kegel-Tasse-Bruch
nachgewiesen werden kann. Durch den EinfluB des flussigen Pb-17Li werden die
Zugproben durch eine deutliche AnriBbildung und ein anschlieBendes
RiBwachstum in ihrer tragenden Querschnittsflache verringert. Die erforderliche
Zugkraft vermindert sich dementsprechend. Die Zugfestigkeit, bezogen auch
den verringerten Querschnitt bleibt konstant. Es stelit sich keine Versprodung
ein, da der Bruchmodus weiterhin duktil bleibt. Zugversuche in Pb-17Li mit
Proben, die zwischen 500-1500 h in Pb-17Li vorher ausgelagert waren, weisen
eine geringe Festigkeitsabnahme aus. Die Ergebnisse aus Zugversuchen in
reinem Blei &hneln denen in Pb-17Li. In Lithium dagegen tritt eine
Flassigmetallversprodung auf wobei die Einschnirungsdehnung deutlich
verringert wird. Die Festigkeit des Werkstoffes bleibt jedoch unverandert.

In den Zeitstandversuchen mit Versuchszeiten unter 1000 h wird die
Zeitstandfestigkeit des Werkstoffes durch das Flassigmetall nicht nachteilig
beeinfluBt. Bei Versuchszeiten Uber 1000 h laBt sich ein Flussigmetalleffekt
nachweisen, der in Form einer Oberflachenschddigung infolge Korrosion
auftritt. Diese Schadigung konzentriert sich auf Fehlstellen in der Oberflache
und leitet ein vorzeitiges Versagen der Probe ein. Mikrostrukturelle
Gefugeveranderungen im Werkstoff werden nicht beobachtet. Die
Vorauslagerung der Proben fihrt in den Zeitstandversuchen in Pb-17Li zu einer
sehr starken Verkirzung der Lebensdauer. Da Korrosionseffekte eine wichtige
Rolle bei diesen Versuchen spielen, sind die Standzeiten im korrosiveren Blei
geringer als in Pb-17Li. Der Bruchmodus, wie im Zugversuch ein duktiler Kegel-
Tasse-Bruch, bleibt unabhdngig vom Umgebungsmedium unverandert.

In den Versuchen zum ErmidungsriBwachstum werden keine mediums-
bedingten Veranderungen der RiBwachstumsgeschwindigkeit festgestellt. In
den Kurzzeitermidungsversuchen wird die Standzeit durch das Pb-17Li
gegeniber Argon verlangert. In Argon bildet sich wahrend des Versuches eine
sprode Oxydationsschicht aus. In Pb-17Li dagegen kann dies nicht erfolgen, da
das Sauerstoffpotential in Pb-17Li sehr gering ist. Pb-17Li hat in diesen
Versuchen eine “Schutzmantel”-Funktion, zumal die Versuche zu kurz sind, um
eine Flassigmetallkorrosion zu erméglichen.
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In der anschlieBenden Diskussion sollen anhand der Versuchergebnisse die
charakteristischen Wechselwirkungen zwischen der eutektischen Flussigmetall-
Legierung Pb-17Li und dem Stahl X 18 CrMoVNb 12 1 (1.4914) herausgestellt
werden. Auf folgende Diskussionspunkte wird ndher eingegangen werden:

1. Mikrostruktureller Werkstoffzustand des Stahles; daraus resultierend seine
mechanischen Eigenschaften und sein Bruchverhalten unter einachsiger
Beanspruchung; S. 180

2. ProblemederBenetzung; S. 190

3.  Zeitstandverhalten in Pb-17Li; Stabilitat der Mikrostruktur und korrosiver
Oberflachenangriff; S. 193

4. EinfluB und Wirkungsweise der atmospharischen Oxydation und deren
Folgen fir die Ergebnisse der Versuche; S. 202

5.  Vergleich der Schadigungsvorgénge in Blei, Lithium und Pb - 17Li sowie der
Bestandigkeit austenitischer und martensitischer Werkstoffe in diesen
Flassigmetallen; S. 207

Zu 1) Martensitische Werkstoffe befinden sich nicht in einem thermody-
namischen Gleichgewicht, sondern nehmen einen metastabilen oder einge-
frorenen Zustand ein. Bei Raumtemperatur liegt ein martensitisches Gefiige in
der kubisch-raumzentrierten Struktur des a-Eisens vor. Bei Temperaturen Gber
911°C erfolgt die Umwandlung in die kubisch-flaichenzentrierte Struktur des y-
Eisens, auch Austenit genannt. Uber 1400°C befindet sich die Phase des kubisch-
raumzentrierten 8-Eisens.

Durch schnelle Abkuhlung aus dem y-Gebiet erhalt man ein stark verspanntes a-
Eisen-Geflige, den Martensit. Der im kfz-Gitter geldste Kohlenstoff (maximal 8.9
At-% bzw. 2 Gew-%) kann in dem krz-Gitter aufgrund der kleineren Zwischen-
gitterplatze nicht vollkommen gelost werden (maximal 0.095 At-% bzw. 0.02
Gew-%). Die Kohlenstoffatome werden in einem Zwangslésungszustand ge-
halten, und fihren zu einem verspannten Gitter, was einen harten bzw. festen
Werkstoffzustand zur Folge hat. Durch anschlieBende Warmebehandlungen
(450°C < T < 750°C) kann dieser Verspannungszustand, der durch einen hohen
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Versetzungsanteil im Gitter gepragt ist, abgebaut werden. Harte und Festigkeit
nehmen dabei ab, und die Duktilitdt nimmt zu.

Die Mikrostruktur des Werkstoffes wird durch die interstitiellen C-Atome und
durch substitutionelle Legierungszusatze (bei der vorliegenden Charge des
1.4914: Cr, Mo, V, Nb) nachhaltig gepragt. Die Legierungselemente bilden
Karbide und intermetallische Phasen mit dem a-Eisen /231-234/. Die Gehalte an
Verunreinigungen wie Phosphor, Schwefel und Stickstoff sind im Gefuge des
MANET-1 auf ein Minimum reduziert.

Die Werkstoffeigenschaften soicher Stdhle, die ein Umwandlungsgefuge
besitzen, werden somit durch Legierungszusatze, Verunreinigungsanteile
(insbesondere  Schwefel, Phosphor und Stickstoff) und gezielte
Warmebehandlungen (Austenitisierungs- und AnlaBglihen) bestimmt. Daraus
resultieren die mikrostrukturellen Eigenschaften wie GroBe der ehemaligen
Austenitkorner, GroBe der Lattenpakete, GroBe und Verteilung der Karbide und
die Versetzungsdichte aber auch die mechanischen Eigenschaften wie Harte,
Festigkeit, Duktilitat /235, 236/.

In den Versuchen unter einachsiger Belastung (Zug- und Zeitstandversuch) wird
stets ein duktiler Kegel-Tasse-Bruch beobachtet. Die Bruchflachen sind gepragt
durch die fur diese Bruchform charakteristischen Wabenstrukturen (Abb. 7.7-
7.9). In den Zugversuchen wird keine Verdnderung durch eine
Flissigmetallversprodung im Pb-17Li nachgewiesen, und in den Zeitstand-
versuchen wird ebenfalls unabhangig vom Medium, Versuchsdauer und
Auslagerungszeit jeweils die duktile Form des Gleitbruches beobachtet (Abb.
7.45-7.47, 7.49, 7.51). Obwohl der Bruchmodus vom Medium unbeeinfluB3t
bleibt, wird der Bruchverlauf durch besondere Eigenheiten des Werkstoffes
gepragt, worauf nachfolgend eingegangen wird.

Der untersuchte Werkstoff zeigt in seinen Kraft-Dehnungs-Kurven einen
kontinuierlichen Ubergang aus dem elastischen in den elastisch-plastischen
Verformungsbereich (Abb. 7.1-7.3). Dabei treten nach Uberschreiten der
Streckgrenze auch Veréanderungen der Oberflachentopographie in Form von
Mikrorissen auf. Diese MikroriBbildung nimmt mit steigender Verformung zu.
Von der AnriBtiefe her beschrankt sie sich im Luftversuch auf die
Oxydationsschicht, die auf dem Werkstoff haftet. Eine Schadigung der
eigentlichen Werkstoffmatrix erfolgt nicht (Abb. 7.7¢). Die Neigung des
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Werkstoffs zur Mikrori3bildung im Bereich der Passivschicht ist ein wichtiger
Faktor, wenn zusatzlich ein FlussigmetalleinfluB hinzukommt. Die Schutz-
funktion der Passivschicht wird teilweise aufgehoben und das Flissigmetall
erhélt schnell einen direkten Kontakt mit der Werkstoffmatrix. Im
Zusammenhang mit dem Wirkungsmechanismus des Pb-17Li wird darauf néher
eingegangenwerden.

Die plastische Verformung beruht auf der Erzeugung und Bewegung von
Versetzungen sowie deren Wechselwirkung mit Hindernissen. Die Versetzungen
liegen in Gleitebenen der Korner mit unterschiedlicher Dichte vor. Mit pla-
stischer Verformung nimmt die Anzahl der Versetzungen zu. Gleichzeitig
werden sie in ihrer Bewegungsfreiheit durch Hindernisse blockiert. Damit wird
der Verfestigungsvorgang im Geflige eingeleitet /237/. Als Hindernisse kénnen
Korngrenzen, Ausscheidungen und sekundarphasige Einschlisse wirksam
werden. Wesentlich ist dabei die Wechselwirkung zwischen den Versetzungen
und den Korngrenzen. In Korngrenzen hinein laufende Versetzungen sind fur
das Korngrenzengleiten und die Keimbildung von Ausscheidungen wichtig
(Versetzungssenke). Das Aussenden von Versetzungen ermdglicht die plastische
Verformung des Kornes (Versetzungsquelle). Wirkt die Korngrenze als
Gleithindernis fur Versetzungen (T < 0,3 Ty), so bauen sich elastische
Verzerrungsfelder auf /238, 239/. Diese Spannungs- und Verzerrungsfelder leiten
unter der zusatzlich von auBBen wirkenden Spannung die Hohlraumbildung an
den Korngrenzenteilchen ein. Die Festigkeit eines Werkstoffes hangt sehr stark
mit diesen Vorgangen zusammen.

In dem martensitischen Werkstoff existieren neben einer schon vorhandenen,
hohen Versetzungsdichte eine Vielzahl wirksamer Hindernisse. Dies sind die
ehemaligen Austenitkorngrenzen, die Lattengrenzen, die Lattenpaketgrenzen
(spater auch zusammenfassend als Matrixgrenzen bezeichnet), Tripelpunkte und
in der Matrix eingeschlossene Sekundéarphasen (vgl. Abb. 7.6a). In den
verschiedenen Matrixgrenzen finden sich unterschiedlich grof3e Karbide (Abb.
7.6b). Die groBen Karbide sind den ehemaligen Austenitkorngrenzen sowie den
Lattenpaketgrenzen zuzuordnen. Sie lassen sich als M23Cg-Ausscheidungen
bestimmen mit M = Cr und Fe. An den Llattengrenzen liegen kleinere
Ausscheidungen vom Typ M7C3 und M = Cr, Mo und Fe vor (vgl. Abb. 7.60, 7.73)
/235/. Des weiteren kénnen vereinzelt kohlenstofffreie Ausscheidungen, deren
Zusammensetzung bislang nicht nadher bestimmt werden konnte, mit Hilfe einer
EELS-Analyse nachgewiesen werden /240/. Als Sekundarphasen wurden
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kugelformige Niobkarbide (NbC) und waurfelférmige Zirkoncarbonitride (Zr-
(C,N)) identifiziert (vgl. Abb. 3.8, 7.69, 7.71, 7.72). Insbesondere die Niobkarbide
kénnen einen Anteil bis zu 40% an den Gesamtausscheidungen annehmen. Der
Kohlenstoff ist im wesentlichen an das Niob gebunden. Das unterstitzt die
Ergebnisse der Analysen intermetallischer Verbindungen an den Korngrenzen,
da freier Kohlenstoff flur eine ausgepragte Karbidbildung nicht mehr in
ausreichender Menge zur Verfigung steht. Dartberhinaus findet sich kaum
noch im Gefige geloster Kohlenstoff, was insbesondere fur Diffusionsvorgange
von entscheidender Bedeutung ist.

In den charakteristischen Wabenstrukturen der verschiedenen Bruchflachen
(Abb.: 7.7,7.9,7.14,7.45-7.47,7.49, 7.51) deutliche GroB8enunterschiede auf. Das
ist aus der Wechselwirkung der Versetzungen mit den in der GréBe variierenden
Hindernissen erklarbar. Aufgrund dessen kommt es an diesen Stellen zu hohen
Spannungskonzentrationen. Hohlraumbildung setzt nun zunéachst dort ein, wo
zu ihrer Bildung die geringsten Spannungen und Dehnungen bendtigt werden.
Diese Bedingung ist bei den groBen Partikeln erfallt. Beim untersuchten
Werkstoff 1.4914 werden die groBen Partikel von den Zirkoncarbonitriden
gebildet. Mit zunehmender plastischer Verformung beteiligen sich auch kleine
Partikel an der Hohlraumbildung. Diese kleinen Waben entstehen um
intermetallische oder Karbid-Teilchen, die an den Korn-, Latten- und
Lattenpaketgrenzen ausgeschieden sind. Dabei hat sich gezeigt, daf3 in einem
hochangelassenen, martensitischen Werkstoffzustand ausschlieBlich eine
Trennung von Matrix und Teilchen erfolgt /241/. Neben der hohen elastisch-
plastischen Verformbarkeit der Matrix ist dies im wesentlichen auf die sphérische
Form der Partikel zurickzufihren. Diese kleinen Partikel missen dabei eine
kritische PartikelgroBe annehmen, um als Hohlraumbildner wirksam zu werden.

Aus den Abb. 7.10, 7.14, 7.15 und 7.69 geht die Bedeutung der Zr-(C,N)-Partikel
als Hohlraumbildner und damit als brucheinleitende Phase deutlich hervor.
Dabei wird entweder der Bruch des Partikels (Abb. 7.15a) oder eine Trennung
der Grenzfladche zwischen Partikel und Matrix (Abb. 7.15a) beobachtet. Im
letzteren Fall sind die Partikel in den Bruchwaben nachweisbar (Abb. 7.14). Der
Ubergang vom einen zum anderen Vorgang wird durch lokale Segregations-
vorgdnge bestimmt, die die Grenzflachenfestigkeit verdndern. Das
Deformationsverhalten der Matrix spielt eine weitere wesentliche Rolle. Zudem
ist die Art des Spannungszustandes, ob dreiachsig wie in der Einschnirzone oder
in der plastischen Zone an einer RiBspitze oder ob einachsig wie im Randbereich,
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ausschlaggebend. In jedem Fall muB8 die Festigkeit der Partikel-Matrix-
Grenzflache erreicht werden (lokales Spannungskriterium). Ist die
Grenzflachenfestigkeit groBer als die Partikelfestigkeit, tritt Partikelbruch auf
und umgekehrt. Dabei kann eine unglnstige Geometrie (groBes Seiten-
/Langsverhéltnis) des Partikels dessen Bruch beglnstigen. Um eine
Hohlraumbildung voraussagen zu kdnnen, muf3 man das Spannungsfeld um die
Partikel kennen. Dabei muf3 das Deformationsverhalten von Partikel und Matrix
als Randparameter eingehen, was zu umfangreichen Rechenformelin fuhrt /242/.
Gleichung (8.1) ist als ein Kriterium fur Partikelbruch anzuwenden:

6 Y- E (8.1)

mit d: Partikeldurchmesser, q: Spannungskonzentrationsfaktor, y: Oberflachen-
energie. Es wird ein Bezug zwischen elastischer Energie im Partikel und der
Oberflachenenergie der neu gebildeten Hohlraumflache hergestellt/243/.

Die makroskopische Form des Teller-Tasse-Bruches ist auf den dreiachsigen
Spannungszustand im Werkstoffinneren des Einschnirbereiches zuriickzufah-
ren. Dieser Spannungszustand setzt sich aus der Normalspannung (omax) und den
beiden gleich grofen Radial- und Umfangsspannungen (omin) zusammen. Die
Werkstoffverformung erfolgt Gber 45° geneigte Gleitebenen. Diese Schub-
spannungssysteme leiten eine radiale Ausbreitung des Bruches ein. Es bildet sich
die ebene Flache des Bruches aus. Mit fortschreitendem RiB andert sich der
Spannungszustand an der Ri3spitze. Es liegt nur noch ein zweiachsiger Span-
nungszustand und demzufolge nur noch ein Ebenenpaar maximaler Schub-
spannung vor. Durch Abkippen des RiBes um 45° bilden sich die Scherspannungs-
lippen aus/244,245/.

Aus den Zugversuchen ging hervor, daB das Pb-17Li keine Flussigmetall-
versprodung verursacht. Die Erwartungen tendierten anfénglich dahin, eine
derartige Versprodung nachweisen zu kénnen. So nahm man an, daf3 das
Zusammenwirken eines sehr korrosiven Mediums in Form des Bleis mit einem
stark reduzierendem und korngrenzenaktiven Medium in Form des Lithiums
eine deutliche LME verursachen konnte. Wie schon in Kapitel 4 angesprochen,
stellt die eutektische Legierung Pb-17Li nicht eine Summe der chemischen
Reaktivitaten der einzelnen Elemente dar, sondern die jeweiligen Aktivitaten
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sind entsprechend der Verbindungsbildung in der Gesamtlegierung erniedrigt
(vgl. Kap. 4.2.3 und Punkt5).

Die Zugversuche in Pb-17Li bleiben jedoch nicht ganz ohne Effekt. Ermittelt man
aus der im Versuch erforderlichen Zugkraft die auf den Probenausgangs-
querschnitt bezogene technische Spannung und tragt diese Uber der
Probendehnung auf, so erkennt man einen Spannungsabfall im Zugversuch in
Pb-17Li gegentuber dem in Luft (Abb. 7.1). Berlcksichtigt man den
Schadigungseffekt durch Pb-17Li, der eine Minderung des tragenden
Querschnitts zur Folge hat, bei der Berechnung der Festigkeit, so treten diese
Unterschiede nicht mehr auf (Abb. 7.2). In den Abbildungen 7.3 und 7.4 wird
verdeutlicht, daB3 die Auslagerung tatsachlich eine Tendenz zu einer
Festigkeitsabnahme erbrachte.

Eine Abnahme der Festigkeit wirde bedeuten, daB3 sich in der Matrix
mikrostrukturelle Gefligeverdnderungen ergeben haben mufB3ten, da die
Brucheinleitung (Hohlraumbildung und -wachstum) im Werkstoffinneren
ablauft. Dieser kann sicherlich nicht durch ein von auBen kurzzeitig
einwirkendes Medium bei relativ niedriger Temperatur beeinfluf3 werden, zumal
der Bruchmodus, der duktile Kegel-Tasse-Bruch, weiterhin beobachtet wird.
Zwar kann bei einer vollstandig auftretenden LME mit ausgeprdagtem
Sprodbruch auch eine Festigkeitsabnahme eintreten, doch gilt meist, daBB bei
einer Versprodung die Abnahme der Duktilitdt im Vordergrund steht und eine
Festigkeitsabnahme eine mogliche aber keine notwendige Begleiterscheinung
ist. In den Zugversuchen sind keinerlei wesentliche, interpretierbare
Veranderungen des Geflges eingetreten, wie die Untersuchungen an den
Kohlenstoff-Replikasim TEM ergeben haben (vgl. Tab. 7.7).

Es wurde schon darauf hingewiesen, daf3 die MikroriBbildung einen
entscheidenden Vorgang darstellt. Dariberhinaus kommt den in der Randzone
einer Probe gelegenen Zr-(C,N)-Teilchen eine grof3e Bedeutung zu. Diese Partikel
konnen neben ihren stabilisierenden und festigkeitssteigernden Eigenschaften
auch schadliche Effekte bewirken, wenn sie im Randbereich einer Probe gelegen
sind (Abb. 7.10, 7.15). In diesen Fallen fuhrt die Verformung im
Zusammenwirken mit korrosiven Einflissen zur Hohlraumbildung in der
Randzone, die die Anri8bildung in den Ublichen Ausmaf3en deutlich Gbertrifft.
Dieser Effekt wird bei dem vorhandenen FlissigmetalleinfluB zu einer kritischen
Grofle.
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Im Zugversuch im flussigen Pb-17Li werden diese Defekte zum Ausgangspunkt
einer massiven Anri3bildung (vgl. Abb. 7.8b, 7.9¢, 7.10). Insbesondere grofBle
durch Zr-(C,N)-Teilchen eingeleitete Hohlraume im Randbereich kénnen einen
weitreichenden EinfluB besitzen. Wahrend man namlich an den mit einer
Oxidschicht passivierten Oberflachen starke Benetzungsprobleme festgestelit
hat, werden hier neue, frische Oberflachen geschaffen. Da Sauerstoff nurin sehr
geringem MafBe in Pb-17Li gelost ist, kénnen sich auf diesen frischen
Oberflachen nicht sofort neue oxidische Passivschichten bilden. Dariberhinaus
besitzt das Pb-17Li ein hohes Losungsvermogen gegeniuber den Zr-(C,N)-
Partikeln. All diese Effekte haben zur Folge, dal3 man bei den Versuchen in Pb-
17Li in Probenbereichen, in denen sich eine solche Defektakkumulation einstellt,
eine verstarkte AnriBbildung beobachtet.

Wahrend der Scherbruchanteil an der Gesamtbruchflache einer Luftprobe (Abb.
7.7) klein ist, nimmt dieser Anteil bei einer Probe, die im Pb-17Li (Abb. 7.8)
zerrissen wurde, zu. Im Normalfall liegt in der ungeschadigten Randzone der
Probe ein einachsiger Spannungszustand vor. Im vorliegenden Fall, einer
ausgepragten Anri3- und Hohlraumbildung, bildet sich im Bereich der Rif3spitze
ebenfalls wie im Werkstoffinneren im Bereich der Einschnirzone ein
mehrachsiger Spannungszustand aus, da der Anrif3 in der Oberflache wie eine
Kerbe wirkt. Unter dem erhdhten Spannungszustand entsteht ein RiBwachstum
von auBBen nach innen ebenfalls auf 45° geneigten Scherebenen. Die
Anribildung und ein RiBwachstum setzt schon nach Uberschreiten der 0,2%-
Streckgrenze ein und nimmt mit steigender Last stetig zu. Der Vorgang lauft
schnell ab, so daB in situ eine Querschnittsminderung erfolgt. Die Kraft, die zum
Versagen der Probe erforderlich ist, nimmt ab.

Nimmt man eine durchschnittliche Querschnittsminderung von 150 pm an,
ergibt sich fur die wahre, tragende Querschnittsflache ein Wert von 11,65 mm2.
Berechnet man mit dieser GroBe die Spannung, so ermittelt man eine
Zugfestigkeit, die mit den Festigkeitswerten aus den Luft-Versuchen
vergleichbar ist. Somit besitzt dieser Flussigmetalleffekt keinen EinfluB auf die
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes.

Die ausgelagerten Proben zeigen mit zunehmender Auslagerungsdauer eine
Festigkeitsabnahme (vgl. Abb. 7.4). Die Auslagerung hat zweierlei Effekte zur
Folge. Zunachst stellt sich Gber die gesamte Probenoberflache eine vollistandige
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Benetzung ein. Mit zunehmender Dauer (t > 400 h) erfolgt zusatzlich ein
korrosiver Angriff (vgl. Abb. 7.9¢). Wie aus Abbildung 7.10 hervorgeht, wird man
den oben geschilderten Vorgang der Anri3bildung und des schnellen
RiBwachstums von auf3en nach innen auch hier erwarten kénnen. In Abbildung
7.9a erkennt man, daB die Scherbruchflachen weiter anteilig zugenommen
haben. Der zweite Effekt der Auslagerung wird in den Abbildungen 7.5 und 7.9b
verdeutlicht. So ist im Verlauf der Mikroharte eine dhnliche, wenn auch nicht so
ausgepragte Tendenz beziuglich abnehmender Werte wie bei der Festigkeit zu
verfolgen. Auch die kleinen Bruchwaben erscheinen flacher geworden zu sein.
Daraus kann auf eine verringerte Verformungsenergie (Gefigefestigkeit)
geschlossen werden. Dies ist damit zu begrinden, daf3 die Auslagerung mit den
Vorgangen des Spannungsarmglihen bzw. der Alterung verglichen werden
kann. Sie bewirkt zum einen eine weitere Spannungsabnahme im Geflige zum
anderen weitere Ausscheidungsaktivitdten. Der Alterungseffekt tritt in Form
einer Reduzierung von Harte und Festigkeit auf. Er ist jedoch in einem
angelassenen Geflige, in dem stabile Strukturverhaltnisse vorliegen, vom
AusmaB her auf ein Minimum reduziert. Man hat bei Auslagerungsversuchen
beobachtet, daB die kritische PartikelgroBe kleiner Teilchen, die zur
Hohlraumbildung fihren, kleiner wird /246/. Demzufolge bilden sich feinere
Poren aus. Die Porenbildung erfolgt dabei meist an Partikeln auf Tripelpunkten
von Lattengrenzen und Lattenpaketgrenzen.

Aus den Auslagerungsversuchen geht aber auch hervor, daB3 Verdnderungen nur
zwischen 0-1000 h zu beobachten sind (vgl. Abb. 7.4). Dagegen scheint sich ab
1000 h (vgl. 1500 h) der Gefigezustand stabilisiert zu haben. Dieser Effekt ist
jedoch nicht Gberraschend. Es wurde vielmehr haufig bei Auslagerungseffekten
beobachtet /247/, daB nach einem schnell wirkenden EinfluB eine Stabili-
sierungsphase einsetzt, auf die dann bei Zeiten Uber 4000-5000 h wieder eine
Zunahme des Effektes eintritt.

Wurde bislang von AnriBbildung, Entstehung eines dreiachsigen Spannungszu-
standes und beschleunigtem RiBwachstum gesprochen, so haben die eigens zur
Untersuchung der RiBwachstumsgeschwindigkeit durchgefihrten Versuche
keine Hinweise in dieser Richtung erbringen kénnen (vgl. Abb. 7.29,7.31). In An-
betracht dessen werden unter Verzicht auf eine Darstellung der Modelltheorien
des ErmudungsriBfortschrittes (vgl. dazu /249, 250/) einige Erklarungsmoglich-
keiten angesprochen.
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ErmuadungsriBwachstum wird durch bleibende Verformungen an der Ri3spitze
hervorgerufen. Dieser Vorgang ist auf einen lokal sehr kleinen Verformungs-
bereich beschrankt. Die Wachstumsgeschwindigkeit steht im wesentlichen unter
dem EinfluBB der Spannungsintensitat (duBere KenngroéBe) und dem Elastizitats-
modul (innere Werkstoffkenngrof3e) /251/. Fir RiBwachstumsversuche in einem
Flussigmetallmedium stellt sich die Frage, ob das Flussigmetall an die Rif3spitze
gelangen kann und dort eine Reaktion bewirkt, die zu einer Verdanderung der
Werkstoffeigenschaften und damit zu einer veréanderten Rif3geschwindigkeit
fuhrt. Mogliche Reaktionen an der RiBspitze basieren auf der Kinetik der
Oberflachenreaktion. Diese ist bei langsam laufenden Reaktionen die
bestimmende ProzeBkenngréBe. Bei schnellen Reaktionen wird die Trans-
portgeschwindigkeit des Mediums an der Ri3spitze ausschlaggebend /252/.

Wie in Abbildung 6.13 schematisch angedeutet, nimmt der Verlauf der RiBge-
schwindigkeit Gber der Belastung AK eine sigmoidale Kurvenform an, die in drei
Stadien unterteilt wird. Diese Stadien sind in unterschiedlicher Form durch ein
Umgebungsmedium beeinfluBbar. So kann der erste Bereich bei kleinen AK
deutlich von der Mikrostruktur und der Umgebung gepragt. Der stationére,
zweite Bereich ist ein gegenuber allen EinfluBméglichkeiten stabiler Bereich. Im
dritten Bereich gewinnen mikrostrukturelle Gegebenheiten wieder an Bedeu-
tung. Der Einfluf3 eines Umgebungsmediums wird hier in erster Linie von der
Transportgeschwindigkeit abhédngig /253, 254/.

Auf die gewonnenen Versuchsergebnisse (bertragen bedeutet dies, daf3 die
Reaktionsgeschwindigkeit zwischen Pb-17Li und Werkstoff im Bereich der RiB3-
spitze zu niedrig ist, um Effekte hervorzurufen. Ein wesentlicher Faktor ist dabei
die Benetzung. Man kann davon ausgehen, daf3 die Bildung frischer Oberflachen
schneller erfolgt als die Benetzung und Reaktion mit dem Umgebungsmedium.
Dies resultiert aus der Reaktionscharakteristik des Pb-17Li. So besitzt dieses
Flassigmetall keine Tendenz zum gezielten, schnellablaufenden Losungsangriff
auf bestimmte Legierungselemente, so daB kein diffusionsgesteuerter
Massentransport interstitieller Elemente eingeleitet werden kann. Pb-17Li
bewirkt dann einen Korrosionsabtrag, wenn ein lang andauernder und
intensiver Kontakt gegeben ist. In den kurzzeitigen Versuchen zum
ErmidungsriBwachstum besitzt Pb-17Li den Charakter eines inerten Mediums.
Dies wurde auch im Fall des Natriums beobachtet /255/. Vergleicht man die in
einem umgepumpten Kreislauf ermittelten maximalen Korrosionsgeschwin-
digkeiten von 370 um/Jahr mit den kleinsten Rigeschwindigkeiten von
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umgerechnet 315 mm/lahr, so wird deutlich, daB die RiBfront einer
“Reaktionsfront” in jeder Phase enteilt. Es kann sich im Bereich der Ri3spitze bei
dieser Art des Versuches kein Effekt einstellen.

Beim Zugversuch liegen fir eine beschleunigte RiBeinleitung durch das Flassig-
metall dagegen andere Voraussetzungen vor. So stellt der Anrif3 fir den kieinen
Probenquerschnitt einen massiven Defekt dar. Die Oberflache klafft unter der
Einwirkung eines wesentlich héheren Spannungszustandes viel weiter auf.
Damit wird dem Flussigmetall ein schneller Kontakt mit frischer Oberflache
geboten.

Fur die Zeitstandproben stellt sich ein gleicher Bruchmodus, der duktile Gleit-
bruch, wie im Zugversuch ein. Die Vorgdnge im Werkstoff wie Bildung,
Wachstum und Vereinigung von Hohlrdumen sind zwar die gleichen, jedoch sind
sie weniger ursachlich am Versagen der Probe beteiligt, als dies beim Zugversuch
der Fall ist /248/. Auf weitere Einzelheiten wird im Diskussionspunkt 3
eingegangen.
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Zu 2) Die Benetzung zwischen flissiger und fester Phase stellt eine wichtige
Voraussetzung fur das Zustandekommen eines Reaktionspaares dar. Im Falle des
Pb-17Li stellt sich eine Benetzung des Stahles nur sehr langsam ein. Am Institut
(IMF 11) wurden daher Benetzungsversuche zwischen verschiedenen Stahlober-
flachen und Pb-17Li durchgefihrt /256, 257/.

Die Oberflachenenergie resultiert aus der Tatsache, daf3 eine Oberflache einen
Diskontinuitatsbereich darstellt. Die Atome im Oberflachenbereich befinden sich
gegenuber denen im Materialinneren nicht in einem energetischen
Gleichgewichtszustand. Die auftretende Energiedifferenz wird mit der
Oberflachenenergie beschrieben. Bei Flussigkeiten wird dafiir die Oberflachen-
spannung angesetzt. Beim Kontakt von flussiger und fester Phase bilden sich drei
Grenzflachenspannungen aus: die Oberflachenspannungen von fester und flis-
siger Phase und die Grenzflachenspannung. Aus dem Winkel zwischen Grenz-
flachenspannung und Oberflachenspannung der flissigen Phase 148t sich der
Benetzungswinkel bestimmen. Fir 6 = 0° liegt eine vollstdndige Benetzung vor.
In dem Bereich 0° < 68 < 90° besteht zwischen den beiden Phasen eine gute
Benetzung. Fir 90° < 6 < 180° definiert man ein schlechtes Benetzungsver-
halten /258/.

Far das System Pb-17Li und Stahl (Austenit) wurden folgende Werte ermittelt:

6 = 130°- 140°

y = 0.45-0,5)/m2farT = 300°C/257/.
Aus dem ermittelten Benetzungswinkel geht hervor, daB Pb-17Li den Stahl
schlecht benetzt.

In diesen Versuchen bestatigte sich, daf3 Pb-17Li beziglich Sauerstoff instabil ist.
So verlaBt Lithium die Legierung und bildet mit Sauerstoff das stabile Li;O. Dies
wird auch in eigenen Analysen des Pb-17Li nach Einsatz in mehreren Kapsel-
versuchen gefunden (vgl. Tab. 7.19). Insbesondere bei der Analyse des von der
Oberflache entnommenen Pb-17Li, das aufgrund einer Leckage Kontakt mit der
Atmosphéare bekommen hatte, werden hohe Anteile an Lithium und Sauerstoff
gefunden. Zudem werden stark erhdhte Anteile an Eisen und Chrom nachge-
wiesen. Dies ist als Hinweis zu werten, daf3 die Reaktivitat des Flussigmetalles in
dieser Oberflachenrandschicht zugenommen hat. In der reaktiven Flussigmetall-
schicht liegt das Lithiumoxid in der Verbindung LiCrO; vor, das in Gegenwart von
Pb-17Li bestandig ist. Diese Vorgange bleiben auf die Oberflache der Schmelze
beschrankt. Die Korrosionsprodukte, die in den hohen Fe- und Cr-Anteilen
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nachgewiesen werden, stammen nicht ausschlieBlich aus dieser Oberflachen-
schicht. Aufgrund der hohen Dichteunterschiede und der daraus resultierenden
starken Auftriebswirkung sammeln sich auch Korrosionsprodukte von der Probe
und von anderen Bereichen der Kapsel in dieser Schicht. Dadurch besitzt das Pb-
17Li, das aus dem unteren Teil der Kapsel geschopft wurde, annahernd die
gleiche Zusammensetzung wie das Ausgangsmaterial.

Bei den Benetzungsversuchen machte sich die Bildung von Li;O dadurch be-
merkbar, daf3 die Pb-17Li-Tropfen sofort mit einer Li;O-Schicht bedeckt waren.
Es kam nie zu einem benetzenden Kontakt von reinem Pb-17Li. Die starke
Reaktivitat des Lithiumoxid wurde ebenfalls bestatigt. Man stellte fest, daB3 auf
der Stahloberflache nur in kleinen, lokal sehr beschrankten Bereichen eine
Benetzung erfolgt. AES-Analysen ergaben, daB diese Benetzung von einer
Reaktion des Li;O mit einer Chromoxid-Verbindung, die sich an der
Werkstoffoberflache befand, abhangig war. Diese Chromoxid-Verbindung liegt
in der Struktur des Normalspinells FeCry04 vor /259/. Als Reaktionsprodukt bildet
sich LiCrO;. Man kann die Benetzung mit dem Spinell-Anteil an der
Werkstoffoberflache in Korrelation zueinander setzen. Die Reaktionsmecha-
nismen sind mit denen vergleichbar, die man vom Natrium her kennt. Eine
Metalloxidschicht wird vollsténdig reduziert, wenn die Bildungsenthalpie des
Metalloxids kleiner ist als die des Flissigmetalloxids /260, 261/.

Bei der Benetzung durch Pb-17Li stellen sich somit partiell chemische Reaktionen
an der Metalloberflache ein, die nur zu einer lokalen Benetzung fihren. Diese
Reaktionen sind thermisch aktivierbar, da die Benetzung mit steigender
Temperatur besser wird. Sie basieren auf den Reaktionen zweier Oxidschichten
(LioO-FeCry04). Da das Auftreten dieser Oxidschichten starken Inhomogenitaten
unterworfen ist, kommt es zu ebenso stark streuenden Benetzungsverhéaltnissen.

Im Fall der Benetzung der Proben im Kapselinneren liegen etwas andere Ver-
haltnisse vor. Dies bezieht sich nur auf das Pb-17Li, da die Stahloberflache
unverdndert bleibt. Wie schon angedeutet und in Tabelle 7.19 bestatigt, weist
das Pb-17Li im Kapselinneren eine gleiche Zusammensetzung wie das Aus-
gangsmaterial auf, und wird nicht verunreinigt. Die Bildung von Li;0 im Inneren
der Schmelze ist aus Mangel an Sauerstoff nicht moglich. Die Reaktivitat wird
nicht mit der bei den Benetzungsversuchen vergleichbar sein. Dies bedeutet
jedoch, daB die Benetzung der Proben in einer Kapsel noch schlechter sein
durfte, da die Reaktion unter Bildung des Mischoxids nicht eintreten kann.
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Zunachst muf3 Gber einen gleichflachigen Korrosionsangriff die Passivschicht
abgeldst werden. Erstdann kann eine Benetzung erfolgen.

Die Abfolge dieser Reaktionen ist durch Korrosionsversuche in einem Pb-17Li-
Kreislauf nachgewiesen worden. Man ermittelte in einem ersten Stadium, in
dem Passivschichten reduziert wurden, eine um eine GréBenordnung kleinere
Korrosionsrate als in einem zweiten Stadium, in dem Benetzung vorlag /262/. In
den vorliegenden Versuchen zeigt sich, daB3 fur das Auflésen der oxydischen
Passivschicht auf dem Stahl ein Zeitraum von 100-200 h benotigt werden kann.
Dies |aBt sich auch Uber bestehende Korrosionsraten berechnen. Man kann an-
nehmen, daf3 die Korrosionsrate in einem stagnierenden System (Kapsel) etwa
20% der Rate, die in einem dynamischen System (Kreislauf) ermittelt wurde,
betragt. Damit ergibt sich eine Korrosionsrate von R = 40 pm/lahr. Dies
entspricht auf eine Stunde umgerechnet einem Wert von R = 4,5:10-3 pm/h.
Passivschichten besitzen im allgemeinen eine Dicke von d = 0,5-1 pm. Aus
beiden Abschatzungen erhélt man eine Reaktionsdauer von ungefahr 100-200 h.

Aus diesen Zahlenwerten geht deutlich hervor, da8 Versuche mit einer Dauer
unter 200 h normalerweise keine Flissigmetalleffekte zeigen kénnen, da keine
Benetzung erreicht wird. Dies trifft jedoch nur auf Metalloberflachen zu, die
keiner mechanischen Beanspruchung ausgesetztsind.

Wird durch duBere Belastung in der Randzone ein sehr hoher Spannungszustand
impliziert, so wird die Passivschicht aufgerissen und in Extremfallen bilden sich
Hohlraume  (Zr-(C,N)-Partikel). In diesem Fall laufen an diesen
Oberflachendefekten schnelle chemische Reaktionen ab, die einen Effekt
hervorrufen.

Die Bedeutung eines hohen Spannungszustandes in der Randzone des Stahls
zeigt sich in den Zeitstand- und LCF-Versuchen, bei denen kein vergleichbar
hoher Spannungszustand auftritt. In den Zeitstandversuchen basieren alle
Effekte auf reinen Korrosionsphanomenen, die erst nach tUber 1000 h Dauer
merkliche Effekte hervorrufen (vgl. Punkt 3). Bei den LCF-Versuchen erzielt man
im Pb-17Lisogar eine ldngere Lebensdauer (vgl. Punkt 4 und Abb. 7.16).
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Zu 3) In den Zeitstandversuchen konnte ein deutlicher Effekt der Pb-17Li-
Schmelze auf die Zeitstandfestigkeit des X 18 CrMoVNb 12 1 nachgewiesen
werden, wenn die Versuchsdauer deutlich 4ber 1000 h lag (vgl. Abb. 7.36). In
diesen lang andauernden Versuchen kommt es trotz der recht geringen
Korrosionsgeschwindigkeit durch Pb-17Li zu einer nachhaltigen Stand-
zeitverklirzung. In Versuchen, die klrzer als 1000 h andauerten, fielen die
Standzeiten in Luft und Pb-17Li anndhernd zusammen.

Im mittleren Spannungsniveau sind die Grundvorgange des Kriechens , die im 2.
Stadium uber diffusionsgesteuerte, thermisch aktivierbare Prozesse ablaufen,
das Klettern von Versetzungen und das Abgleiten von Korngrenzen /263/. Die
Komplexitédt des Kriechvorganges wird dadurch deutlich gemacht, daBB die
Kriechgeschwindigkeit von der duBBeren Spannung, der Temperatur, der Zeit und
von der Mikrostruktur des Werkstoffes abhéangt. So besteht eine Proportionalitat
zwischen der Kriechgeschwindigkeit und der mittleren Geschwindigkeit einer
Anzahl von Versetzungen. Diese Versetzungsgeschwindigkeit steht in
Zusammenhang mit dem Selbstdiffusionskoeffizienten, da zum Klettern der
Versetzungen Leerstellen bewegt werden missen. Daher wird die minimale
Kriechgeschwindigkeit oft iber eine Arrhenius-Beziehung dargestellt (Gl. 8.2)

- [_.] (8.2)

2.
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Bei kleiner &uBerer Belastung ist die Aktivierungsenergie Q die den Kriech-
vorgang bestimmende GréfBe. Je groBer die von auBen aufgebrachte Belastung
wird, umso kleiner wird dieser Energiebetrag /264,265/.

Wahrend des stationaren Bereiches der Kriechverformung fihren die oben ge-
schilderten Vorgédnge zur Akkumulation von bestimmten Schadigungsbetragen.
Die wesentlichste Form der Kriechschadigung in einem Gefuge ist die Bildung
und das Wachstum von Kriechporen. Sie entstehen aus Leerstellenkondensation,
Versetzungsaufstau, Korngrenzengleitung oder durch Blockieren von
Versetzungen entlang der an Korngrenzen ausgeschiedenen Phasen. Die Hohl-
raumbildung ist die Folge von Spannungskonzentrationen, die sich wahrend des
Kriechvorganges durch die diffusionsgesteuerten Versetzungsbewegungen an
exponierten Stellen im Geflige aufbauen. Die Porenbildung erfolgt seltener im
Korn durch Leerstellendiffusion. Die Porenbildung entlang Korngrenzen ist die
wesentliche Schadensursache /266/.
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Durch die Porenbildung wird der tragende Querschnitt der Probe vermindert.
Die Spannung im ungeschadigten Restquerschnitt steigt proportional dazu an.
Da im sekundéaren Kriechbereich ein einfacher funktionaler Zusammenhang

és = B'Un (83)

besteht, kann das Ansteigen der Kriechgeschwindigkeit im tertidren Bereich mit
der Zunahme der Spannung erklart werden. Bei weiterer Spannungszunahme
wachsen die Poren weiter an, bis sie untereinander zusammenflieBen und den
Bruch der Probe auslosen /267,268/.

In Endstadium der Schadigung liegen mit dem Zugversuch vergleichbare Ver-
haltnisse vor. Das aufBert sich bei weiterhin duktilem Werkstoffverhalten im
gleichen Bruchmodus. Doch erkennt man beim Vergleich (Abb. 7.7, 7.46, 7.49)
Unterschiede bezlglich des Verhéltnisses von Normalspannungsbruchanteil zu
Scherspannungsbruchanteil. Der ebene Bruchanteil (Tassenboden) nimmt in der
Zeitstandbruchflache einen hdheren Anteil an. Bedingt durch die wesentlich
niedrigere Belastung baut sich im Werkstoffinnern ein kleinerer Spannungs-
zustand auf. Die aktivierten Versetzungsbewegungen und die stark plastisch
verformbare Matrix bauen zudem Spannungsspitzen ab. Es kommt erst sehr spat
zum Einschnirvorgang und damit zur Ausbildung einesdreiachsigen Spannungs-
zustandes. Der Wechselvorgang zwischen RiBwachstum entlang 45° geneigter
Scherebenen und die Umkehr des Risses auf dazu konjungierten Scherebenen
dauertlénger an.

Bei ausscheidungsgeharteten Legierungen ist das Gefige wahrend der
Zeitstandbeanspruchung oft nicht stabil. Die Ausscheidungen k&nnen sich
vergrébern und eine Abnahme der Kriechfestigkeit hervorrufen. In solchen
Fallen liegt nur ein kurzer, kaum ausgepragter Sekundéarbereich vor. Dieser
Effekt stellt sich naherungsweise auch bei dem untersuchten Werkstoff bei
langen Versuchszeiten bzw. hohen Temperaturen ein (vgl. Abb. 7.38). Jedoch
wurden keine Veranderungen in der Morphologie der Ausscheidungen
gefunden. Bei derartigen Legierungen hat man auch festgestelit, daB3 durch die
hohe Belegungsdichte der ehemaligen Austenitkorngrenzen durch Ausscheidun-
gen die Korngrenzengleitung zum Hohlraumbildungsvorgang keinen wesentli-
chen Beitrag leistet /269/.
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Was der unveranderte Bruchmodus schon andeutet (Abb. 7.45-7.47, 7.49, 7.51)
wurde bei den Nachuntersuchungen durch Mikrosonde, AES, TEM und GDOS
bestatigt. Das Gefuge 188t in den verschiedensten Behandlungszustanden (Aus-
lagerung, kurze/lange Versuchszeit usw.) keine Unterschiede der Legie-
rungszusammensetzung im Korninneren wie an den Korngrenzen erkennen. Die
Mikrosonde konnte nur die Zusammensetzung von M3Cg-Karbiden nachweisen.
Kohlenstoffprofile lassen keine Aussagen zu, die in Richtung Auf- oder
Entkohlung hatten interpretiert werden kénnen, (vgl. Abb. 7.60). Ebenso liefert
die Kohlenstoffreplika-Analyse (vgl. Tab. 7.21 und Abb. 7.63) keine Ergebnisse,
die auf eine Gefugeveranderung hatte hinweisen kénnen. Untersuchungen mit
der Auger-Spektralanalyse und der GDOS zeigen einen kleinen Kohlenstoffpeak
im randnahen Bereich (vgl. Abb. 7.66-7.72). Durch die langeren Versuchszeiten
scheint diese Kohlenstoffanreicherung in Pb-17Li etwas schneller auf das
Matrixniveau abgebaut zu werden. Dieser Eindruck wird durch die untersuchte
Korrosionsprobe aus dem Pb-17Li-Kreislauf unterstitzt. Bei dieser
Korrosionsprobe wurde bei der AES kein Kohlenstoffpeak in der Randzone mehr
nachgewiesen. Auch 1aBt sich an dieser Probe, neben einem deutlichen
Korrosionsangriff, auch eine tendenzielle Chromverarmung nachweisen (vgl.
Abb. 7.74). Ebenfalls lassen sich hier die das Gefiige mitbestimmenden Niob-
Partikel (Abb. 7.71, 7.72b), Zirkon-Partikel (Abb. 7.69) und auch Chromkarbide
(Abb. 7.73) analytisch erfassen. Jedoch liefert auch diese Methode keine
Anhaltspunkte fur Veranderungen der Matrix. Gleiches trifft auch auf die
Untersuchungen am TEM zu.

Auffallig ist, daB das Geflige einen sehr geringen Versetzungsanteil aufweist
(vgl. Abb. 7.64 und 7.65). Offenbar sorgen wahrend der Zeitstandbelastung
diffusionsgesteuerte Vorgange, hauptséachlich Gber einen Leerstellenmechanis-
mus, fur ein Ausheilen von Versetzungsaufstauungen. Die nachweisbaren
Versetzungen sind an die Korn- und Lattengrenzen angebunden. Hier laufen die
beschleunigten Vorgange der Korngrenzendiffusion und der Versetzungs-
aktivitaten (Versetzungsquelle und -senke) als wesentliche Bestandteile des
Kriechvorganges ab. Ebenso erfolgt hier die Schadensakkumulation, die
zunachst eine Spannungserhdhung und schlieBlich die Porenbildung zur Folge
hat. Aus den TEM-Aufnahmen kann man auch die Erkenntnis ziehen, daB
Temperaturen von 550°C bis 600°C fur diesen Werkstoff recht hoch sind. So
erkennt man, daB an dem Gefuge erste Erholungseffekte ablaufen. Man findet
vollkommen versetzungsfreie Bereiche und die Tendenz zur Subkornbildung a8t
sich erkennen.
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Aufgrund der Korrosionsvorgange erfolgt ein auf die Werkstoffoberflache
beschrankter Angriff durch das Flussigmetall. Auch bei der héheren Temperatur
beobachtet man nur einen mehr oder weniger ebenmaéaBigen Materialabtrag,
jedoch keine Korngrenzeneffekte.

Waéahrend im Zugversuch der Schadigungsprozel3 Uber eine verstarkte
Anri3bildung mit einem daraus resultierenden beschleunigten RiBwachstum
erfoigt, kann man bei den Zeitstandproben diesen Vorgang nicht beobachten.
Bedingt durch die geringere duf3ere Beanspruchung ergibt sich in der Randzone
der Probe ein niedrigerer Spannungszustand. Es kann keine vergleichbare
Anrif3bildung wie im Zugversuch erfolgen. Fur Versuche in Pb-17Li bedeutet dies,
daf3 ein Schadigungsvorgang uber eine derartige Defektbildung nicht
eingeleitet werden kann. AnriBbildung findet nur im Bereich der Einschnirzone
statt. Da der Einschnirvorgang erst sehr spat einsetzt, ungefahr nach 90-95% der
Gesamtstandzeit, bleibt die AnriBbildung ohne nennenswerten Einfluf3 auf die
Zeitstandeigenschaften.

Der Zusammenhang zwischen Spannungszustand in der Randzone und Anrif3-
bildung sowie Benetzungszustand 1463t sich gut an Bildern verdeutlichen, die
verschiedene Bereiche der Mef3lange zeigen (Abb. 7.52 und 7.54). Man kann drei
Bereiche unterscheiden. Die Einteilung erfolgt nach der Entfernung von der
Bruchzone bzw. nach dem Umfang der plastischen Verformung, die sich in der
Randzone ausgebildet hat. In Abbildung 7.52a erkennt man, dal3 im untersten
Bereich der MeBldnge (im Ubergangsbereich zum Schraubenkopf), wo die
Verformungen das geringste Niveau aufweisen, kein Oberflacheneffekt zu
beobachten ist (vgl. dazu auch Abb. 7.48b). Die auf der Oberflache sitzenden
Partikel sind Pb-17Li-Reste. Die Partikel weisen keine feste Anbindung an die
Stahloberflache auf. Daraus wird geschlossen, daf3 in diesem Bereich keine
intensive Benetzung stattgefunden hat. In einem Ubergangsbereich (Abb. 7.52b)
stellt man einen gleichméaBigen Korrosionsabtrag fest. Die Spannung ist in
diesem Bereich hoch genug, so da3 die Passivschichten aufplatzen kénnen. Sie
mussen nicht wéahrend einer Inkubationszeit durch das Pb-17Li aufgelost
werden. Die Benetzung stellt sich schneller ein und damit verbunden auch ein
Korrosionsangriff. Eine Anri8bildung ist nicht zu beobachten. Sie erfolgt nicht,
weil Uber den Korrosionsangriff schnelles Abstumpfen sich entwickeinder
RiBspitzen erfolgt. Im Bereich des Bruches, wo Spannung und Verformungen
maximal werden, tritt auch AnriBbildung auf.
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Im Zeitstandversuch ist der bei langen Versuchen deutlich zu Tage tretende
Korrosionsabtrag der wesentliche Faktor, der fur die verkirzten Standzeiten in
den Versuchen mit Pb-17Li verantwortlich gemacht werden kann. Wie wichtig in
diesem Zusammenhang der Benetzungsvorgang ist, kann an verschiedenen Ef-
fekten dokumentiert werden. Vergleicht man die in den Abbildungen 7.35a und
b dargestellten Zeitstandkurven aus Luft und Pb-17Li-Versuchen, so fallt die
groBe Streuung der MeBwerte bei 600°C im Pb-17Li auf. Wie unter Punkt 2
beschrieben, ist die Benetzung thermisch aktivierbar und ein auf lokale Bereiche
beschrankter ProzeB. Bei den 600°C-Versuchen erfolgt eine schnellere
Benetzung. Jedoch setzt dieser Reaktionsvorgang fur das Pb-17Li geeignete
Reaktionspartner in der Metalloberflache voraus. Deren stark streuende
Haufigkeitsverteilung schlagt sich auf das Werkstoffverhalten insbesondere bei
dieser hohen Temperatur nieder.

Die Benetzung und die damit einsetzende Korrosion bestimmen das
abweichende Zeitstandverhalten im Pb-17Li (Abb. 7.36b - 7.38). In einem Bereich
t < 1000 h (o > 220 MPa) ergeben sich in beiden Medien &hnliche Standzeiten.
Die Zeitstandkurven zeigen nahezu deckungsgleichen Verlauf (Abb. 7.37). Die
Werkstoffschadigung erfolgt unabhangig vom Medium allein durch die hohe
aufgebrachte Belastung. Bei Versuchszeiten t > 1000 h (o < 190 MPa) stellt sich
nach erfolgter Benetzung ein korrosiver Materialabtrag ein. Dieser Korrosions-
abtrag kann Uber einen sehr langen Zeitraum erfolgen. So weist eine Probe nach
2500 h (vgl. Abb. 7.55) den intensivsten nachgewiesenen Materialverlust aus.
Dieser Abtrag erfolgt zunéachst gleichméaBig uber die Probenoberflachen verteilt
und fahrt zu einer Dinnung der Probe. Diese kann sicherlich nicht ausschlieBlich
fur die Standzeitverkirzung verantwortlich gemacht werden. Denn auch im
Luftversuch ist bei vergleichbarer Probe (Abb. 7.50) ein Oberflachenangriff durch
Oxydation zu beobachten. Den wesentlichen Ausschlag zur Standzeitverkirzung
ergeben die im oberflachennahen Bereich gelegenen Zirkoneinschlisse (vgl.
Abb. 7.53). Werden diese freigelegt, erfolgt ein massiver lokaler
Flassigmetallangriff und zusatzlich eine betrachtliche Minderung des tragenden
Querschnitts. Auch hier wird der Anteil der Scherbruchflachen vergroBert, wie
man beim Vergleich der Abb.7.49a und 7.51 aerkennt.

Die Komplexitat der Auswirkungen des Materialabtrages und des steigenden
Spannungszustandes in der Randzone der Probe kann anhand einzelner funk-
tionaler Zusammenhange aufgezeigt werden. Auf eine exemplarische Berech-
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nung muB3 wegen fehlender Daten und der komplexen Struktur verzichtet
werden. Man betrachtet ein Volumenelement im Randbereich der Probe. Es gilt
dV = h-dA mit dA/dt = I-db/dx. Dieses Volumenelement sei einer einachsigen
Zugbeanspruchung und gleichzeitig einem korrosiven Materialabtrag ausge-
setzt. Den Materialabtrag kann man Uber einen Schadigungsparameter be-
schreiben

A(t)

w=1—- — (8.4)
A

[o]

Mit abnehmender Querschnittsflache bzw. zunehmender Schadigung steigt die
Spannung im Restquerschnitt. Dementsprechend gilt:

(8.5)

a
H
’>|::

s}

(8.6)

und Oefle—__.u)—
oeff entspricht der tatsachlichen Spannung, die auf die momentane
Querschnittsflache der Probe wirkt. Die Flache verringert sich mit zunehmender
Schadigung. Diese Schadigung resultiert in diesem Fall aus dem material-
auflosenden Oberflachenangriff durch das Flussigmetall.

Entsprechend der fortschreitenden Schadigung bzw. Querschnittabnahme
nimmt die Kriechgeschwindigkeit zu:

de o
it (e (8.7)
dt % Oeff L"(I—w)

Unter Anwendung der Norton'schen Kriechbeziehung (Gl. (6.11)) folgt:

de 1
de . (8.8)
dt o (1 _w)”

Von KACHANOV /270/ wurde ein funktionaler Zusammenhang fur den zeitlichen
Verlauf der Schadigung entwickelt. Dieser kann auch hier angewendet werden
unter der Annahme, daB3 der duBere Materialabtrag, der durch das Flussigmetall
bewirkt wird, eine Spannungserhdhung auch in dem Randbereich bewirkt. Die
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Schadigung kann demnach in Abhangigkeit von der effektivim Restquerschnitt
wirksamen Spannung beschrieben werden:

dw o

— e o™ = @ (—— ™ 8.9

= 0,00, = i (~—) (8.9)
Der zeitliche Verlauf dieser Schadigung kann ebenso als Korrosionsschadigung,
die Uber Diffusionsvorgénge gesteuert wird, dargestellt werden. Die treibende
Kraft far einen Diffusionsstrom ist der Gradient des chemischen Potentials p. Das
chemische Potential der beweglichen Atome hangt von der Spannung ab:

B = po-oft)Q (8.10)
mit: po = p(o(t) = 0)

Das chemische Potential eines Atoms (z.B. an der Korngrenze) wird durch die
senkrecht wirksame Spannung erniedrigt. Es stellt sich im System ein groferes
Potentialgefélle ein. Die Dichte des Diffusionsstromes ist ebenso eine Funktion
der anliegenden Spannung

& D
- _ ¢ (8.11)
Jz = -1 Vt o= o T Vto(t)

Die Korrosionsgeschwindigkeit ist damit als Folge der sie bestimmenden
Diffusionsvorgange eine Veranderliche der Zeit/271/.

Der Korrosionsangriff fuhrt zu einer Schadigung der Probe, die eine
Spannungszunahme zur Folge hat. Aufgrund dieser Spannungszunahme werden
wiederum Diffusionsvorgange zusatzlich aktiviert, die zu einer weiteren Be-
schleunigung der Schadigung flihren. Es stellt sich ein exponentieller Verlauf
einer Schadensakkumulation ein. Wie angedeutet stellt der schnelle
Losungsangriff auf Matrixeinschlisse, die an der Oberflache freigelegt werden,
eine notwendige Bedingung dar. Dies leitet eine sprunghafte
Querschnittsminderung ein. Damit stellt sich ein abrupter Ubergang vom
sekundaren zum tertidren Kriechbereich ein und letztendlich die deutliche
Standzeitverkirzung. Entwickeln sich derartig massive Oberflachendefekte nicht
oder erst sehr spat, ist eine deutlich langere Standzeit zu erwarten. Dies wird
durch teilweise grof3e Streuungen in den Zeitstandwerten bestatigt (vgl. Tab.
7.12).
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Der Umfang und die lokale Konzentration der Schadigung schlagt sich in
verschiedenen Auswertungsergebnissen nieder. So wurde der Verlauf der
Querschnittsverformung im Bereich der Mefllange bis hin zum Bruch
ausgemessen. Die Auswertung ergab im Vergleich Luft - Pb-17Li-Probe fast
immer das in Abbildung 7.41 exemplarisch fir zwei Proben wiedergegebene
Ergebnis. Die Luftprobe zeigt eine gleichméaBige bis zum Einschnirbereich
zunehmende Reduzierung des Durchmessers der MeBléange. Bei der Pb-17Li-
Probe bleibt der Durchmesser ber eine weite Strecke der MeBlange konstant
und schnurt sich erst in unmittelbarer Nahe des Bruches deutlich ein. Die
Einschnirdehnung nimmt bei beiden Proben den gleichen Wert an.

Auswertungen des funktionalen Zusammenhangs von minimaler Kriech-
geschwindigkeit und Standzeit (vgl. Abb. 7.43) verdeutlichen nochmals die
Standzeitverkirzung. Der in Abbildung 7.43 eingezeichnete abknickende
Geradenverlauf wird im Bereich noch langerer Standzeiten wahrscheinlich
nochmals abknicken und wieder parallel zur Luftgeraden verlaufen. Man kann
davon ausgehen, daB die Korrosion durch Abbau chemischer Potentiale nur Gber
einen befristeten Zeitraum einen Materialabtrag bewirken wird. Zudem sind die
Spannungen in den Zeitstandversuchen derartig klein, da3 die gegenseitigen
Aktivierungsvorgéange nicht mehr ablaufen.

In diesem Zusammenhang sind auch die Ergebnisse der Zeitstandversuche mit
ausgelagerten Proben in Pb-17Li von Interesse, die teilweise eine sehr starke
Standzeitverkirzung ausweisen (Abb. 7.36 a). Der EinfluB3 einer Auslagerung auf
die mechanischen Eigenschaften bei Flussigmetallkontakt wurde schon unter
Punkt 1 eingehend diskutiert. Die dort getroffenen Feststellungen lassen sich
auch auf die Zeitstandergebnisse Ubertragen. Zundchst entféllt die
Inkubationszeit, wahrend der Benetzung und erste Grenzflachenreaktionen
ablaufen. Zudem finden wahrend der Auslagerung auch schon erste korrosive
Veranderungen statt. Fa8t man all diese Effekte zusammen und schéatzt sie
zeitlich ab, so ergibt sich fir die ausgelagerte Probe ein "“zeitlicher Vorsprung”
von nahezu 400 h, der bei der Auswertung der Zeitstandwerte (Tab. 7.16)
bericksichtigt werden muB.

Der zweite Effekt der Auslagerung ist ein Alterungsvorgang, der eine Abnahme
von Harte und Festigkeit zur Folge haben kann. Dies muB sich auf die Duktilitat
der Matrix (Harteabnahme) ausgewirkt haben. Nur damit lassen sich die hoheren
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Bruchdehnungen von 40-50% statt 20-30% erkl&ren. Fur diese Veranderung der
Matrixzdhigkeit finden sich allerdings keine mikrostrukturellen Anhaltspunkte.

Die Standzeitverkirzung der ausgelagerten Proben basiert auf der sofortigen
Benetzung einer in geringem MaR3 vorkorrodierten Oberflache und auf der
durch Alterungseffekte bedingten Abnahme von Festigkeit und Héarte im Ge-
fuge. Die Schadigung erfolgt sehr schnell und lokalisiert sich sehr stark auf einen
Bereich, in dem auch der Bruch eingeleitet wird. Die restliche Probenoberflache
zeigt dabei keine deutlichen Spuren eines korrosiven Materialabtrags (vgl. Abb.
7.56).
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Zu 4) Pb-17Li kann auch ein besseres Werkstoffverhalten bewirken. Dies ist bei
der zyklischen Belastung im LCF-Versuch der Fall (vgl. Abb. 7.16 und 7.17). In
diesen Versuchen verhindert das schitzende Pb-17Li-Volumen eine Oxydation
der Probenoberfldche. Es besitzt in dem Fall eine Art "Schutzmantel”-Funktion.
Daraus resultiert eine Standzeitverldangerung.

Die Oxydation wurde auch im Zusammenhang mit den Zeitstandversuchen bei
600°C beobachtet. Es ergab sich in Luft-Versuchen eine deutliche AnriBbildung in
einer durch Oxydation versprodeten Oberflache. Im gleichartigen Pb-17Li-
Versuch wurde eine derartig geschadigte Werkstoffoberflache nicht beobachtet.
Offensichtlich besitzt die AnriBbildung aber keinen zeitstandverkirzenden
EinfluB, sondern die im Werkstoffinneren ablaufenden Schadigungsprozesse
dominieren.

Der untersuchte Werkstoff besitzt wegen seines nur mittleren Chromgehaltes
eine eingeschrankte Resistenz gegeniber einer atmosphérischen Oxydation bei
hohen Temperaturen. Die nachteiligen Folgen der Oxydation auf das
mechanische Werkstoffverhalten erscheinen wichtig genug, um hier anhand der
Ergebnisse aus den LCF-Versuchen ndher erértert zu werden.

Diese Wechselverformungen bewirken im Werkstoffinneren strukturelle
Veranderungen. Die daraus resultierenden plastischen Verformungen erfassen
nicht unbedingt das gesamte Werkstoffvolumen, sondern konzentrieren sich auf
wenige Stellen im Gefuge. Die plastischen Verformungen werden Uber die
Versetzungen gesteuert, die sich wahrend der Wechselplastifizierung hin- und
herbewegen. Sie treten dabei in Wechselwirkung mit Korngrenzen,
Ausscheidungen oder anderen Gefigebestandteilen. Im Bereich dieser
Werkstoffinhomogenitaten setzen bevorzugt die lokalen plastischen
Verformungen ein.

Die Schadigungsvorgange wahrend der Wechselverformung lassen sich in vier
Stadien unterteilen. Man unterscheidet demnach in RiBbildung, MikroriBaus-
breitung langs kristallographisch orientierter Gitterebenen, MakroriBaus-
breitung senkrecht zur Beanspruchsrichtung und Restbruch, wenn der Makrorif3
eine kritische Lange erreicht hat /272/.

Die zwei letzten Stadien sind fur die Betrachtung von geringerer Wichtigkeit.
Wie die FCG-Versuche gezeigt haben, erfolgt das ErmudungsriBwachstum in
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beiden Medien (Argon, Pb-17Li) gleich schnell. Daraus kann geschlossen werden,
daB die verklrzten Standzeiten der LCF-Versuche in Argon ausschlieBlich aus
einer zeitlichen Verkirzung der Phasen AnriBbildung und MikroriBwachstum
resultieren kdnnen. Schadigungen durch eine Gasatmosphare wahrend des
schnellen RiBwachstums kénnen nicht grundséatzlich ausgeschlossen werden, wie
beim rostfreien Stahl in Sauerstoffumgebung beobachtet wurde /273/.

Wahrend des ersten Stadiums wird die Versetzungsstruktur durch die plastischen
Wechselverformungen verandert. Verfestigung oder Entfestigung des Gefuiges
ist die Folge. Die Verformung konzentriert sich immer mehr auf Gleitbander.
Diese sind fur die MikroriBbildung sehr wesentlich.

In der Zugphase des Schwingspieles erfolgt die Verformung auf bestimmten
Gleitb&ndern. In der anschlieBenden Druckphase des Schwingspieles werden
andere Gleitbander fur den Verformungsvorgang aktiviert. Es bilden sich
irreversible Verformungen in der Oberflaiche aus, die eine Oberflachen-
aufrauhung in Form kleiner Stufen zur Folge haben. Diese irreversiblen
Gleitbandvorgange lassen sich oftmals in sogenannten Intrusionen und
Extrusionen nachweisen. Die Oberflachenaufrauhungen wirken wie Kerben und
leiten daher bevorzugt Mikrori3bildung ein.

Der am Ende des zweiten Stadiums gebildete MakroriB wachst zunéchst auf
Gleitebenen maximaler Schubspannung (45° zur Normalspannung). Wahrend
des RiBwachstums andern sich die Kerbspannungen, und die Zugspannungen an
der RiBspitze werden bestimmend. Der RiB wachst nun senkrecht zur
Normalspannung. Stellt sich instabiles RiBwachstum ein, erfolgt der Bruch der
Probe /274, 275/.

Fur den martensitischen Stahl hat das Ausscheidungsgefige mit den vor-
handenen Geflugeeinschlissen auch bei der Wechselverformung besondere
Bedeutung. RiBbildung geht von Einschlissen aus, da sich erhdhte
Spannungszustdnde wegen der unterschiedlichen Verformbarkeit von Matrix
und EinschluB einstellen. Aber auch die ehemaligen Austenitkorngrenzen
werden bei der MikroriBausbreitung bevorzugt. Die Festigkeit gegeniber
Wechsellast resultiert aus dem Zusammenspiel von Lattenstruktur, dichter
Versetzungsstruktur und hoher Ausscheidungsdichte. Besonders markant ist die
Entfestigung des Gefliges. Der Grund dafur liegt darin, daB die Lattenstruktur
sich zu gleichausgerichteten Zellen und Subkérnern verformt, wodurch die Ver-



- 204 -

setzungsdichte und die Haufigkeit der Wechselwirkungen zwischen den Ver-
setzungen und den Ausscheidungen abnimmt/276-278/.

Bei hohen Temperaturen kdnnen zusatzlich wahrend der Verformung Defekte
erzeugt werden, wodurch die Entstehung von Rissen wesentlich beschleunigt
werden kann. Dies kénnen Korrosionsschaden sein, die durch Bildung sproder
Korrosionsschichten eine Spannungskonzentration an der Werkstoffoberflache
verursachen. In vergleichenden Versuchen an Luft und in Argon konnte der
standzeitverkirzende Effekt der Oxydation in Luftversuchen nachgewiesen
werden /277, 279/.

Auch in den in Argon durchgefihrten Versuchen wird Oxydation der Werk-
stoffoberflache, die zu einer schnelleren MikroriBbildung fuhrt, fur die kirzeren
Lebensdauern verantworlich gemacht. Ein Oxydationsvorgang hangt von dem
Sauerstoffpotential Po,, im jeweiligen Versuchsmedium i ab. Folgende Werte
gelten fir das Sauerstoffpotential bei 550°C:

in Luft: 0.2 bar

in Argon: 10-5 bar
in Pb-17Li:  10-50 bar
Fe-Cr-Spinell: 10-50 bar

Eine Korrosion des metallischen Werkstoffes zu Spinell (FeCrO4) kann nur
erfolgen, wenn folgende Ungleichung erfilltist

Po,, Umgebung > Po,, Spinell

Aus dieser Ungleichung wird deutlich, daB8 in Luft und in Argon eine Oxydation
des Werkstoffes maoglich ist. Dabei ist der Oxydationsangriff in Luft entschieden
groBer, weil Po,, Luft > Po,, Argon. Das sehr niedrige Sauerstoffpotential des
Argons reicht aus, um beim 1.4914 eine Oberflachenschddigung hervorzurufen.
In Pb-17Li dagegen ist eine derartige Reaktion ausgeschlossen, weil obige
Ungleichung nicht erfillt wird. Insgesamt scheint dieses inerte Verhalten der
Flassigmetalle im LCF-Versuch zuzutreffen, wenn keine flussigmetall-korrosiven
Effekte auftreten. Diese Annahme beruht auf Erfahrungen sowoh!l im Natrium
/280/ als auch im Lithium /146/.

Die Oxidationsschadigung betrifft lediglich das Versagensverhalten. Das Verfor-
mungsverhalten des Werkstoffes bleibt davon unbeeinfluBt. in den Abbildungen
7.18 - 7.22 wird versucht, dies wiederzugeben. Die Verschiebung der Kurven



-205 -

resultiert in erster Linie aus der Lebensdauerverkirzung. Doch deutet sich in den
Luftversuchen ein geringerer plastischer Dehnungsanteil an (vgl. Abb. 7.21).
Daraus laBt sich schlieBen, daB durch die Oxydation Uber eine Randzonen-
versprodung eine schnelle MikroriBausbreitung eingeleitet wird. Zudem wird
dadurch das Entfestigungsvermégen des Werkstoffes teilweise eingeschrankt.

Anders als bei der Schadigung durch aggressive Flussigkeiten, wirkt das oxy-
dierende Gas nur auf Oberflachenbereiche ein, sofern kein hoher Gasdruck
wahrend des Versuches vorhanden ist. Die Werkstoffschadigung 148t sich unter
diesen Bedingungen schwieriger deuten. Man kann davon ausgehen, daf3 sich
auf der Werkstoffoberflaiche eine Oxidschicht bildet. Diese treten bei
Verformung in Wechselwirkung mit den Gleitbédndern. Erfolgt durch den
Oxydationsvorgang eine lokale Versprodung, so wird die Irreversibilitat der
Gleitbewegung noch verstéarkt. Die Oberflachenstruktur erfdhrt eine zusatzliche
Aufrauhung. Die Kerbwirkung und damit die Mikrori3bildung werden verstérkt.
Es bilden sich zahlreiche Anrisse aus, wie auch Abbildung 7.23 verdeutlicht. Die
Wechselwirkung von Oxidfilm und an der Oberfliche austretenden
Versetzungen ist von der Schichtdicke des Oxidfilmes abhangig. Je gréoBer die
Dicke, um so grofBer die Behinderung der Gleitungen und damit die Bildung
kerbwirksamer Aufrauhungen. Das laBt den SchluB3 zu, daf3 Versuche in Luft eine
weitere Lebensdauerverkirzung zur Folge haben miBten /281-283/.

Auch im Pb-17Li wird eine AnriBbildung beobachtet (vgl. Abb. 7.24). Sie ist bei
weitem nicht so ausgepragt wie in Argon. Ein oberflachiger Korrosionsangriff ist
erkennbar (vgl. Abb. 7.24a,b). Da die Passivschichten bei dieser Versuchsart sehr
schnell aufplatzen und neue wegen des niedrigen Sauerstoffpotentials in Pb-
17Li nicht schnell genug gebildet werden k&énnen, erfolgt sehr rasch eine
Benetzung. Die Anrisse sind in diesem Fall nicht so zahlireich , nehmen aber ein
grofBes Volumen ein (vgl. Abb. 7.24¢, 7.25b). Eine wesentliche Information dazu
gibt Abbildung 7.27b. Das Pb-17Li leitet eine Anri3bildung ein. Der Anrif8 wéchst
eine endliche Lange. Dabei erfolgt eine chemische Reaktion des Flussigmetalls
mit dem Werkstoff an der RiBspitze. Als Folge dieser ortlichen Auflésungs-
reaktionen wird die Rif3spitze abgestumpft. Dadurch dndert sich der Spannungs-
zustand. Das RiBwachstum wird deutlich verlangsamt oder kommt zum
Stillstand.

Das Flussigmetall bewirkt Gber zweierlei Effekte die Standzeitverldangerung.
Zunachst wird eine AnriBbildung zeitlich verzégert, da die Bildung einer spréden
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AufBlenschicht nicht stattfindet. Setzt im Verlauf des Versuches, bedingt durch
den zunehmenden Verformungszustand in der Probenrandschicht, AnriBbildung
ein, so wird das AnriBwachstum durch die Wechselwirkung von Flissigmetall
und Werktstoff im Bereich der Ri3spitze aufgehalten. Mit weiter fortlaufendem
Versuch nimmt der plastische Verformungszustand auch des Gefliges soweit zu,
dafB sich der HauptriB schnell ausbildet, und uber ein beschieunigtes
RiBwachstum wird das Versagen der Probe eingeleitet. In diesem Fall wird das
RiBwachstum durch den Verformungszustand derart beschleunigt, daf3 es durch
die langsame Reaktionsgeschwindigkeit des Pb-17Li zu keinem Flissigmetall-
effekt an der Rif3spitze mehr kommen kann. Wegen all dieser Vorgange
beobachtet man bei den Proben, die in Pb-17Li getestet wurden, nach
Versuchsende zwar mehr, aber weniger tiefe Anrisse, obwoh! die Standzeiten
gegenuberden Argonproben entschieden langer ausfielen.

Die Auslagerung der Proben in Pb-17Li zeigt auch in diesem Fall einen Effekt
(vgl. Abb. 7.16). Die Lebensdauer einer ausgelagerten Probe liegt zwischen den
Werten der Versuche in Argon und in Pb-17Li. Die Benetzung kann sicherlich
keinen wesentlichen Aspekt darstellen, da auch ohne Auslagerung bei
Wechselverformung eine schnelle Benetzung erfolgt. Die hauptsachlichen
Grinde durften hier in einer korrosiven Vorschadigung und im Alterungseffekt
liegen. Die korrosive Vorschadigung fuhrt zu zusatzlichen Defekten in der
Werkstoffoberflache. Es bilden sich von da aus zunéchst vermehrt Mikrorisse aus
(vgl. Abb. 7.26). Die Wechsellastfestigkeit der ausgelagerten Proben hat durch
Alterungsvorgange, die eine weichere Matrix zur Folge haben, abgenommen.
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Zu 5) In diesem abschlieBenden Diskussionspunkt sollien aus den unterschied-
lichen Korrosionsphanomenen der Flissigmetalle Blei und Lithium fir Pb-17Li
die charakteristischen Reaktionsvorgéange hergeleitet werden.

Im Kapitel 5.2.1 wurden schon Informationen zur Flassigmetallkorrosion
gegeben und Korrosionsdaten tabellarisch zusammengefaBt. Auf weitere
Einzelheiten wird daher hier nicht mehr eingegangen.

Im Zusammenhang zur vorliegenden Arbeit, werden die nachfolgenden
Betrachtungen einschréankenden Randbedingungen unterworfen. In erster Linie
werden nur Ergebnisse aus stagnierenden Systemen miteinander verglichen.
Damit bleibt auch der Bezug zum wassergekihlten Flussigmetallblanket in der
NET-Studie gewahrt (vgl. Kap. 2.2.2). DarlUberhinaus werden nur reine
Flissigmetalle betrachtet. Der Verunreinigungsgrad geht zwar beim Lithium
sehr stark in die Reaktionskinetik ein, ein vergleichbarer Effekt wird jedoch beim
Blei und Pb-17Li nicht beobachtet. Die Auswirkung von Verunreinigungen kann
deshalb nicht sinnvoll in eine vergleichende Betrachtung eingebracht werden_ Es
werden nur Ergebnisse von austenitischen CrNi-Stéahlen und martensitischen 9-
12% Cr-Stdhlen herangezogen.

Im Verhalten der Flassigmetalle bestehen einige grundsatzliche Gemeinsam-
keiten. Die chemischen Reaktionsvorgdnge werden in erster Linie Gber einen
Losungsangriff gesteuert. Diffusionsvorgédnge kénnen zwar grundsatzlich eine
Rolle spielen, jedoch sind die Diffusionswege meist kurz. Daher beschréanken sich
Diffusionsvorgdnge auf den &uBersten Randbereich und haben keine
tiefreichende Auswirkung auf den Festkorper. Die Diffusion interstitieller
Elemente ist vor allem bei den martensitischen Stahlen noch der bedeutendste
Vorgang. Der  Diffusionsaustausch  erfolgt  vorrangig uber die
Korngrenzendiffusion, wenn er in Richtung des Flissigmetalls geht. Besteht ein
Aktivitatsgefalle in umgekehrter Richtung, beobachtet man eine gleichméBige
Anreicherung der Randmatrix des Festkorpers mit der diffundierenden Spezies.
In der Literatur tauchen wenige genaue Berechnungen bezuglich bestimmter
diffusionsgesteuerter Vorgange auf. Fehlende Diffusionsdaten sind ein
Hauptgrund dafir. So bestehen meist nur gesicherte Werte fir a- und y-Eisen
(z.B./284/), die nur in ungefahrer Ndherung auf martensitische und austenitische
Strukturen Ubertragbarsind.
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Far alle Korrosionsvorgange zwischen Flussigmetall und Festkorper ist die Los-
lichkeit der Elemente Eisen, Chrom und Nickel die wesentliche Grundlage. Kennt
man die Léslichkeiten dieser Elemente, so besitzt man wichtige Anhaltspunkte
Uber die Korrosionsbestandigkeit eines metallischen Werkstoffes in einem der
drei Flussigmetalle. Eisen und Chrom zeigen vergleichbare und relativ niedrige
Loslichkeitswerte. Nickel dagegen ist in hohem Maf3e 16slich. Alle drei Elemente
sind im Blei am besten 6slich. Dies alles deutet auf eine hohere Korrosionsrate
der Austenite im Vergleich zu den Martensiten hin, die im Blei bzw. Pb-17Li
deutlich héher als im Lithium ist.

Eine weitere fir die Flissigmetalle gemeinsame Problematik ist die Benetzung,
deren Bedeutung schon ausfuhrlich diskutiert wurde. Benetzung kommt durch
physikalisch-chemische Vorgange in der Kontaktzone =zustande. Lokale
Oberflachenreaktionen sind von wechselhaften Oberflaichenbedingungen
abhangig. Lithium hat wegen der hohen Bildungsenergie des Oxides eine stark
reduzierende Wirkung auf oxidische Passivschichten. Daher ist die Benetzung
durch Lithium weitgehend unabhéngig von Oberflacheninhomogenitaten. Das
Blei dagegen verfugt nicht Gber reduzierende Eigenschaften. Erst nach langen
Inkubationszeiten kommt es zu einer Reaktion mit dem eigentlichen Werkstoff.

Das korrosive Verhalten von Pb-17Li gegeniiber Stdhlen kommt dem des
unlegierten Bleies sehr nahe (vgl. Kap. 4.13). Dies wird durch Untersuchungen
von Stahlen in Lithium-Blei-Legierungen mit unterschiedlicher Zusammenset-
zung bestatigt. Korngrenzenangriff wie von reinem Lithium findet man in
Legierungen mit bis zu 50 M-% Blei. Bei Legierungen mit hohem Bleigehalt (99
M-%) tritt kein Korngrenzeneffekt auf. Die Reaktionsgeschwindigkeit zwischen
Schmelze und Stahl ist stark vom Bleigehalt bestimmt. Sie nimmt mit steigenden
Bleianteilen ab. Dieses Verhalten kann mit der durch den hoheren Bleianteil
schlechter werdenden Benetzung in Zusammenhang gebracht werden /144/. Die
eutektische Legierung enthélt wegen des Vorliegens der intermetallischen Phase
PbLi nur rund 79 M-% ungebundenes Blei, was bei der vergleichenden
Betrachtung der Flussigmetalle zu bericksichtigen ist. Das gebundene Blei
“verdunnt” die Schmelze in Bezug auf das als Losungsmittel fur metallische
Elemente wirkende Blei.

Lithium wurde in zahlreichen Experimenten beziglich seiner Korrosivitat
grandlich untersucht, z.B.: /120,129,132,285-287/. Man beobachtet dabei zwei
verschiedene Vorgange, einen Auflosungsangriff und chemische Reaktionen.
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Der Auflosungsangriff betrifft vor allem das Nickel. Die chemischen Reaktionen
finden zwischen Stahlelementen und geldsten Verunreinigungen im Lithium
statt. Ein wichtiges Reaktionsprodukt stellt dabei LigCrNs dar. Sehr ausgepragt
verlaufen diese Reaktionen bei den Austeniten. Hier beobachtet man, daf3 der
Losungsangriff sich nicht auf die Werkstoffoberflache beschrankt, sondern eine
deutliche Korngrenzendurchdringung erfolgt. Dieser korngrenzenaktive Reak-
tionsmechanismus ist sehr typisch fiur das Lithium. Dadurch stellt sich eine
Destabilisierung des Austenitgefiges in der Randzone ein und eine pordse,
ferritische und an Nickel stark verarmte Korrosionszone auf der
Metalloberflache ist die Folge. Die martensitischen 12% Cr-Stéhle sind hingegen
bestandiger gegeniber Lithium, weil sie nur einen geringen Nickelgehalt
aufweisen. Neben der schwachen Loésung von Eisen und Chrom treten
Reaktionen der Karbide in der Oberflache auf. Meist erfolgt eine leichte
Entkohlung der Randzone. Auch wird LigCrNs5 als Reaktionsproudkt
nachgewiesen. Eine Korngrenzendurchdringung wird nicht beobachtet.

Die experimentellen Daten zur Korrosion von Stahlen durch Bleischmelzen sind
unsystematisch und unzureichend /119,137,288,289/ und fur die Korrosion durch
Pb-17Li fehlt es an einer umfassenden Bewertung /119,138,290,291/. Fir beide
Flassigmetalle gilt, daB3 zwischen Korrosivitat und Losungsvermogen fir Stahl-
elemente eine Beziehung besteht. Der Korrosionsangriff aufgrund von Lésung
metallischer Elemente tritt flachig ein, zum Teil der Kornorientierung folgend.
Bedingt durch die hohere Loslichkeit der Stahlelemente in Blei ist die Korrosions-
geschwindigkeit hoher als in Lithium. Blei und Pb-17Li zeigen nicht die bei
Lithium aufféllige Tendenz zur Korngrenzendurchdringung. Wie im Lithium
werden die Austenite starker angegriffen. Die deutlich héhere Loslichkeit des
Nickels im Blei fuhrt zu noch starkeren korrosiven Veréanderungen. Dadurch wird
das Austenitgefige der Randzone destabilisiert. Die Korngrenzen werden auf
diese Weise in Mitleidenschaft gezogen, weil die Diffusionsgeschwindigkeit des
Nickels in den Korngrenzen besonders hoch ist. Da die 12% Cr-Stahle keine so
stark losliche Komponente aufweisen, werden sie in den Randzonen kaum
nachteilig veréandert. Die geringere Reaktivitat des Pb-17Li gegentber Karbiden
laBt keine Korngrenzeneffekte zu.

Die gleichméaflige Korrosion in Pb-17Li kann man in recht anschaulicher Weise
Gber die Korrosionsrate Rj einzelner Stahlelemente i darstellen. Demnach gilt
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R = ZR; (8.12)
mit Ri = ki(Csi-Ci) (8.13)

Darin bedeutet: C;; die Sattigungskonzentration der Komponente i in der Flis-
sigkeit; C; die aktuelle Konzentration der Komponente i in der Flassigkeit und k;
ist ein Geschwindigkeitsfaktor. Aus der Beziehung (8.9) wird deutlich, daB in
einem statischen System die Losungsgeschwindigkeit mit wachsender Versuchs-
zeit gegen Null geht, da mit Eintreten der Sattigung G5 = G gilt. Der
Geschwindigkeitsfaktor k; stelit den Bezug zum realen System her. So liegt dort
selten ein linearer Verlauf der Korrosionsgeschwindigkeit vor. Dieser Verlauf
1&Bt sich experimentell sehr schwer ermitteln und wird von vielen Parametern
beeinfluBt /292/. Eigene Beobachtungen ergaben eine Sattigung in einem
kleinen Kapselsystem nach ungefahr 3000 h. Dieser Wert wurde auch in der
Literatur bestatigt /138/.

Da Blei und Pb-17Li in der Reaktionscharakteristik vergleichbar sind, war zu
erwarten, dafl in den Zugversuchen in reinem Pb gegeniber denen mit Pb-17Li
kein Unterschied auftritt. Diese Annahme stitzt sich auf die Tatsache, daf3 Pb
wegen der anfanglich langsamen Reaktionsgeschwindigkeit im Zugversuch
keine Moglichkeit bekommt, sein groBeres Losungsvermdgen in eine vermehrte
Schadigung umzusetzen. Die deckungsgleichen Kurvenlaufe in Pb- und Pb-17Li
bestatigen dies. In Pb stellt sich wie in Pb-17Li eine Querschnittsminderung durch
lokalen Oberflachenangriff ein. Man ermittelt ebenfalls eine geringere
maximale Zugkraft. Auf den ungeschadigten Querschnitt bezogen bleibt die
Festigkeit jedoch unbeeinfluBt. Lithium dagegen zeigt wiederum den Effekt der
Flissigmetallversprodung, der aus eigenen Versuchen an einer anderen Charge
des gleichen Werkstoffes X 18 CrMoVNb 12 1 bekannt ist /110/ (vgl. Abb. 7.11-
7.13). Der Grund fur diese Versprodung liegt in der korngrenzenaktiven
Reaktivitat des Lithiums. Der Vorgang setzt erst mit Beginn des
Einschnirvorganges ein. Die Matrix wird vorher durch AnriBbildung nicht
geschwiacht. So werden die Festigkeitswerte des Ausgangsmaterials erreicht.

Auch Langzeitversuche (Zeitstandversuche) wurden mit reinem Blei durchge-
fahrt (vgl. Abb. 7.36a). In diesen Versuchen wurde die héhere Korrosivitét des Pb
gegeniber Pb-17Li bestatigt. Es stellt sich ein schneller oberflachlicher Material-
abtrag ein (vgl. 7.57), der eine Oberflachenschadigung in kirzerer Zeit zur Folge
hat. Die Standzeit erfahrt folgerichtig eine weitere Erniedrigung.
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Auch Erfahrungen bezuglich der unterschiedlichen Einsatzeignung von Austeni-
ten und Martensiten konnten gesammelt werden (vgl. Abb. 7.61, 7.62). In den
Versuchen wurden die Kapselteile, die direkten Kontakt mit Pb-17Li haben, aus
vergleichbaren ferritisch-martensitischem Material gefertigt. Fur die aufge-
schweif3ten Flansche wurden dagegen austenitische Werkstoffe verwendet. Im
Schwei3bereich wurde an einer Kapsel der in Abb. 7.61 festgehaltene
Flissigmetallschaden, der zur Leckage der Kapsel fihrte, festgestellt. Beim
Austenit ist ein deutlicher Korngrenzeneffekt zu sehen (vgl. Abb. 7.62b). Nickel
diffundiert Uber Korngrenzen aus dem Material heraus und wird in dem
Flissigmetall gelost. Infolge dessen bildet sich eine vollstandige Korngrenzen-
auflésung aus. Der Martensit ist dagegen nur oberflachlich angegriffen (vgl.
Abb. 7.62a).

Aufgrund der erkannten Korrosionsschiden sind Uberlegungen beziglich eines
aktiven Korrosionsschutzes angestellt worden /119,129,286,287,293/. Es ergeben
sich drei Moglichkeiten. Zunachst kann man Einflu3 auf den metallurgischen
Zustand des Werkstoffes nehmen. Es gilt, den Nickelgehalt moglichst gering zu
halten oder eventuell durch ein vergleichbares Legierungselement mit geringe-
rer Loslichkeit in den Flissigmetallen zu ersetzen. Ebenso sollte man versuchen,
den Kohlenstoffgehalt auf ein Minimum zu reduzieren und auch Chrom
eventuell durch stérker bindende Karbidbildner zu substituionieren. Der
Stabilisierung der Karbidmikrostruktur kommt eine wesentliche Bedeutung zu.
Gerade diese Stabilitdt hat zur Folge, dafl die ferritisch-martensitischen
Werkstoffe eine konstante Oberflachenzusammensetzung behalten, und in Pb
und Pb-17Li nur ein Materialabtrag, in Lithium nahezu kein Effekt auftritt. In
den Austeniten wird die Karbidstabilitdt unwirksam, da Nickel in groBen
Anteilen Gber die Korngrenzen nach auBlen diffundiert und geldst wird. An
Korngrenzen ausgeschiedene Karbide werden bei diesem Vorgang mitgerissen
und gehen ebenfalls in Loésung. In Lithium erfolgt ein Korngrenzenangriff und in
Pb sowie Pb-17Li eine Auszehrung der Korngrenzen von auf3en her.

Eine zweite Moglichkeit der EinfluBnahme auf den Korrosionsvorgang ist die
Zugabe von Titan oder Zirkon zum Flussigmetall. Diese Metalle reagieren mit
Kohlenstoff und Stickstoff in der Oberflache, dabei bilden sich schitzende Kar-
bid- oder Nitridverbindungen. Bei entsprechendem Mengenverhaltnis kénnen
diese Schutzschichten durch standige Neubildung selbst ausheilen, falls sie unter
einem mechanischen Beanspruchszustand geschadigt worden sind. Auch die
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Zugabe von chemischen Elementen ist denkbar, die die Reaktivitat des Bleies
herabsetzt (z.B. Li zu Pb).

Die dritte und letzte Méglichkeit ist das Auftragen von Schutzschichten auf das
eingesetzte Material. Durch Oxidation kénnen Oxidschichten aufgebaut
werden. Diese versprechen im Falle der Bleikorrosion sicherlich kurzfristig Erfolg.
Platzen diese Schichten jedoch auf, so ist ein Ausheilen wegen des geringen
Sauerstoffpotentials kaum mdoglich. Hier besitzen Werkstoffe, die bei sehr
geringen Sauerstoffpotentialen eine Oxidschicht aufbauen, gewisse Vorteile.
Schutzschichten auf Aluminium-Basis sind auch erprobt worden. Der Erfolgt war
unterschiedlich. Das groB3te Problem besteht in den unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Grundwerkstoff.
Es treten sehr schnell Risse auf. Sobald das Flussigmetall Kontakt mit der
Werkstoffoberflache bekommt, setzt u.U. eine verstarkte Reaktion ein.



-213-

9. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit hatte zum Ziel, die Eignung des 12% Cr-Stahles X 18
CrMoVNDb 12 1 (1.4914) als Strukturwerkstoff im Blanketbereich eines
Tokamakreaktors in Kontakt mit der flussigen Legierung Pb-17Li zu untersuchen.
Dabei galt es, die unterschiedlichen mechanischen und thermischen
Beanspruchungsformen, denen die Blanketstrukturen bedingt durch die
Betriebsweise eines Tokamaks unterliegen, in Laborversuchen zu simulieren. Zu
diesem Zweck wurden Zugversuche zwischen RT und 300°C, Zeitstand-,
Kurzzeitermidungs- und ErmiadungsriBwachstumsversuche zwischen 500°C und
650°C durchgefiuhrt. Die NET-Studie sieht unter anderem ein wassergekihltes
Flassigmetallblanket mit der eutektischen Legierung Pb-17Li vor. Daher wurden
die Experimente als Kapselversuche mit einer stagnierenden Schmelze ausgelegt,
da im wassergekuhlten Blanket durch die externe Warmeabfuhr nur geringe
Stréomungsgeschwindigkeiten des flussigen Brutblankets zu erwarten sind.

Die Werkstoffeigenschaften des Stahles wurden unter gleichzeitiger mecha-
nischer und korrosiver Beanspruchung untersucht. Referenzversuche unter glei-
chen Versuchsbedingungen an Luft oder in Argon dienten dazu, Hinweise auf
Veranderungen der mechanischen Eigenschaften durch das Flussigmetall zu er-
halten. Das Versuchsprogramm wurde durch begleitende Untersuchungen in
reinem Blei und Lithium komplettiert, um die Reaktionen der Pb-17Li-Legierung
denen der einzelnen Legierungselemente gegeniberstellen zu kdnnen.
Mikroanalytische Untersuchungsmethoden wie TEM, AES, MS, GDOS u.a.
wurden herangezogen, um im Festkorper gefugestrukturelle Verdnderungen zu
suchen und Hinweise zum Reaktionsmechanismus zwischen Flissigmetall und
Werkstoff zu erhalten.

Der Stand des Wissens uber den EinfluB von Lithium und Blei auf das
Werkstoffverhalten austenitischer wie martensitischer Werkstoffe lief3 in Pb-17Li
deutliche Flussigmetallieffekte erwarten. So war bekannt, daB Lithium stark
reduzierend auf Passivschichten wirkt, was schnell zur Benetzung fuhrt. Zudem
tauft die eigentliche Reaktion Gber einen ausgepragten Korngrenzenangriff ab,
der zu einer interkristallinen Versprédung fihrt. Vom Blei wuBBte man, daf3 es
eine hohe Korrosivitat besitzt. Der Lésungsangriff ist dabei auf die Oberflache
beschrankt und erfolgt nicht Uber Korngrenzen in das Werkstoffinnere. Unter
der Annahme, daf3 in der Legierung Pb-17Li Reaktionen sowohl! des Lithiums als
auch des Bleis ablaufen muBten, war mit einem schnell einsetzenden
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Korrosionsangriff und damit verbunden mit einer Versprodung des Werkstoffs
zu rechnen.

Der untersuchte Werkstoff 1.4914 ist eine fur das NET-Projekt eigens hergestellte
Charge (MANET-1). Der Werkstoff besitzt eine ausgewogene Legierungszusam-
mensetzung mit einem sehr niedrigen Gehalt an Nickel, das wegen seiner hohen
Loslichkeit in Flassigmetallen in erster Linie zu entsprechenden Flissigmetall-
effekten Anlaf3 gibt. Der Gehalt an Verunreinigungen wie S, P u.a. ist auf ein
Minimum reduziert. Eine aufwendige Warmebehandlung erzeugt ein stabiles,
gleichméaBiges und feinkorniges Gefige. Lediglich lange Auslagerungszeiten
kénnen lber Alterungsvorgdnge eine gewisse Abnahme der Matrixfestigkeit
verursachen, was bei umwandlungsgehérteten Legierungen nicht ungewéhnlich
ist. Durch eine starke Ausscheidungsbildung entlang der Korngrenzen und in der
Matrix konnte der Verzerrungszustand im Gefluge weitgehend abgebaut und
eine Deltaferritbildung verhindert werden. Der Stahl 1.4914 stand in einem
optimierten Zustand als eine Art “Modell-Stahl” fur die Untersuchungen im
Flissigmetall zur Verfigung.

In der eutektischen Pb-17Li-Legierung liegt ein quasi binares System LiPb-Pb vor.
Die stabile Phase LiPb setzt die chemische Aktivitadt des Lithiums sehr deutlich
herab. Lithium hat praktisch keinen Anteil an den Korrosionsreaktionen der Pb-
17Li-Legierung, die ausschlief3lich von Blei bestimmt werden. Die Loslichkeit
nichtmetallischer Verunreinigungen in der Legierung ist duBerst gering. Das
Losungsverhalten gegeniber Metallen gleicht dem des Bleis. Insgesamt stellt die
eutektische Legierung von der Reaktivitdt her ein verdinntes Blei dar. Da nur
ungefahr 60% des Bleis in der Legierung als freies Blei vorliegen, ist dessen
Korrosivitdat um einen vergleichbaren Prozentsatz herabgesetzt. Daraus leitet
sich auch ab, daf3 die eutektische Legierung die Stahloberflache schlecht benetzt
und dafB interkristalline Effekte auszuschlieBen sind. Die Flussigmetallreaktionen
basieren auflangsam ablaufenden, materialabtragenden Korrosionsvorgangen.

Diese beiden Gegebenheiten, auf der einen Seite ein strukturstabiler, opti-
mierter Werkstoff und auf der anderen Seite ein langsam korrosiv wirkendes
Flissigmetall, haben zur Folge gehabt, daf3 in den durchgefuhrten Versuchen
kein Flussigmetalleffekt auftrat, der als kritisch hatte bewertet werden missen.

Der FlussigmetalleinfluB beruht auf der Benetzung und dem Spannungszustand
in der oberflachennahen Region. Die Benetzung gilt als notwendige Voraus-
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setzung, um einen Materialabtrag Gber einen Ldsungsangriff des Pb-17Li ein-
zuleiten. Ein erhohter Spannungszustand kann zum einen die Benetzung durch
Aufplatzen der Passivschicht beschleunigen und wegen der Abhangigkeit des
chemischen Potentials vom Spannungszustand einen Korrosionsangriff ver-
starken. Mikrostrukturelle Vorgange wéahrend des Flissigmetallkontaktes finden
im Werkstoff wegen des stabilen Ausscheidungsgefuges nicht statt. Diffu-
sionsvorgange interstitieller Elemente kénnen nicht erfolgen, da diese in den
Ausscheidungen und Sekundarphasen abgebundensind.

Im Zugversuch tritt rasche Benetzung ein, weil der Verformungszustand in der
Randzone so grof3 ist, da3 Passivschichten schnell aufplatzen. Weist der Werk-
stoff an Luft eine Neigung zur MikroriBbildung in der Oxydationsschicht auf, so
stellt sich unter dem EinfluB des Pb-17Li eine Anri8bildung in der Werkstoff-
oberflache ein. Zirkoncarbonitridpartikel, die in der Randzone gelegen sind,
werden bei diesem Vorgang freigelegt. Dies kommt einer ausgepragten
Defektbildung gleich, die im Randbereich eine Kerbwirkung hervorruft. Es bildet
sich ein erhéhter, mehrachsiger Spannungszustand aus, der ein RiBwachstum
von auBen einleitet. Die tragende Querschnittsflache der Probe wird
geschwacht. Dieses additive RiBwachstum kann zur Erklarung fur die
herabgesetzte maximale Zugkraft herangezogen werden. Vergrof3erte
Scherspannungs-Bruchflachen stiatzen diese Erkldrung. Die Zugfestigkeit,
bezogen auf den verringerten Querschnitt, dndert sich jedoch nicht. Der
Bruchmodus, ein verformungsreicher Kegel-Tassen-Bruch bleibt ebenfalls von
diesen Vorgangen unberthrt. Eine Vorauslagerung im Flassigmetall fihrt in
anschlieBenden Zugversuchen zu einer leichten Festigkeitsabnahme, da die
Matrixfestigkeit durch Alterung herabgesetzt wird. Versuche in reinem Blei
verandern dieses Bild nicht. Dagegen fuhren Zugversuche in Lithium zu einer
Flassigmetallversprodung. Dabei kommt es nicht zur Festigkeitsabnahme, da der
Vorgang Uber einen Korngrenzenangriff ablauft, der erst bei Erreichen der
Zugfestigkeit einsetzt.

Fehlt der erhbhte Verformungszustand in der Randzone, wie dies im Kurz-
zeitermlidungs- und Zeitstandversuch der Fall ist, so tritt Benetzung erst nach
einer langeren Inkubationszeit ein, in der die Passivschicht durch das
Flassigmetall aufgelost wird. Demnach kénnen im LCF-Versuch und im kurz-
zeitigen  Zeitstandversuch  keine  Flussigmetalleffekte auftreten. Eine
Vorauslagerung im Medium [4B8t diese Inkubationszeit wegfallen. Das
Zusammenwirken von schneller Benetzung mit dem Alterungseffekt 146t an
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ausgelagerten Proben eine geringere lebensdauer bzw. eine verminderte
Standzeit erwarten.

Im LCF-Versuch hat das Flussigmetall eine Art “Schutzmantel”-Wirkung. Im
Argon-Versuch wird eine beschleunigte AnriBbildung beobachtet. Dies wird auf
eine durch Oxidationsvorgange hervorgerufene sprode Oberflachenschicht
zurtckgefuhrt. Als Oxidschicht bildet sich ein (Fe,Cr)-Spinell aus. Dieser Oxidfilm
tritt in  Wechselwirkung mit den oberfladchennahen Gleitbdndern. Die
Irreversibilitat der Gleitbewegung und die daraus resultierende Kerbwirkung der
Oberflachenaufrauhungen werden verstarkt. Eine schnellere MikroriBbildung ist
die Folge. Bei LCF-Versuchen in Pb-17Li kann eine sprode Oxidschicht nicht
gebildet werden, weil das Sauerstoffpotential des Pb-17Li zu klein ist. Eine
AnriBbildung wird daher verzégert. Zudem wurden bei LCF-Proben Ermidungs-
anrisse entdeckt, die an der RiBspitze durch das Flussigmetall abgestumpft
wurden. Ein RiBwachstum kann dabei teilweise oder véllig zum Erliegen
kommen. Man beobachtet somit im LCF-Versuch mit Pb-17Li langere Standzeiten
als Folge des “Schutzmantel”-Effektes und der Wechselwirkung im Bereich der
RiBspitze.

Im Zeitstandversuch mit Versuchszeiten ber 1000 h bewirkt der korrosive
Charakter des Flussigmetalls einen materialschadigenden Effekt. Nach 1000 h ist
die Phase der Benetzung und des beginnenden Materialabtrages abgeschlossen.
Im weiteren Verlauf des Versuches erfolgt ein gleichmé&Biger Korrosionsangriff.
Es entsteht eine geschadigte Werkstoffoberflachenzone, in der bedingt durch
die Abnahme partieller randnaher Querschnittsfildachen eine erhdhte Spannung
vorzufinden ist. Diese kann Gber beschleunigte Diffusionsvorgédnge eine weitere
Zunahme des Materialabtrages bewirken, da der Gradient des chemischen
Potentials als die treibende Kraft eines Diffusionsstromes von der Spannung
abhangt. Eine echte AnriBbildung stellt sich aber erst im Endstadium des
Versuches ein, wenn die Spannung sich entsprechend erhoht hat. Die
Defektbildung Uber Zirkonnitridpartikel, die im oberflachennahen Bereich
gelegen sind, ist letztendlich notwendige Voraussetzung, um das Versagen der
Proben einzuleiten. Dies zeigt sich an der sehr starken, aber lokal beschrankten
Einschnlrzone. Aber auch groBe Streuungen der Standzeiten sprechen dafir,
weil nicht immer die Voraussetzungen fur eine massive Defektbildung gegeben
sind.
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Jeder Korrosionsvorgang ist von Gradienten der chemischen Aktivitaten ab-
hangig. Solange ein Gefalle besteht, kann es zu einem Materialabtrag kommen.
Nach eigenen Beobachtungen stellt sich in den verwendeten stagnierenden
Flissigmetallsystemen nach etwa 3000 h eine Sattigung ein. Versuche, die we-
sentlich langer laufen, sind daher ohne Aussagekraft in Bezug auf den Flussig-
metalleffekt.

Im Hinblick auf die praktische Bedeutung der gesamten Ergebnisse 1aBt sich
folgendes festhalten: Die eutektische Legierung Pb-17Li stellt eine Blanket-
flussigkeit dar, die sicher und unproblematisch zu handhaben ist. Im technischen
Umgang werden der hohe Schmelzpunkt und die hohe Dichte die Hauptnach-
teile darstellen. Als Mechanismus chemischer Reaktionen gegeniber dem
martensitischen Stahl 1.4914 ist ein ebenmaBiger Korrosionsangriff zu nennen.
Die Reaktionsgeschwindigkeit ist jedoch recht langsam, so daB3 der Vorgang
technisch durch eine entsprechende Auslegung der Komponenten beherrschbar
sein wird. Als wichtiges Auslegungskriterium gilt hierbei die Beachtung der
ermittelten Temperatureinsatzgrenzen von ungefahr 450°C. Das Flissigmetall
beeinflu3t die mikrostrukturellen Eigenschaften des Festk&rpers nicht, womit
Versprodungseffekte ausgeschlossen werden kénnen. Es kann daher kein plotz-
liches, instabiles RiBwachstum eintreten, das sofortiges Versagen von Kompo-
nenten ausldsen kdénnte.

Aus diesen Feststellungen lassen sich auch noch weitere notwendige Untersu-
chungen ableiten. So wird es sicher erforderlich sein, Zeitstandversuche in lang-
sam umlaufendem Medium durchzufihren, um den Sattigungseffekt auszu-
schlieBen. Die Ermidungsversuche sollten ebenfalls auf langere Zeiten, u.U.
unter Anwendung von Haltezeiten, ausgedehnt werden, um einen mdglichen
KorrosionseinfluB untersuchen zu kénnen. Zusatzlich miuBten bestrahlte Proben
in dem FllGssigmetall einem &hnlichen Versuchsprogramm unterworfen werden.
Jedoch wird die Realisierung solcher Versuche wegen massiver technischer
Probleme noch lange aufsich warten lassen.
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10. Abkiirzungen und Formelzeichen

AAS
AES
ASTM
CcoD
cT

D
DBTT
DEMO
DMS
EDS
DPA
EDZ
EELS
ESZ
FCG
GDOS
HCF
HV
JET
LAM
LCF
LME
MHD
MS
NET
PCA
REM
RT
STEM

TEM
UHV
WEZ
ZTU

Atom-Absorptions-Spektroskopie
Auger-Elektronen-Spektroskopie
American Society for Testing and Materials
Crack Opening Displacement
Compact Tension

Deuterium

Ductile Brittle Transition Temperature
Demonstration Fusion Reactor
DehnmefBstreifen

Energie Dispersive Spektroskopie
Displacement per Atom

Ebener Dehnungs-Zustand

Electron Energy Loss Spectroscopy
Ebener Spannungs-Zustand

Fatigue Crack Growth

Glow Discharge Optical Spectroscopy
High Cycle Fatigue

Harte nach Vickers

Joint European Torus

Low Activation Materials

Low Cycle Fatigue

Liquid Metal Embrittlement
Magneto-Hydrodynamischer Druckverlust
Mikrosonde

Next European Torus

Prime Candidate Alloy
Raster-Elektronen-Mikroskop
Raumtemperatur

Scanning Transmission Elektronen Mikroskop
Tritium
Transmissions-Elektronen-Mikroskop
Ultrahochvakuum
WarmeeinfluBzone
Zeit-Temperatur-Umwandlung
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Bruchdehnung
GleichmaBdehnung
Ausgangsquerschnitt

RiBlange

Chemische Aktivitdt des Elementsi
Dauerfestigkeitsexponent
Probenbreite
Compliance-Nachgiebigkeit
Ermidungs-Zéhigkeitsexponent
Spezifische Warme

Konzentration
Partikeldurchmesser
Korngrenzendiffusions-Konstante
Elastizitdtsmodul

Kraft

Energiefreisetzungsrate bei RiBverlangerung bzw.
RiBoffnungsarbeit
Schmelzwarme

Dichte des Diffusionsstromes
Faktor des MeBstreifens
Spannungsintensitat

AK bei Kmax = Kc

AK bei Kmin = Kth
Spannungsintensitat bei AP
Zyklischer Festigkeitskoeffizient
Boltzmann-Konstante
Ausgangslange

Langenanderung

Rotationsfaktor
Norton-Exponent

Anzahl der MeBwerte

Zyklischer Verfestigungskoeffizient
Zyklenzahl

Anzahl der Zyklen bis zum Bruch
Last

Extrapolationsparameter
Aktivierungsenergie
Spannungskonzentrations-Faktor
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Lastverhaltnis (Pmin/Pmax)
Allgemeine Gaskonstante
Korrosionsrate
Zugfestigkeit
0,2%-Streckgrenze
Schadigungsparameter
Varianz
Standardabweichung

Standardabweichung des Mittelwertes

Schmelzpunkt

Temperatur

Zeit

Zeit bis zum Bruch
Studentscher Faktor
Ausgangsspannung
Speisespannung
Verschiebung in x-Richtung
Verformungsenergie
RiBoffnung an Probenstirnseite
Probenweite
Schadigungsparameter
Mittelwert

MeRBwerte
Einschnirdehnung

Integrationsweg
Oberflachenenergie
RiBuferverschiebung
RiBoffnungsverschiebung
Korngrenzendicke

Dehnung

elast. Dehnungs-Amplitude
plast. Dehnungs-Amplitude

tot. Dehnungs-Amplitude
Ermddungs-Zahigkeitsexponent

Sekundare, min. Kriechgeschwindigkeit

Viskositat
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Beweglichkeit diffundierender Atome
Abkihlungsparameter

Chemisches Potential

Dichte

Spezifischer elektrischer Widerstand
Spannung, Zugnormalspannung
Wirkende Spannung
Dauerfestigkeitskoeffizient
Spannungsamplitude
Scherspannung

Nabla-Operator

Atomares Volumen



1.

"/

12/

13/

14/

/5/

16/

17/

/8/

19/

10/

ANV,

2/

13/

-222 -

Literatur
Kessler, G. et al.; KfK-Nachr. 20 (1988) 200
Schulten, R.; Atomwirtschaft Jan. (1989) 25

Schmitt, D.; Die Wirtschaftlichkeit der Kernenergie; in: Kernenergie
heute; Dt. Atomforum e.V.; Inforum Verlag Bonn 1988; 17

Henssen, H.; Energie wirt. Tagesfragen 38 (1988) 972
Conrad, F.; KfK-Nachr. 20 (1988) 272

Wartenberg, L.G.; Aktuelle energiepolitische Fragen; in: Kernenergie
heute; Dt. Atomforume.V_; Inforum Verlag Bonn 1988; 9

Barnert, H.; Kernenergie als Quelle fur zukunftsorientierte Energie-
systeme; VDI-Ber. N 668 (1988) 13

NET-Team; Concept and parameters of NET; Proc. of the 11-th int. conf.
on plasma physics and controlled nuclear research; Kyoto, Nov. 13-20,
1986, 249

Pease, R.S.; Plasma Phys. and Contr. Fus. 29 (1987) 1171

N.N.; World survey of activities in controlled fusion research, 1986
Edition; |AEA, Vienna 1986

Palumbo, D. etal.; J. Fus. Energy (1987) 105

Raeder, J. et al.; Controlled nuclear fusion, John Wiley and Sons, New
York 1986

Klingelhofer, R.; Grundlagen der Plasmaphysik und des Fusionsreaktors;
KfK-Karlsruhe (Hrg.); Technik fir die Kernfusion; Freiburger Graphische
Betriebe 1985; 5



14/

/15/

116/

17/

/18/

/19/

120/

121/

122/

123/

124/

125/

126/

-223-

Kulcinski, G.L.; J. Nucl. Mat. 122 + 123 (1984) 29

Perkins, L.J. et al.; Advances in tandem mirror fusion power reactors;
Proc. of the 4-th technical comittee meeting and workshop on fusion
reactor design and technology; Yalta 25 May-6 June, 1986; 423

Wobig, H.; Plasma Phys. and Contr. Fus. 29 (1987) 1389

Grieger, G. et al.; Advanced stellator reactor and burner studies; Proc. of
the 4th technical comittee meeting and workshop on fusion reactor
design and technology; Yalta 25 May - 6 June, 1986; 341

Brossmann, U. et al.; Concept of an advanced stellarator; Proc. of
plasma physics and controlled nuclear fusion research; Baltimore Sept.
1-8, 1982; Vol. lll, 141

Baker, C. et al.; A review of tokamak power reactor and blanket designs
in the United States of America; Proc. of the 4th technical comittee
meeting and workshop on fusion reactor design and technology; Yalta
26 May - 6 June 1986; 247

Baker, C.; J. Fus. Energy 7 (1988) 171

Toschi, R.; The NET project; Proc. of the 4th technical comittee meeting
and workshop on fusion reactor design and technology; Yalta 26 May -
6 June 1986; 117

Toschi, R. et al.; Fus. Tech. 14(1988) 19

Fiege, A.; KfK-Nachr. 19 (1987) 3

Casci, F. et al.; The NET maschine system integration and basic layout;
Proc. of the 4th technical comittee meeting and workshop on fusion
reactor design and technology; Yalta 25 May - 6 June 1986; 169

Raeder, J.; ). Fus. Energy 7 (1988) 151

Chazalon, M. et al.; Fus. Tech. 14 (1988) 82



127/

128/

129/

/30/

131/

132/

133/

134/

135/

136/

/371

138/

139/

-224 -

Smith, D.L. et al.; Blanket comparison and selection study; Argonne
National Laboratory 1984; ANL/FPP-84-1

Casini, G; Materials and design solution for breeding Tritium in INTOR;
Proc. of the conf. on fusion technology; Julich Sept. 13-17,1982; 115

Casini, G.; Thermal and structural design issues of breeding blankets for
NET; Proc. of structural mechanics in reactor technology; Lausanne Aug.
17-21, 1987, Vol. N, 123

Tas, H. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 178

Borgstedt, H.U. et al.; Flussige Brutstoffe; KTG-Tagung, Karlsruhe 2.-4.
Juni 1987; Fachsitzung Materialien fur Kernfusionsanlagen; Dt. Atom-
forume.V., Bonn 1987, 81

Malang, S. et al.; Fus. Tech. 14 (1988) 1343

Airola, J. et al.; Nucl. Eng. and Design / Fusion 1 (1984) 185

Danner, W. et al.; Progress in design and analysis of the NET water
cooled liquid breeder blanket; Proc. of the conf. on fusion technology;

Avignon Sept. 8-12, 1986, 1281

Baker, L.J. et al.; A helium cooled lithium-lead blanket for a DEMO
tokamak reactor; ibid; 1267

Smith, D.L.; J. Nucl. Mat. 122 + 123 (1984) 51
Klueh, R.L. et al.; J. of Metals 37 (1985) 16
Harries, D.R. et al.; J. Nucl. Mat. 133 + 134 (1985) 25

Dabiri, A.E.; Material options for a commercial fusion reactor first wall;
ORNL/FEDC 85/9; 1986



/40/

141/

142/

143/

144/

145/

146/

1471

148/

/49/

/50/

/51/

/52/

-225-

Ghoniem, N.M. et al.; Selection of alloy steel type for fusion power
applications in the 350°-500°C temperature range; Proc. of topical conf.
on ferritic alloys for use in nuclear energy technologies; Snowbird, Utah,
June 19-23, 1983, 185

lgata, N.; J. Nucl. Mat. 133 + 134 (1985) 141

Harries, D.R.; Ferriti/martensitic steels for use in near-term and com-
mercial fusion reactors; Proc. of topical conf. on ferritic alloys for use in
nuclear energy technologies; Snowbird, Utah, June 19-23, 1983; 141
Schirra, M.; Charakterisierende thermische und mechanische Untersu-
chungen an einem Nb-legierten martensitischen 12% Cr-Stahl (W.Nr.
1.4914) mit abgesenktem Stickstoffgehalt; KfK-Bericht 3640; Aug. 1984
Materna-Morris, E. et al.; The correlation between fracture behaviour
and microstructure in a Nb-bearing fully martensitic steel of type
1.4914; Proc. of the int. conf. on materials for nuclear reactor core
applications; Bristol Oct. 27-29, 1987, 263

Moslang, A. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 1064

Klueh, R.L. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 973

Odette, G.R.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 921

Harrod, D.L. et al.; Int. Met. Rev. 4 (1980) 163

Borgstedt, H.U.; Metall 33 (1979) 264

Mazey, D.J. et al.; J. Less Comm. Metals 100 (1984) 385

Bethin, J. et al.; }. Nucl. Mat. 122 + 123 (1984) 864

Gold, R.E. et al.; J. Nucl. Mat. 122 + 123 (1984) 759



/53/

/54/

/55/

/56/

/571

/58/

/59/

/60/

161/

162/

163/

164/

165/

/66/

-226-

Butterworth, G.J.; Low activation structural materials for fusion; Proc.
of the 15-th symp. on fusion technology; Utrecht Sept. 19-23, 1988; wird
verdffentlicht

Brager, H.R. et al.; J. Nucl. Mat. 133 + 134 (1985) 907

Klueh, R.L. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 602

Tupholme, K.W. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 650

Nihoul, J.; Materialbeanspruchung in Fusionsanlagen nach dem Toka-
makprinzip; KTG-Tagung Karlsruhe 2.-4. Juni 1987, Fachsitzung
Materialien fir Kernfusionsanlagen; Dt. Atomforum e.V., Bonn 1987; 3
Engelmann, F. et al.; J. Nucl. Mat. 145-147 (1987) 154

Koizlik, K. et al.; High Temp. - High Pressures 18 (1986) 127

Ehrlich, K. et al.; Metallische Strukturwerkstoffe als Erste-Wandmateria-
lien; KTG-Tagung Karlsruhe 2.-4. Juni 1987, Fachsitzung Materialien fur
Kernfusionsanlagen; Dt. Atomforume.V., Bonn 1987, 24

Misra, B. et al.; Nuclear Techn./Fusion 4(1983) 1061

Diegele, E. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 679

Coen, V.; Corrosion problems in nuclear fusion reactors; European
corrosion meeting, Karlsruhe 6.-10. April 1987, 111

Anderko, K.; J. Nucl. Mat. 95 (1980) 31
Chin, B.A. et al.; The effect of heat treatment on the impact properties
of a 12Cr-1Mo-V-W steel; Proc. of topical conf. on ferritic alloys for use

in nuclear energy technologies; Snowbird, Utah, June 19-23, 1983, 347

Anderko, K. et al.; Optimazation work on niobium stabilized 12% Cr
martensitic steels for breeder and fusion applications; ibid; 299



167/

/68/

/69/

170/

171/

172/

173/

174/

175/

176/

77/

178/

179/

/80/

181/

/821

-227 -

Wassilew, C. et al.; unveroffentlichter Bericht des KfK; Sept. 1985
Berns, H.; Harten und Vergiten von Stéhlen; in: Hornbogen, E. et al ;
Die martensitische Phasenumwandlung und deren werkstofftechnische

Anwendungen; DGM-Verlag 1986; 117

Schirra, M. et al.; Charakterisierende Untersuchungen am martensiti-
schen Stahl 1.4914 MANET-1; KfK-Ber. 4561; wird veroffentlicht

Wassilew, C. et al.; unveroffentlichter Bericht des KfK, Feb. 1987

Krause, Ch.; pers. Mitteilung

Materna-Morris, E.; unverdffentlichter Bericht des KfK; Dez. 1986
Krause, Ch. et al.; unveroffentlichter Bericht des KfK; Marz 1988
Jeppson, D.W. et al.; Fus. Tech. 8 (1985) 1385

Coen, V.; J. Nucl. Mat. 133 + 134 (1985) 46

Jauch, U. et al.; Preparation and characterization of Li (17) Pb (83)
eutectic alloy and the LiPb intermetallic compound; in: Thermophysical

propertiesin the system Li-Pb; KfK-Ber. 4144, Sept. 1986, 2

Hansen, M. et al.; Constitution of binary alloys; Mc Graw Hill, New York
1958

Elliot, R.B. et al.; Constitution of binary alloys; first supplement; Mc
Graw Hill, New York 1965

Zalkin, A. et al.; J. Phys. Chem. 62 (1958) 689
Saboungi, M.L. et al.; J. Chem. Phys. 68 (1978) 1375
Buxbaum, R.E.; J. Less-Common Met. 97 (1984) 27

De Schutter, F. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 744



/83/

184/

185/

/86/

187/

/88/

/89/

/90/

91/

192/

193/

/94/

/95/

/96/

197/

-228 -

Bhat, N.P. et al.; Oxygen measurements in liquid Pb-17Li eutectic; Proc.
of the 4th int. conf. on liquid metal engineering and technology;
Avignon Oct. 17-21, 1988; 623

Becher, W. et al.; Z. Metallkunde 72 (1981) 186

Predel, B. et al.; Z. Metallkunde 70 (1979) 450

Neubert, A.; Chem. Thermodynamics (1879) 971

Jauch, U. et al.; Thermophysical properties of Li (17) Pb (83) eutectic
alloy; in: Thermophysical properties in the system Li-Pb; KfK Ber. 4144,
Sept. 1986, 25

Tas, H. et al.; Instability of austenitic stainless steels in contact with
liquid metals; Proc. of 4th int. conf. on liquid metal engineering and

technology; Avignon Oct. 17-21, 1988, 523

Barker, M_G. et al.; Determination of the solubility of oxygen in Pb-17Li;
ibid; 206

Alcock, C.B. et al.; Trans. Faraday Soc. 60 (1964) 822
Yonco, R.M. et al.; J. Nucl. Mat. 79 (1979) 354

Fauvet, P. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 516
Adams, P.F. etal.; J. Less. Com. Mat. 42 (1975) 325
Yonco, R.M. etal.; Trans. Am. Nucl. Soc. 32 (1979) 270
Ruff, O.etal.; Z. Anorg. Chem. 106 (1919) 91

Niessen, A.K. etal.; CALPHAD 7 (1938) 51

Leavenworth, H.W. et al.; Acta Metal. 9(1961) 19



/98/

199/

/100/

/101/

1102/

/103/

1104/

/105/

1106/

/107/

/108/

/109/

/110/

1111/

-229-

Selle, J.E.; Corrosion of iron-base alloys by lithium; Proc. of the int. conf.
on liquid metal technology in energy production; Champion,
Pennsylvania, May 3-6, 1976, 453

Stevenson, D.A. et al.; Trans. Met. Soc. of AIME 221 (1961) 271

Ali Khan, J.; Solubility of iron in liquid lead; Proc. of the conf. on
material behaviour and physical chemistry in liquid metal systems;

Karlsruhe March 24-26, 1981; 237

Barker, M.G. et al.; Chemical aspects of the corrosion behaviour of type
316 stainless steel in liquid lithium and liquid sodium; ibid; 113

Venkutraman, M. et al.; Bull. Alloy Phase Diagrams 9 (1988) 155
Alden, T. et al.; Trans. Metall. Soc. of AIME 212 (1958) 15

Rostoker, W. et al.; Embrittlement by liquid metals; Reinhold Publ. Corp.
New York; 1960

Kamdar, M.H.; Embrittlement by liquid metals; Materials Science Vol.
15; No. 4; Pergamon Press New York 1973

Nicolas, M.G. et al.; J. Mat. Sci. 14 (1979) 1
Old, C.F.; J. Nucl. Mat. 92 (1980) 2

Stoloff, N.S.; Liquid and solid embrittlement; in: Latanision, R.M. et al;
Atomistics of Fracture; Plenum Press New York 1983; 921

Kamdar, M.H.; Embrittlement by liquid and solid metals; The
Metallurgical Society of AIME 1984

Grundmann, M. et al.; Versuche zur Flassigmetallversprédung von Fu-
sionsreaktorwerkstoffen durch flassiges Lithium; KfK-Bericht 3819;

1984

Lynch, S.P.; Acta Met. 36 (1988) 2639



1112/
/_113/
114/
/115/

/116/

1117/

/118/

/119/
1120/
121/
1122/

1123/

1124/

/125/

1126/

-230 -

Robertson, W.M.; Met. Trans. 1(1970) 2607
Chaevskii, M.I.; Sov. Mat. Sci. 1(1965) 433
Gordon, P. et al.; Met. Trans. A 131 A (1982) 457
Stoloff, N.S. et al.; Acta Met. 11(1963) 251

Kamdar, M.H.; Fracture in liquid metal environments; Proc. of the 6th
int. conf. on fracture (ICF 6); New Delhi Dec. 4-10, 1984; 3851

Edwards, G.R. et al.; Fus. Tech. 8 (1985) 937

Nicolas, M.G.; A survey of literature on liquid metal embrittlement of
metals and alloys; in: Kamdar, M.H.; Embrittlement by liquid and solid
metals; the Metallurgical Society of AIME 1984, 27

Tortorelli, P.F. et al.; J. Nucl. Mat. 103 & 104 (1981) 621

Chopra, O.K. etal.; ). Nucl. Mat. 122 & 123 (1984) 1201

Borgstedt, H.U. et al.; Nucl. Eng. and Design/Fusion 3 (1986) 273
Edwards, G.R. et al.; Fus. Tech. 10 (1986) 243

Chopra, O.K. et al.; Corrosion and tensile properties of ferritic steels and
weldments in a flowing Pb-17Li environment; Proc. of the 4th int. conf.
on liquid metal engineering and technology; Avignon Oct. 17-21, 1988;
529

Coen, V. etal.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 740

Coen, V. et al.; Stress corrosion of 1.4914 steel in Pb-17Li and liquid
metal embrittlement (LME) susceptibility of its welded structure; Proc.
of the 4th int. conf. on liquid metal engineering and technology;

Avignon Oct. 17-21, 1988; 526

Borgstedt, H.U. et al.; Werkst. u. Korr. 26 (1975) 103



1127/

1128/

1129/

/130/

131/

132/

/133/

/134/

/135/

1136/

137/

1138/

1139/

-231-

Chopra, O.K. et al.; Fus. Tech. 8 (1985) 1956

Klueh, R.L. et al.; Liquid-metal test procedures; in: in Ailor, W.H_;
Handbook of corrosion testing and evaluation; John Wiley and Sons,
New York 1971; 405

Borgstedt, H.U. et al.; Werkst. u. Korr. 30 (1979) 91

Borgstedt, H.U. et al.; Applied Chemistry of the alkali metals; Plenum
Press New York 1987

Coen, V.; J. Nucl. Mat. 133 & 134 (1985) 46

Tortorelli, P.F. et al.; J. Mat. for Energy Systems 2 (1981) 5

Tortorelli, P.F.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 722

Chopra, O.K. et al.; Corrosion of austenitic and ferritic steels in flowing
lithium environment; in: Alloy development for irradiation perfor-
mance; semiann. prog. rep. March 1986; DOE/ER-0045/16; 186

Chopra, O.K. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 715

Berry, W.E.; Corrosion in nuclear applications; J. Wiley and Sons, New
York 1971; 307

Broc, M. et al.; Behaviour of ferritic steels in the presence of flowing
purified liquid lead; Proc. of the 3rd int. conf. on liquid metal
engineering and technology; Oxford April 9-13, 1984, 361

Tortorelli, P.F. et al.; Compatibility of stainless steel with Pb17Li; Proc. of
int. corrosion forum; Houston March 22-26, 1982; 1

Tortorelli, P.F.; Corrosion and mass transfer of ferrons alloys in Pb17Li;
Proc. of the 4th int. conf. on liquid metal engineering and technology;
Avignon Oct. 17-21, 1988; 528



140/

1141/

142/

143/

1144/

1145/

1146/

1147/

/148/

1149/

/150/

/151/

1152/

/153/

1154/

-232 -

Dekeyser, J. et al.; Corrosion of structural materialsin a Li177Pb83 natural
convection stand; Proc. of 4th Int. ENS/ANS Conf. (ENC-4); Geneva June
1-6, 1986; Vol. 3, 111

Broc, M. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 710

Borgstedt, H.U. et al.; J. Nucl. Mat. 155-157 (1988) 728

Chopra, O.K. etal.; J. Nucl. Mat. 141-143 (1986) 566

Wilkinson, B.D. et al.; J. Nucl. Mat. 103 + 104 (1981) 669

Chopra, O K. etal.; J. Nucl. Mat. 103 + 104 (1981) 651

Chopra, O.K. et al.; Low-cycle fatigue behaviour of HT-9 alloy in a
flowing lithium environment; Proc. of topical cenf. on ferritic alloys for
use in nuclear energy technologies; Snowbird, Utah, June 19-23, 1983;
481

Spencer, R.E.etal.; J. Mat. for Energy Systems 4 (1983) 187

N.N.; DIN-Norm 50145: Zugversuch; Beuth Verlag GmbH Berlin 1975

N.N.; Annual book of ASTM standard, Vol. 03.01; American society for
testing and materials 1987

Danzer, R. et al.; Z. Werkstofftech. 18 (1987) 19

Sachs, L.; Statistische Methoden: Planung und Auswertung; Springer
Verlag Berlin 1988, 6. Aufl.

Stockhausen, M.; Mathematische Behandlung naturwissenschaftlicher
Probleme; Steinkopff Verlag Darmstadt 1987, 2. Aufl.

Graf, U. et al.; Formeln und Tabellen der angewandten mathematischen
Statistik; Springer Verlag Berlin 1987, 3. Aufl.

Bruhn, J.; Statistische Verfahren; Vieweg Verlag Braunschweig 1986



/155/

1156/

1157/

/158/

/159/

/160/

/161/

1162/

1163/

1164/

/165/

1166/

1167/

/168/

/169/

-233-

Mdaller, G.W. et al.; Basic-Programme fur die angewandte Statistik;
Oldenburg Verlag Minchen 1985; 2. Aufl.

El-Magd, E. et al.; Z. Werkstofftech. 17 (1986) 211
Schirra, M.; pers. Mitteilung

N.N.; DIN 50118: Zeitstandversuche unter Zugbeanspruchung; Beuth
Verlag GmbH Berlin 1982

Hearn, E.J.; Mechanics of materials; Pergamon Press Oxford 1985, 2nd
Ed., 858

Le May, J.; Trans. of the ASME 101 (1979) 326
Granacher, J. et al.; Archiv f.d. Eisenhittenwesen 43 (1972) 699
Bungardt, K. et al.; DEW-Techn. Ber. 1(1961) 84

Manson, S.S. et al.; Nat. Admis. Cttee. Aeronautics, Tech. Note 2890;
1953

Orr,R.L. et al.; Trans. Amer. Soc. Metals 46 (1954) 113

Larson, F.R. et al.; Trans. of the ASME 74 (1952) 765

Schirra, M. et al.; Zeitstand- und Strukturuntersuchungen am SNR-
Strukturwerkstoff X 6CrNi 1811 (1.4948) im Rahmen des Extrapolations-

programmes; KfK-Ber. 3397, Mai 1985

Schirra, M.; Das Zeitstandfestigkeits- und Kriechverhalten des SNR-300
Strukturwerkstoffes X 6CrNi-1811 (1.4948) KfK-Ber. 4273; Feb. 1988

Danzer, R.; Lebensdauer hochfester metallischer Werkstoffe im Bereich
hoher Temperaturen; Gebr. Borntrager Berlin 1988

Monkman, F.C. et al.; Proc. Amer. Soc. Test. Mater. 56 (1956) 593



170/

71/

172/

1173/

1174/

1175/

1176/

177/

1178/

1179/

/180/

181/

1182/

1183/

-234-

Norton, F.H.; The creep of steel at high temperatures, Mc Graw Hill New
York 1929

N.N.; DIN 50100: Dauerschwingversuch; Beuth Verlag GmbH Berlin 1978
Harig, H.; GroBeneinfluB bei Ermiadungsvorgdngen; in: Munz, D.; Er-
muadungsverhalten metallischer Werkstoffe, DGM Verlag Oberursel
1985; 285

Bohm, J. et al.; Z. Werkstofftech. 13 (1982) 120

Lachmann, E. et al.; Effect of specimen size on low-cycle-fatigue; Proc.
of the 2nd int. conf. on fatigue and fatigue thresholds; Birmingham
Sept. 3-7, 1984; 1281

Rie, K.T. et al.; Z. Werkstofftechn. 13 (1982) 244

Sumner, G. et al.; Techniques of high temperature fatigue testing;
Elsivier App. Sci. Pub. London 1985

Hearn, E.J.; Mechanics of materials; Pergamon Press Oxford 1985, 2nd
Ed.; 601

Schanz, G.W._; Sensoren; Huthig Verlag Heidelberg 1986; 252
Bornhard, I.F.; HBM-MeRtechnische Briefe 4 (1968) 3
Keil, S.; HBM-MeRBtechnische Briefe 8 (1972) 1

Dahl, W.; Verhalten von Stahl bei schwingender Beanspruchung; Verlag
Stahleisen Dusseldorf 1978

Coffin, L.F.; Appl. Mat. Res. 1(1962) 129

Mitchell, M.R.; Fundamentals of modern fatigue analysis for design, in:
Fatigue and microstructures; American Soc. Met. 1979; 385



/184/

/185/

1186/

1187/

/188/

/189/

/190/

191/

1192/

7193/

1194/

/195/

/196/

-235-

Landgraf, RW.; Cyclic stress-strain and fatigue characterisation of
engineering alloys; Proc. of the int. symp. on low cycle fatigue strength
and elasto-plastic behaviour of materials; Stuttgart Oct. 8-9, 1979; 285

Muralidharan, U. et al.; J. Eng. Mat. Tech. 110 (1988) 55
Foss, S.K.; J. Test. and Eval. 16 (1988) 470
Stanzl, S.E.; Res. Mech. 5(1982) 241

Schwalbe, K.H.; Bruchmechanik metallischer Werkstoffe; Hanser Verlag
Munchen 1980

Ewalds, H.L. et al.; Fracture mechanics; E. Arnold Publ. 1984
Hoeppner, D.W. et al.; Eng. Fract. Mech. 6 (1974) 47

Miller, M.S. et al.; An analysis of several fatigue crack growth rate
(FCGR) descriptions; in: Hudak, S.J. et al.; Fatigue crack growth
measurement and data analysis; ASTM STP 738, 1981; 205

Keisand, L.R. etal.; J. Test. and Eval. 7(1979) 270

Glinka, G. et al.; Total fatigue life calculations in notched SAE 0030 cast
steel under variable loading spectra; in: Lewis, J.C. et al.; Fracture
mechanics ASTM STP 791, 1983; 1-427

Hudak, S.J. et al.; Development of standard methods of testing and ana-
lysing fatigue crack growth rate data; Tech. Rep. AFML-TR-78-40 May
1978

Yoder, G.R. et al.; Procedures for precision measurement of fatigue
crack growth rate using crack opening displacement techniques; in:
Hudak, S.J. et al.; Fatigue crack growth measurement and data analysis;
ASTM STP 738 1981; 85

Saxena, A.etal.; Int.J. of Fract. 14 (1978) 453



1197/

1198/

/199/

1200/

1201/

1202/

1203/

1204/

1205/

1206/

1207/

1208/

1209/

/210/

1211/

-236 -

Allen, R.J. et al.; Fatigue Fract. Engng. Mater. Struct. 11(1988) 45
Kolednik, O.; A new proceudre for calculation COD from the plastic-clip-
gauge displacement for CT-specimens; Proc. of the 7th europ. conf. on
fracture (ECF7); Budapest Sept. 19-24, 1988, 702

Griffiths, J.R. et al.; Mat. Sci. Eng. 11 (1973) 305

Jack, A.R. et al.; Acta Met. 20 (1972) 857

Clark, W.G. et al.; Eng. Fract. Mech. 2 (1970) 107

Broek, D. et al.; The effect of sheet thickness on the fatigue crack propa-
gation in 2024-T3 alclad sheet material; Tech. Rep. NLR-TR M.2129, April
1963

Snowden, K.U. et al.; An effect of specimen size on fatigue crack growth
and plastic zone size; Proc. of the int. conf. on fracture mechanics
technology applied to material evolution and structure design;
Melbourne Aug. 10-13, 1982; 475

Brothers, A.J. et al.; J. Basic Eng. 89 (1967) 19

Sullivan, A.M. et al.; J. Test. and Eval. 5(1977) 96

Clark, W.G., J. Mat. 6 (1971) 134

Shahinian, P.; Nucl. Tech. 30 (1976) 390

Rickerby, D.G. et al.; Eng. Fract. Mech. 19 (1984) 585

James, L.A.; Specimen size considerations in fatigue growth testing; in:
Hudak, S.J. et al.; Fatigue crack growth measurement and data analysis;
ASTM STP 378, 1981; 45

Barsom, J.M. et al.; Eng. Fract. Mech. 2 (1971) 301

Carman, CM.etal.; ). BasicEng. 88 (1966) 792



1212/

1213/

1214/

1215/

1216/

12171

1218/

/219/

1220/

1221/

1222/

1223/

1224/

1225/

1226/

-237-

Frost, N.E. et al.; J. Mech. Eng. Sci. 3(1961) 295
Frost, N.E. et al.; J. Mech. Phys. Solids 6 (1958) 92
Stanzl, S.; Z. Metallkde 71 (1980) 195

Schumann, H.; Metallographie; VEB Dt. Verlag der Grundstoffindustrie,
Leipzig 1988, 12. Aufl.

N.N.; DIN 50133: Harteprifung nach Vickers; Beuth Verlag Berlin 1985

Engel, L. et al.; An atlas of metal damage; Wolfe Publ. Ltd. London 1981
Pohl, M.; Elektronenmikroskopie bei der Schadensanalyse; in: Lange,
G.; Systematische Beurteilung technischer Schadensfalle; DGM-Verlag

Oberursel 1983; 49

Reimer, L. et al.; Rasterelektronenmikroskopie; Springer Verlag Berlin
1973

Bethge, H. et al.; Elektronenmikroskopie in der Festkérperphysik;
Springer Verlag Berlin 1982

Gjonnes, J. et al.; Prakt. Met. 24 (1987) 76
Dudek, H.J.; Z. Werkstofftech. 18 (1987) 299

Heimendah!l, M.; EinfGhrung in die Elektronenmikroskopie; Vieweg
Verlag Braunschweig 1970

Egerton, R.F.; Electron energy loss spectroscopy in the electron
microscope; Plenum Press New York 1986

Gasserbauer, M. et al.; Angewandte Oberflachenanalyse mit SIMS, AES
und XPS; Springer Verlag Berlin 1986

Viefhaus, H.; Auger-Elektronenspektroskopie (AES) in: Grabke, H.J;
Oberflachenanalytik in der Metallkunde; 29



1227/

1228/

1229/

1230/

1231/

1232/

1233/

1234/

1235/

1236/

1237/

1238/

1239/

1240/

1241/

-238-

Erhart, H. et al.; Untersuchung der Korngrenzensegregation in Metallen
mit oberflachenanalytischen Methoden; ibid; 109

Grabke, H.J.; Oberflachenanalytische Untersuchungen von Oxidschich-
ten und Korrosionsschichten auf Metallen und auch Hochtemperatur-
legierungen; ibid; 183

Heck, D.; Nucl.Inst.Meth. Phys.Res. B30 (1988) 486

Adelhelm, C.; pers. Mitteilung

Hornbogen, E.; Werkstoffe; Springer Verlag Berlin 1987; 4. Aufl.

Pollack, H.W.; Materials science and metallurgy; Reston Book Prentice
Hall 1988

Haasen, P.; Physikalische Metallkunde; Springer Verlag Berlin 1984;
2. Aufl.

Kauczor, E.; Metall unter dem Mikroskop; Springer Verlag Berlin 1985;
5. Aufl.

Elliott, C.K. et al.; J. Nucl. Mat. 141-143 (1986) 439
Maiti, R. et al.; J. Nucl. Mat. 141-143 (1986) 527
Macherauch, E. et al.; Z. Werkstofftech. 9 (1978) 370

Gleiter, H.; Korngrenzen in metallischen Werkstoffen; Gebr. Borntrager
Berlin 1977

Shen Z. et al.; Acta Met. 36 (1988) 3231
Krause, Ch_; pers. Mitteilung

Ebner, R. et al.; Prakt. Met. 18 (1981) 461



1242/

1243/

1244/

1245/

1246/

1247/

1248/

1249/

1250/

1251/

1252/

1253/

-239-

Wilner, B.; J. Mech. Phys. Solids 36 (1988) 141
Van Stone, R.H. etal.; Int. Met. Rev. 30 (1985) 157

Embury, J.D. et al.; Micromechanism of fracture; Proc. of the int. symp.
on fracture mechanics; Winnipeg Aug. 23-26, 1987; Vol. 6,1

Lange, G.; Mikroskopische und makroskopische Erscheinungsformen
des duktilen Gewaltbruches, in: Lange, G.; Systematische Beurteilung
technischer Schadensfélle; DGM Verlag Oberursel 1983; 79

Faulkner, R.G. et al.; High temperature fracture of ferritic/martensitic
steels and its relation to microstructure; Proc. of the int. conf. on
materials for nuclear reactor core applications; Bristol Oct. 27-29, 1987;
253

Borgstedt, H.U.; pers. Mitteilung
Nix, W.D.; Mat. Sci. Eng. A103 (1988) 103

Bailon, J.P. et al.; Effect of microstructure on fatigue crack propagation:
a review of existing models and suggestion for further research; in:
Lankford, J. et al.; Fatigue mechanisms: advances in quantitative
measurement of physical damage; ASTM STP 811, 1983; 313

Raju, K.N. et al.; Unified approach for modelling fatigue crack growth
and some observations under flight simulation loading; Proc. of the 6th
int. conf. on fracture (ICF 6); New Dehli, Dec. 4-10, 1984, 57

Speidel, M.O. et al.; Auswirkungen des Geflges auf das Wachstum von
Ermudungsrissen; in: Maurer, K.L. et al.; Gefige und Bruch; Gebr.
Borntrager Berlin 1977; 163

Wei, R.P. etal.; Int. J. Fract. 17 (1981) 235

Munz, D.; Ermiadungsverhalten metallischer Werkstoffe; DGM Verlag
Oberursel 1985; 129



1254/

1255/

1256/

1257/

/258/

1259/

1260/

1261/

1262/

/263/

1264/

1265/

1266/

1267/

- 240 -

Lindley, T.C. et al.; Metallurgical aspects of fatigue crack growth; Proc.
of the conf. on fatigue crack growth; Cambridge 20. Sept. 1984; 53

James, L.A_ et al.; Met. Trans. A 6A (1975) 109

Jauch, U_; pers. Mitteilung

Immler, G.; pers. Mitteilung

Nikolopoulos, P. et al.; Z. Werkstofftech. 13 (1982) 60

Mc Carthy, K.F. et al.; J. Solid State Chem. 79 (1989) 19

Barlow, M. et al.; Z. Metallkde. 60 (1969) 719

Hodkin, E.N. et al.; The wetting of some ferrous materials by sodium,;
Proc. of the int. conf. on liquid alkali metals; Nottingham April 4-6,
1973, 167

Peric, Z. et al.; The corrosion of steels in liquid Pb-17Li alloy; Proc. of the
4th int. conf. on liquid metal engineering and technology; Avignon Oct.

17-21,1988,; 522

Burton, B.; Diffusional creep of polycristalline materials; Trans. Tech.
Publ. Aedermannsdorf 1977

Lagneborg, R.; Creep mechanism and theories; in: Bressers, J.; Creep
and fatigue in high temperature alloys; Appl. Sci. Publ. London 1981; 41

tischner, B.; Hochtemperaturplastizitdt, Warmfestigkeit und Warmver-
formbarkeit metallischer und nicht-metallischer Werkstoffe; Springer
Verlag Berlin 1973

llschner, B.; RiBbildung und Bruchausldésung wahrend der Verformung
bei hoher Temperatur; in: Maurer, K.L.; Gefuge und Bruch; Gebr.

Borntrager Berlin 1977, 313

Riedel, H.; Fracture at high temperatures; Springer Verlag Berlin 1987



1268/

1269/

1270/

1271/

1272/

1273/

1274/

1275/

1276/

12771/

1278/

1279/

1280/

1281/

-241 -

Cadek, J.; Creep in metallic materials; Elsivier Amsterdam 1988
Eggeler, G. et al.; Acta Met. 37 (1989) 49

Kachanov, L.M.; Introduction to continuum damage mechanics;
Martinus Nijhoff Publ. Dordrecht 1986

Schmalzried, H. et al.; Festkérperthermodynamik; Verlag Chemie
Weinheim 1977

Munz, D.; Mikroskopische Erscheinungsformen des Schwingbruches; in:
Lange, G.; Systematische Beurteilung technischer Schadensfélle; DGM
Verlag Oberursel 1983; 155

Smith, H.H. et al.; Trans. AIME 245 (1969) 947

Skelton, R.P.; High temperature fatigue; Elsivier Appl. Sci. London 1987

Tomkins, B.; Fatigue mechanism; in: Bressers, J.; Creep and fatigue in
high temperature alloys; Appl. Sci. Publ. London 1981; 111

Degallaix, G. et al.; Mat. Sci. Eng. 58 (1983) 55

Vogt, J.B. et al.; Fatigue Fract. Engng. Mater. Struct. 11 (1988) 435

Kim, S. et al.; Met. Trans. A 19A (1988) 999

Coffin, L.F.; Environmental effects on high temperature low cycle
fatigue; Proc. of the int. symp. on low cycle fatigue strength and elasto-
plastic behavior of materials; Stuttgart Oct. 8-9, 1979, 9

Smith, D.L. et al.; Influence of sodium on the low cycle fatigue behavior
of types 304 and 316 stainless steel; Proc. of the int. conf. on liquid metal

technology in energy production; Champion May 3-6, 1976, 359

Srivatsan, T.S. et al.; J. Mat. Sci. 23 (1988) 1521



1282/

1283/

1284/

/285/

1286/

1287/

1288/

1289/

1290/

1291/

1292/

1293/

-242 -

Brinkman, C.R.; Int. Met. Rev. 30 (1985) 235

Sudarshan, T.S. et al.; Int. Met. Rev. 32 (1987) 121

Varotsos, C. et al.; Phys.Stal. Sol. (a) 107 (1988) K109

Ruedl, E. et al.; J. Nucl. Mat. 110 (1982) 28

Barker, M.G. et al.; Mechanism determining the corrosion rate of
stainless steels in liquid lithium; Proc. of the 4th int. conf. on liquid
metal engineering and technology; Avignon, Oct. 17-21, 1988, 525

Bell, G.E. et al.; Fus. Tech. 15(1989) 315

Asher, R.C. etal.; Corr. Sci. 17 (1977) 545

Ali Khan, J.; Corrosion of steels and refractory metals in liquid lead;
Proc. of the conf. on material behavior and physical chemistry in liquid
metal systems; Karlsruhe March 24-26, 1981; 243

Tortorelli, P.F. et al.; J. Nucl. Mat. 141-143 (1986) 592

Broc, M. et al.; Compatiblity of 316 L stainless steel with liquid alloy Pb-
17Li; Proc. of the 4th Int. Conf. on liquid metal engineering and tech-
nology; Avigon Oct. 21-24, 1988, 527

Wilkinson, B.A. etal.; J. Mat. Energy Sys. 8 (1986) 243

Forcey, K.S. et al.; J. Nucl. Mat. 161 (1989) 108



