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Kurzfassung

Der zentrale Forschungsschwerpunkt der Dissertation ist die Aufklarung der
Mechanismen der plastischen Verformung in kaltgewalzten, ultrafeinkérnigen
(UFG) Wolframblechen. Ein Verstandnis dieser Mechanismen ist entschei-
dend fiur die Ertlichtigung des Werkstoffs als Konstruktionswerkstoff, womit
sich die herausragenden thermomechanischen Eigenschaften des Wolframs in
zukunftsweisenden Hochtemperaturanwendungen wie der Fusionstechnologie
nutzen lieBen. Bisher beschrénkt der sprode Charakter des konventionellen
Wolframs bei niedrigen Temperaturen die Verwendung von Wolfram auf den
Einsatz als Funktionswerkstoff, wie beispielsweise als Lampenfilament. Zur
Losung dieses Problems mittels der Duktilisierung des Wolframs lieferten La-
minate aus Wolframblechen bereits vielversprechende Ergebnisse. Diese La-
minate profitieren dabei vom duktilen Charakter der verwendeten Wolframfo-
lien, welche sich selbst bei Raumtemperatur plastisch verformen lassen. Die
Wolframfolien erhalten ihre besonderen Eigenschaften durch das Kaltwalzen
zu hohen Umformgraden und der damit einhergehenden Veranderung der Mik-
rostruktur in den ultrafeinkdrnigen Bereich. Hier setzt diese Arbeit an und soll
als zentrale Fragestellung kléren:

Wie veréndern sich die temperaturabhangigen mechanischen Eigenschaf-
ten unter uniaxialer Zugbelastung sowie die zugrundeliegenden Verfor-
mungsmechanismen bei kaltgewalzten Wolframblechen durch die Korn-
feinung in den UFG Bereich?

Diese Frage soll mit einer systematischen Studie an funf Blechen mit verschie-
denen Umformgraden beantwortet werden, welche aus einem einzigen Sinter-
ling mittels Kaltwalzen hergestellt wurden. Zur Diskussion der Verformungs-
mechanismen werden die Erkenntnisse zweier sich ergédnzender Ansétze
kombiniert: (i) Durch die Charakterisierung des Gefliges und der Versetzungs-
strukturen mittels Elektronenmikroskopie und Rontgendiffraktometrie werden
direkte Hinweise zu den Verformungsmechanismen gewonnen. (ii) Mechani-
sche Prifverfahren bei Temperaturen bis 800 °C und die Untersuchung des
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dehnratensensitiven Verhaltens dienen zum indirekten Nachweis der Verfor-
mungsmechanismen. Dabei finden sowohl etablierte als auch im Rahmen die-
ser Arbeit eigens entwickelte oder speziell angepasste Methoden wie Dehnra-
tenwechselversuche und hochauflésende Mikroskopieverfahren Verwendung.

Die Mikrostrukturanalyse zeigte mit zunehmendem Umformgrad eine erfolg-
reiche Kornfeinung in den UFG Bereich, wobei sich eine pfannkuchenartige
Kornform und eine ausgepragte (001)<110> Textur entwickelte. Die Verset-
zungsdichte zeigt dabei eine starke Abhéngigkeit von der verwendeten Kalt-
walz-Temperatur und weniger vom Umformgrad. Die Abbildungen einzelner
Versetzungen wiesen aullerdem fir die am starksten umgeformten Bleche mit
Korngrofien kleiner 300 nm ungewdhnliche Versetzungsstrukturen anstelle
der Ublichen Versetzungsnetzwerke nach. Diese Abbildungen einzelner Ver-
setzungen in der UFG Struktur gelangen durch die Weiterentwicklung einer
speziellen Methode der Elektropolitur.

Mittels uniaxialen Zugversuchen und eigens entwickelten Dehnratenwechsel-
versuchen wurden die Bleche bis 800 °C elastisch-plastisch verformt und in
Kombination mit der Mikrostrukturanalyse Riickschliisse auf die geschwindig-
keitsbestimmenden Mechanismen der plastischen Verformung gezogen. Mit
zunehmendem Umformgrad kam es im Zugversuch zur erwarteten hdheren
FlieRspannung und schnelleren Verfestigung. Bei niedrigen homologen Tem-
peraturen wies dabei sowohl die Fliespannung als auch die Dehnratensensiti-
vitét fir alle kaltgewalzten Blechen eine starke Temperaturabhangigkeit auf,
wie sie von konventionellem Wolfram bekannt ist. Dies fuhrt zu der Erkennt-
nis, dass die plastische Verformung auch im UFG Wolfram von der Bewegung
der Schraubenversetzung dominiert wird. Daneben zeigten die kaltverformten
Bleche aber auch plastische Verformbarkeit in Form einer GleichmalRdehnung
von rund einem Prozent bei Raumtemperatur und nicht mehr das spréde Ver-
halten des grobkdrnigen Wolframs. Auf Grundlage der Mikrostrukturanalyse
wurden dazu zwei mdgliche Hypothesen fiir das Verformungsverhalten bei
niedrigen homologen Temperaturen aufgestellt. Zum einen konnen die zahl-
reicheren Korngrenzen als Versetzungsquellen dienen und zum anderen ist in
den pfannkuchenartigen Koérnern ein selteneres Schneiden der Versetzungen
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untereinander denkbar, wodurch die Versetzungen sich weitestgehend unge-
stort im Korn bewegen kénnen. Bei hohen homologen Temperaturen wurde
ein Anstieg der Dehnratensensitivitdt mit der Temperatur beobachtet, der bei
konventionellem Wolfram nicht auftritt. Dies deutet fir hohe Temperaturen
auf einen Wechsel des dominierenden Deformationsmechanismus in den UFG
Blechen hin. Als Arbeitshypothese dient in diesem Temperaturbereich ein Mo-
dell der korngrenzenunterstiitzten Plastizitdt von Ahmed und Hartmaier, was
einen absorbierenden Charakter der Korngrenzen als Basis nimmt.

Die Ergebnisse beweisen, dass eine durch Kaltwalzen hergestellte pfannku-
chenartigen Kornform mit einer Korngréfe von unter 300 nm (UFG) sowohl
zu einer Festigkeitssteigerung als auch zu einer Duktilisierung des technisch
reinen Wolframs bei Raumtemperatur fihrt. Die Ergebnisse zeigten die besten
Eigenschaften flr die Bleche mit dem hdochsten Umformgrad. Dabei wurde das
volle Verbesserungspotential durch das Kaltwalzen noch nicht ausgereizt. Ins-
besondere das Kaltwalzen in einem Temperaturbereich, in welchem die dyna-
mische Erholung wéahrend dem Walzen reduziert ist, wird auf Grundlage der
Ergebnisse dieser Arbeit als vielversprechend bewertet. Vergleichbare Experi-
mente an UFG Chrom (ebenfalls kubisch-raumzentriert) aus der Literatur zei-
gen ahnliche Ergebnisse und lassen hoffen, dass sich diese Verbesserungen
auch auf andere technisch relevante, kubisch-raumzentrierte Metalle wie Eisen
und Molybdan tbertragen lassen.
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Abstract

The focus of this research project is to elucidate the mechanisms of plastic
deformation in cold rolled, ultrafine-grained (UFG) tungsten sheets. An under-
standing of these mechanisms is crucial for the usage of tungsten as a structural
material and thereby for exploiting the outstanding thermomechanical proper-
ties of tungsten in advanced high-temperature applications such as fusion tech-
nology. So far, the brittle nature of conventional tungsten at low temperatures
limits tungsten to the usage as a functional material, such as filaments in light
bulbs. Tungsten foil laminates have already yielded promising results with re-
gard to the ductilization of tungsten. These laminates benefit from the ductile
nature of the tungsten foils, which can be deformed plastically even at room
temperature. Tungsten foils obtain their special properties by cold rolling to
high degrees of deformation and the resultant change of the microstructure into
the UFG regime. This project takes up the issue and intends to answer the cen-
tral question:

How do the temperature-dependent mechanical properties under uniaxial
tensile load and the underlying deformation mechanisms change with the
grain refinement by continuous cold rolling of tungsten sheets?

This question is answered with a systematic study of five tungsten plates with
different degrees of deformation, which were produced from a single sintered
compact by means of cold rolling. In order to discuss the deformation mecha-
nisms, the findings of two complementary approaches are combined: (i) The
characterization of the microstructure and dislocation structures by means of
electron microscopy and X-ray diffraction provide direct information on pos-
sible deformation mechanisms. (ii) Mechanical testing methods at tempera-
tures up to 800 °C and the investigation of the strain rate sensitive behaviour
serve as an indirect proof of the acting deformation mechanisms. Both estab-
lished methods as well as methods specially adapted during this project, such
as strain rate jump experiments and high-resolution microscopy, are used in
this work.



Abstract

The microstructural analysis showed a successful grain refinement into the
UFG regime as the degree of deformation increased. The microstructure de-
veloped a pancake-like grain shape and a pronounced (001) <110> texture. The
dislocation density shows a strong dependence on the heating temperature dur-
ing cold rolling and to a lesser extent on the degree of deformation. Rather than
showing the common dislocation networks, the imaging of single dislocations
in the severest deformed sheets revealed unusual dislocation structures within
grains smaller than 300 nm. These images of individual dislocations in the
UFG structure were obtained through the development of a special elec-
tropolishing preparation method.

The utilization of uniaxial tensile tests and specifically developed strain rate
jump tests in combination with the microstructural analysis allowed to draw
conclusions about the rate determining mechanisms of plastic deformation. As
expected, a higher degree of deformation led to higher flow stresses and faster
hardening of the UFG tungsten. At low homologous temperatures, both the
yield strength and the strain rate sensitivity exhibited a strong temperature de-
pendence for all cold rolled sheets, similar as it is known from conventional
tungsten. This leads to the conclusion, that the plastic deformation is still dom-
inated by the movement of the screw dislocation. In addition, the cold rolled
sheets also exhibited plastic deformation in the form of approximately one per-
cent uniform elongation at room temperature, instead of showing the fully brit-
tle behaviour of coarse-grained tungsten. With regard to the microstructural
analysis, two possible hypotheses for the emerging plastic deformability at low
homologous temperatures were proposed. On the one hand, the more numerous
grain boundaries can serve as dislocation sources. On the other hand, it is con-
ceivable that dislocations cut each other less often within the pancake-like
grains, as a result of which the dislocations can move quite freely within the
grain. At high homologous temperatures, an increase of the strain rate sensi-
tivity was observed with an increasing temperature, which does not occur with
conventional tungsten. This indicates a change in the dominant deformation
mechanism for the UFG sheets at high temperatures. The working hypothesis
in this temperature range is a model of grain-boundary-mediated plasticity for-
mulated by Ahmed and Hartmaier, who suggested a dislocation absorbing
character of the grain boundaries.



Abstract

These results prove that the microstructure produced by cold rolling, exhibiting
a pancake-like grain shape and a grain size of less than 300 nm (UFG), leads
both to an increase in strength and to the ductilization of technically pure tung-
sten at room temperature. The results showed the best properties for the sheets
with the highest degree of deformation. However, the full potential for im-
provement by the cold rolling is not yet exhausted. Based on the results of this
work, the execution of the cold rolling in a temperature range in which dynamic
recovery is significantly reduced seems particular promising. Comparable ex-
periments from literature show similar results for UFG chromium (also a
body-centred cubic metal) and raise hope, that these improvements can be
transferred to other technically relevant body-centred cubic metals such as iron
and molybdenum.
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1 Einleitung

Im Rahmen der Fusionsforschung gilt Wolfram aufgrund hervorragender ther-
momechanischer und thermophysikalischer Eigenschaften als potentieller
Kandidat fur den Einsatz in plasmanahen Bauteilen. So bietet Wolfram, das
den hdchsten Schmelzpunkt aller Metalle aufweist, eine gute Kombination aus
Warmfestigkeit und Warmeleitfahigkeit [1]. Eine Oxidation des Wolframs,
welche den Einsatz in vielen Hochtemperaturanwendungen verhindert, ist
durch das Vakuum im Fusionsreaktor nicht zu befirchten. Allerdings zeigt
konventionelles Wolfram bei Temperaturen unterhalb von rund
500 °C - 600 °C ein sprodes Materialverhalten und findet daher im techni-
schen Bereich bisher lediglich als Funktionswerkstoff, nicht aber als Konstruk-
tionswerkstoff, Verwendung. Dieses sprode Verhalten unterhalb der
Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur  ist ein  besonderes Merkmal —Kku-
bisch-raumzentrierter (krz) Metalle. Daneben zeigen krz Metalle mit abneh-
mender Temperatur auch eine eingeschrankte Duktilitat in Form der Gleich-
malidehnung sowie eine starke Zunahme der FlieRspannung und
Dehnratensensitivitét, was auf die hohe Peierlsspannung der Schraubenverset-
zungen zurlckgefuhrt wird [2]. Dieses Verhalten ist grundsatzlich fur alle krz
Metalle gliltig, da es in der Kristallstruktur selbst begriindet ist.

Um Wolfram als Konstruktionswerkstoff zu erschliefen, werden verschiedene
Ansétze wie Legieren, Kompositbildung und Kornfeinung verfolgt [3,4]. Letz-
tere Methode bietet den Vorteil technisch reines Wolfram einsetzen zu kénnen,
erfordert aber auch die Manipulation der Mikrostruktur mittels starker plasti-
scher Umformung (severe plastic deformation, SPD) in den ultrafeinkdrnigen
(UFG) Bereich.

Die Forschung an UFG Werkstoffen hat in der jingeren VVergangenheit bereits
besondere Eigenschaften fir viele dieser Werkstoffe nachgewiesen, wie eine
hohe spezifische Festigkeit und ausreichende Duktilitat [5]. Allerdings handelt
es sich bei den meisten Studien um kubisch-flachenzentrierte Metalle und die
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UFG Werkstoffe wurden fast ausschlieflich im LabormaRstab hergestellt. Ar-
beiten an kubisch-raumzentrierten UFG Werkstoffen lieferten zwar bereits ei-
nige interessante Erkenntnisse, standen bisher aber weniger im Fokus. Den bis
heute liickenhaften Stand der Forschung zu UFG Wolfram fassten Wei et al.
[6] treffend zusammen:

,,Despite a few interesting findings, a systematic study of the various aspects
of plastic deformation of SPD processed ultrafine grained (UFG) tungsten is
still lacking " *

Eines dieser interessanten Untersuchungsergebnisse ist die plastische Ver-
formbarkeit von stark verformten Wolfram-Halbzeugen wie Wolframdraht
und Wolframfolie im Zugversuch bei Raumtemperatur [6,7]. Um dieses Pha-
nomen zu verstehen, setzt die vorliegende Arbeit hier mit einer systematischen
Studie von industriell kaltgewalzten Wolframblechen mit verschiedenen Um-
formgraden an. Das Material aus einem industriellen Produktionsverfahren zu
nutzen, bietet dabei zusatzlich ein Potential fiir die zeitnahe technische Appli-
kation. Die Wolframbleche mit verschiedenen Umformgraden ermdglichen
das Verformungsverhalten und die zugrundeliegenden Mechanismen in Ab-
héngigkeit der Gefligednderung aufzuklaren. Dazu sollen mechanische Eigen-
schaften mit mikrostrukturellen Merkmalen der Proben korreliert werden. Ein
exklusives Set von fiinf Wolframblechen, speziell fir dieses Projekt von der
Firma Plansee SE aus einem einzigen Sinterling hergestellt, erlaubt einen Ein-
fluss der chemischen Zusammensetzung auf die mechanischen Eigenschaften
auszuschlieRen.

Die mechanische Erprobung konzentriert sich auf das Verhalten unter uniaxi-
aler Zugbelastung und der damit verbundenen Fliespannung, Dehnratensen-
sitivitdt und Zugversuchsduktilitat in Form der GleichmalRdehnung. Bei der
Deutung des Verhaltens kann auf umfassende wissenschaftliche Vorarbeiten
an Wolfram Einkristallen zuriickgegriffen werden, welche als Modellmaterial
fiir krz Metalle bereits ausgiebig untersucht und modelliert wurden [8,9]. Um

1 Trotz einiger interessanter Erkenntnisse fehlt noch immer eine systematische Studie der
verschiedenen Aspekte der plastischen Verformung in ultrafeinkdrnigem (UFG) Wolfram aus
SPD Herstellungsverfahren®
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zu klaren, inwieweit die Erkenntnisse auf einen Werkstoff mit komplexer Mik-
rostruktur tibertragen werden konnen, sollen folgende Fragen beantwortet wer-
den:

(1) Wie verandert sich die Mikrostruktur in Abhangigkeit vom Umform-
grad?

(2) Wie wirkt sich die Veranderung der Mikrostruktur auf die mechani-
schen Eigenschaften unter uniaxialer Zugbelastung aus?

(3) Welche Ruckschliisse lassen sich aus der Kombination der mechani-
schen Ergebnisse mit dem Wissen Uber die Mikrostruktur auf die plas-
tischen Verformungsmechanismen ziehen? Basiert die irreversible Ver-
formung tatséchlich auf Versetzungsbewegungen und kontrolliert auch
nach dem Kaltwalzen noch immer die Schraubenversetzung die plasti-
sche Verformung? Welche Mechanismen kommen abhéngig von Mik-
rostruktur und Temperatur zum Tragen?

Um diese Fragen zu klaren, werden im zweiten Kapitel zunéchst die grundle-
genden Konzepte der plastischen Verformung sowie die Besonderheit bei krz
Metallen auf mikroskopischer und makroskopischer Skala beschrieben. Dane-
ben wird auf die Erzeugung eines UFG Gefliges eingegangen und die damit
verbundenen Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften erldutert,
wobei der Fokus auf dem Stand der Technik bei Wolfram mit unterschiedli-
chen Mikrostrukturen liegt.

Kapitel 3 umfasst die Materialherstellung sowie die mechanischen Prifverfah-
ren inklusive der Methodenentwicklung im Zusammenhang mit den Dehnra-
tenwechselversuchen und der Beschreibung des Verfestigungsverhaltens. Da-
neben werden die Grundlagen der Mikrostrukturanalytik mit einem kritischen
Vergleich der Vor- und Nachteile der einzelnen Methoden beschrieben.

In Kapitel 4 werden die Ergebnisse, aufgeteilt in drei Arbeitspakete, dargestellt
und diskutiert. Die ersten beiden Pakete umfassen die Basisanalyse der chemi-
schen Zusammensetzung und thermischen Stabilitat der kaltgewalzten Bleche
sowie eine detaillierte Untersuchung der Walzgefiige. Dabei wurde mit einer
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Kombination verschiedener Analyseverfahren die Mikrostruktur (iber mehrere
Grolenordnungen von der Korngrol3e bis zu den Versetzungsstrukturen aufge-
16st. Im dritten Paket werden die Ergebnisse der mechanischen Erprobung dar-
gestellt. Neben klassischen Zugversuchen zur Charakterisierung der kaltge-
walzten Bleche konnten mittels Dehnratenwechselversuchen Hinweise auf die
Dehnratensensitivitdt gewonnen werden, welche als Fingerabdruck der ge-
schwindigkeitsbestimmenden Mechanismen gilt. Auf Grundlage der Erkennt-
nisse aus diesen drei Arbeitspaketen wurden Arbeitshypothesen flr zukiinftige
Untersuchungen beziiglich der zugrundeliegenden Deformationsmechanismen
postuliert.



2 Theorie der Kristallplastizitit
und Stand der Technik

2.1 Plastische Verformung
kubisch-raumzentrierter Metalle

Ein besonderes Merkmal konventioneller kubisch-raumzentrierter (krz) Me-
talle ist das sprode Materialverhalten bei niedrigen homologen Temperaturen
unter uniaxialer Zugbelastung, insbesondere so auch bei Raumtemperatur.
Nach starker Kaltumformung weisen Wolfram-Halbzeuge, wie beispielsweise
Wolframdraht, plastische Verformbarkeit bei Raumtemperatur auf. Als Grund-
lage fir eine systematische Studie der Entwicklung dieser Zugversuchsdukti-
litdt und der zugrundeliegenden Deformationsmechanismen werden im Fol-
genden die Grundlagen der plastischen Verformung dargestellt. Dies umfasst
die plastische Verformung durch Versetzungsbewegung im Allgemeinen so-
wie die Bewegung der Schraubenversetzungen als geschwindigkeitsbestim-
mender Mechanismus bei krz Metallen im Besonderen.

Darauf aufbauend wird gezeigt, wie sich die Deformationsmechanismen auf
das makroskopische Verformungsverhalten von krz Werkstoffen auswirken.
Die Grundlagen beziehen sich auf die Verformungsmechanismen in einkristal-
linen und grobkérnigen Metallen. Auf den Einfluss einer feinkdrnigen Mikro-
struktur wird in Kapitel 2.2.2 néher eingegangen. Da diese Arbeit sich explizit
mit Wolfram befasst, konzentriert sich die Literaturrecherche, neben der allge-
meinen Theorie zur plastischen Verformung, auf das explizite Verhalten von
Wolfram.

2.1.1 Grundlagen der plastischen Verformung

Die plastische Verformung eines Werkstoffes basiert, neben der bei niedrigen
homologen Temperaturen auftretenden Zwillingsbildung, auf der Nukleierung
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und Bewegung von Versetzungen. Die Versetzungsbewegung ermdglicht es
einem Werkstoff, Verformung durch schrittweises Verschieben einzelner
Atomreihen zu realisieren und ist daher energetisch deutlich giinstiger als alle
Atomreihen auf einmal relativ zueinander zu bewegen. Das Gleiten von Ver-
setzungen erfolgt durch die Wirkung einer kritischen Schubspannung auf ei-
nem Gleitsystem, welches durch eine Gleitebene und eine Gleitrichtung defi-
niert ist. Fur eine ausfiihrliche Beschreibung der theoretischen Grundlagen zur
plastischen Verformung sei auf die Literatur verwiesen, z.B. Hull und Bacon
[10]. Im folgenden Kapitel werden die flr die Diskussion des makroskopischen
Verformungsverhaltens von krz Metallen wichtigen Aspekte der plastischen
Deformation dargestellt.

In kubisch-flachenzentrierten (kfz) Werkstoffen existieren aufgrund der dich-
test gepackten Kristallstruktur Gleitsysteme mit besonders dicht gepackten
Gleitebenen und Gleitrichtungen, was die Bewegung von Versetzungen be-
gunstigt. Kubisch-raumzentrierte (krz) Metalle, mit ihrer weniger dicht ge-
packten Struktur, bieten Versetzungen keine vergleichbaren energetisch guns-
tigen Gleitsysteme. Die nétige Spannung, welche zum Gleiten einer als gerade
angenommenen Versetzung bei T = 0 K fuhrt, kann qualitativ aus der Periodi-
zitét des Kristallgitters und dem Potential der atomaren Wechselwirkung ab-
geleitet werden [11,12] und l&sst sich, basierend auf den friihen Arbeiten von
Peierls [13] und Nabarro [14], in Form der Peierlsspannung 7, abschéatzen:

G —2nd
Tp = Bexp( b ) (2.2)

Dabei gehen in die Peierlsspannung das Schubmodul G, der Netzebenenab-
stand d, die Lange des Burgersvektors b und ein vom Versetzungstyp und
Poissonzahl abhéngiger Faktor w ein. Der Faktor w ist fir Schraubenverset-
zungen aufgrund des nichtplanaren Versetzungskerns groBer als fur Stufenver-
setzungen, was zu einer hoheren Peierlsspannung fiihrt (siehe Kapitel 2.1.2).
Gleichung (2.1) zeigt, dass fur eine niedrige Peierlsspannung und eine damit
einhergehende leichtere Versetzungsbewegung ein grofler Netzebenenabstand
d und ein kleiner Burgersvektor b giinstig sind.
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Wird die Peierlsspannung tiberwunden, so kommt es zum Gleiten von Verset-
zungen und zur plastischen Deformation, welche mit Bezug zur Ausgangs-
lange als plastische Dehnung ,,; angegeben wird. Die plastische Dehnung lasst
sich Uiber die Vorgange auf atomarer Ebene als Produkt der L&nge des Bur-
gersvektors, der mittleren freien Weglénge einer mobilen Versetzung und der
Dichte der mobilen Versetzungen abschétzen [10]. Daraus resultiert bei nied-
rigen Verformungsgeschwindigkeiten fur die makroskopisch beobachtbare
Geschwindigkeit der plastischen Verformung die plastische Dehnrate £,

€p = bpaVq (2.2)

In dieser als Orowan-Gleichung bezeichneten Formel steht b fur die Lange des
Burgersvektors, p, fir die Dichte der mobilen Versetzungen und v, fur die
mittlere Geschwindigkeit der mobilen Versetzungen. Als einfache Naherung
wird angenommen, dass sich eine Versetzung zwischen zwei Hindernissen mit
konstanter und im Vergleich zur aufgebrachten Deformation deutlich hdheren
Geschwindigkeit bewegt. Die Versetzung kann sich allerdings erst bewegen,
sobald sie ein Hindernis iberwunden hat. Bei Temperaturen T > 0 K kdnnen
thermisch aktivierte Mechanismen die Versetzungsbewegung unterstiitzen, in
dem die vom thermischen Anteil der FlieBsspannung t* abhéngige freie Ent-
halpie AHg (™) durch thermische Fluktuation Gberwunden wird.

Die Haufigkeit einer erfolgreichen Uberwindung steigt durch Erhéhung der
Temperatur, was sich in einer Arrhenius-Gleichung firr die Versetzungsge-
schwindigkeit ausdriicken lasst [15]:

—AHs(T*))

kyT (2:3)

Vg = ﬁoexp<
Dabei steht kp fur die Boltzmann-Konstante, T fiir die absolute Temperatur
und 7, flr einen von Temperatur und Spannung weitgehend unabhéngigen
praexponentiellen Faktor, welcher mit der Haufigkeit, der freien Weglénge und
der Schwingungsfrequenz thermisch aktivierbarer Versetzungssegmente ver-
knipft ist. Die auf der Versetzungsmobilitdt beruhende freie Enthalpie
AHg(t™) ist dabei eine Funktion des thermischen Teils der kritischen
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Schubspannung t*. Die Kombination der Gleichungen (2.2) und (2.3) ergibt
fur die Dehnrate thermisch aktivierter Gleitvorgénge von Versetzungen in Ab-
hangigkeit der Aktivierungsenergie der Gleitvorgidngen AHg(t™):

AHS(T*)) 2.4)

Ep1 = Vobpgexp (— kT
Aus dehnratensensitiven Experimenten lassen sich Uber diesen Zusammen-
hang Rickschlisse auf die charakteristische Aktivierungsenergie und damit
auf den Deformationsmechanismus ziehen, welcher die Verformungsge-
schwindigkeit kontrolliert. Bei dieser Herleitung wurden bewegliche Verset-
zungen vorausgesetzt und die Uberwindung von Versetzungshindernissen be-
stimmt die plastische Verformung. Kfz Werkstoffe, mit ihrer niedrigen
Peierlsspannung, lassen sich nach Gleichung (2.4) gut beschreiben. Bei Wolf-
ram und anderen krz Werkstoffen hingegen ist die plastische Deformation
durch die Bewegung der Schraubenversetzung mit ihrer hohen Peierlsenergie
beschrénkt und ein weiterer thermisch aktivierter Mechanismus, die Kinken-
paarbildung, muss beriicksichtigt werden.

2.1.2 Die Bewegung der Schraubenversetzung iiber
den Kinkenpaarmechanismus

Die physikalischen Grundlagen der plastischen Verformung in krz Metallen,
inshesondere an Wolfram als Modellmaterial, wurden am Einkristall bereits
seit den 1960er-Jahren intensiv untersucht. Dabei lieen sich einige unge-
wohnliche Phanomene fur krz Metalle nachweisen, wie das Versagen des
Schmidschen Schubspannungsgesetzes in Form einer Asymmetrie unter
Zug- und Druckbelastung [16] und dem Gleiten von Versetzungen auf Ebenen
mit hoherer kritischen Schubspannung (anomalous glide) [17]. Daneben
wurde eine starke Temperatur- und Dehnratenabhéngigkeit der FlieRspannung
nachgewiesen [2]. Die heutige Lehrmeinung sieht als erwiesen an, dass diese

Phanomene dem nichtplanaren Kern der? <111>-Schraubenversetzungen (a,
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entspricht der Gitterkonstanten) und deren Bewegung liber den Kinkenpaarme-
chanismus entspringen, die bei niedrigen homologen Temperaturen die plasti-
sche Verformung kontrollieren [8].

Ein erster Hinweis auf die in der krz Kristallstruktur begriindeten Besonder-
heiten der plastischen Verformung wurden an Wolfram bereits 1966 von Ar-
gon und Maloof aufgezeigt [18]. Diese wiesen bei niedrigen Temperaturen
eine Abhédngigkeit der kritischen Schubspannung von der Belastung in
Zug- und Druckrichtung bei gleicher Kristallorientierung nach, was auf ein
Versagen des Schmidschen Schubspannungsgesetzes hindeutet [19]. In einem
dichtest gepackten Gitter (z.B. kfz) gleiten die Versetzungen immer auf der
dichtest gepackten Ebene mit der ginstigsten Ausrichtung zur maximalen
Schubspannung. Vitek [20,21] zeigte, wie sich das ungewohnliche Verfor-
mungsverhalten von krz Metallen bei niedrigen homologen Temperaturen
durch das Gleiten von Schraubenversetzungen erklaren lasst, die sich nicht
ausschlieBlich in den dichtest gepackten {110} Ebenen mit der glnstigsten kri-
tischen Schubspannung bewegen, sondern auch die weniger dicht gepackten
{112} Ebenen aktiviert werden kdnnen. Die Gleitebenen sind energetisch &hn-
lich und gehdren zu der <111>-Zonenachse, der am dichtesten gepackten Rich-
tung im krz Kristallgitter. Bei einer erhdhten Konzentration an Verunreinigun-
gen wurde sogar Versetzungsgleiten auf der {123} Ebene, einer weiteren
Ebenen der <111>-Zone, beobachtet [17]. Diese Vielzahl energetisch ahnli-
cher Gleitsysteme erlaubt es den az—" <111>-Schraubenversetzungen aullerdem,

sich wahrend der Verformung im Gleitsystem mit der jeweils giinstigsten Ori-
entierung zur maximalen Schubspannung zu bewegen und begunstigt damit
das Quergleiten. Dieses Quergleiten fiihrt auch zu der charakteristischen Wel-
lenform der Gleitspuren an der Oberfl4che plastisch verformter Wolframpro-
ben und anderer krz Metalle [22].
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[111]-Achse

(101)

Abbildung 2.1:  Graphische Darstellung zweier Gleitsysteme in krz Metallen, gebildet aus der
gemeinsamen Gleitrichtung [111] und den Gleitebenen (101) und (112). Die
[111]-Richtung ist eine der kristallographisch gleichwertigen, dichtest
gepackten <111>-Richtung und die beiden Gleitebenen stammen aus
kristallographisch gleichwertigen {110}-Ebenen (dichtest gepackte Ebenen) und
{112}-Ebenen.

Verglichen mit Versetzungen in kfz Metallen, wird fur die Bewegung der
% <111>-Schraubenversetzung in krz Metallen bei niedrigen homologen Tem-

peraturen eine hohe kritische Schubspannung benétigt, was zur geringen plas-
tischen Verformbarkeit dieser Werkstoffe fuhrt. Atomistisch I&sst sich die
hohe kritische Schubspannung zur Bewegung der Schraubenversetzung durch
den von Hirsch [23] postulierten, und durch Simulationen von Vitek [24] ge-
stiitzten, nichtplanaren Versetzungskern der Schraubenversetzung erkldren.
Dieser nichtplanare Versetzungskern begriindet sich in der dreifachen Sym-
metrie der <111>-Achse im krz Gitter und fuhrt zu einem weitreichenden Ver-
zerrungsfeld um die Versetzungslinie (siehe Abbildung 2.2). Fur die Bewe-
gung der Versetzung muss somit eine hohe Energiebarriere, die Peierlsenergie,
Uberwunden werden, was zu einer weitgehenden Unbeweglichkeit der Schrau-
benversetzungen bei niedrigen homologen Temperaturen fihrt.

10
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(011)
0c-0-0-0-0:0 -0

(101)

Abbildung 2.2:  Struktur des Versetzungskernes einer %2 [111] Schraubenversetzung im krz
Gitter. Die Kreise entsprechen den Atompositionen in [111] Blickrichtung,
wobei jede Graustufe fiir Atome einer der drei untereinanderliegenden (111)
Ebenen steht. Die Pfeile symbolisieren die Verschiebung der Atome durch die
Versetzung, je groBer der Pfeil desto stérker die Verschiebung. Die grau
markierten Flachen geben einen Eindruck des weitreichenden Verzerrungsfeldes
und des nicht planaren Charakters des Versetzungskernes. [25]

Die zur Bewegung der Schraubenversetzung zu tberwindende Peierlsenergie
kann durch thermische Aktivierung reduziert werden. Seeger [26] entwickelte
1981 die Theorie des Kinkenpaarmechanismus, bei welchem zuerst nur ein
kleiner Teil der Versetzungslinie durch thermische Aktivierung die Ener-
giebarriere zum néchsten energetischen Minimum (berwindet (siehe Abbild-
ung 2.3). Zwischen den beiden Liniensegmenten bilden sich zwei Kinken mit
Stufenversetzungscharakter, welche sich einfacher als die Schraubenverset-
zung ausbreiten kdnnen. Damit die Kinken sich durch ihre gegenseitige Wech-
selwirkung nicht wieder ausléschen, ist ein kritischer Abstand der Kinken bei
der Nukleierung nétig. Ist der Abstand der beiden Kinken bei gegebener Span-
nung ausreichend grof, so werden sie durch diese auseinander bewegt und he-
ben damit den verbliebenen Teil der Schraubenversetzung in das nachste ener-
getische Minimum.

11



2 Theorie der Kristallplastizitt und Stand der Technik

Nukleation des Bewegung des
Kinkenpaares Kinkenpaares

Abbildung 2.3:  Ablauf des Kinkenpaarmechanismus zur Bewegung der Schraubenversetzung,
mit dp als Abstand zweier Peierlstéler, hp, als Peierlspotential und k, als
kritischer Kinkenabstand. [27]

Aus dem Modell von Seeger, mit der Schraubenversetzung als kontrollieren-
dem Mechanismus der plastischen Verformung, lasst sich eine zu Glei-
chung (2.4) vergleichbare Abhéangigkeit fur die Dehnratensensitivitat von krz
Metallen herleiten [8]. Dabei wird die plastische Dehnrate &,; ahnlich zum all-
gemeinen Fall beschrieben (siehe Formel (2.2)). Allerdings stehen der Bur-
gersvektor b, die Versetzungsdichtedichte p,, und der Versetzungsgeschwin-
digkeit ©¥; in diesem Fall fur die entsprechenden Werte der
Schraubenversetzungen. Unter der Annahme, dass die Bewegung der Schrau-
benversetzung durch die erfolgreiche Nukleierung des Kinkenpaars kontrol-
liert wird, l&sst sich die Geschwindigkeit der Schraubenversetzung v, abschét-
zen:

Ug =dpLg I (t",T) (2.5)

Dabei steht I;, fur die von der Temperatur T und dem thermischen Anteil der
der kritischen Schubspannung t* abhéngige Bildungsrate der Kinkenpaare, dp
fiir den Abstand zweier Peierlstéler (siehe Abbildung 2.3) und L fur die mitt-
lere freie Weglange zwischen zwei Hindernissen fur die Bewegung der Kin-
ken. Die effektive Bildungsrate eines Kinkenpaares wurde von Seeger [26] auf
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der Basis diffusionskontrollierter Vorgange hergeleitet und besitzt dement-
sprechend eine Temperaturabhangigkeit in Form einer Arrhenius-Gleichung:

Hy, (t"
Fk :a-eXp<— IZ)B(T ))

(2.6)

kg steht fir die Boltzmann-Konstante und H,, (t*) ist die Bildungsenthalpie
eines Kinkenpaares bei gegebener Spannung 7* und der Vorfaktor a fasst kin-
kenspezifische Werte wie deren Breite, Masse, Zerfallsrate und die Bildungs-
enthalpie einer Kinke bei fehlender Spannung (Hg) zusammen. Setzt man
Gleichung (2.5) und (2.6) in (2.2) ein, so ergibt sich flr die plastische Dehnrate
der Zusammenhang:

Hip () (T*)) @.7)

Ep1 = £9€Xp <— kyT

Alle oben genannten Faktoren zu den Versetzungen, der Peierlsbarriere und
den Kinken sind im Vorfaktor ¢, zusammengefasst. Die Bildungsenthalpie ei-
nes Kinkenpaares bei einer wirkenden Spannung t* (H,(7")) lasst sich aus
der Bildungsenthalpie eines Kinkenpaares bei 7* = 0 (2 - Hy) abschatzen:

Hip(*) =2+ Hy — /de3byor* (2.8)

Dabei stellt y, einen aus der Linienspannung der Versetzung resultierenden
Parameter dar. Basierend auf diesem formellen Zusammenhang und Glei-
chung (2.7) konnte experimentell fur viele einkristalline krz Werkstoffe das
plastische Verformungsverhalten auf Grundlage der Bildungsenthalpie eines
Kinkenpaares korrekt vorausgesagt werden (Ubersicht in [8]). Fir den Wolf-
ram Einkristall ermittelte Brunner beispielsweise im Bereich technisch rele-
vanter Temperaturen eine Kinkenbildungsenthalpie von 2H, = 1,75 - 2,06 eV

[8].
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2.1.3 Der thermische Anteil der Flief3spannung als
Ursache der Dehnratensensitivitat

Die plastische Verformung eines Werkstoffes durch Versetzungen kann als die
Summe dreier aufeinander folgender Prozesse angesehen werden [28]: (i) Nuk-
leierung der Versetzung, (ii) Bewegung der Versetzung durch den Kristall bis
zu einem Gebiet, in welchem sie gestoppt werden, und (iii) Verbleib oder An-
nihilation der Versetzung in diesen Gebieten. Es wird angenommen, dass der
langsamste dieser Prozesse bei einer bestimmten Temperatur die Dehnrate
kontrolliert.

Wie in Kapitel 2.1.2 beschrieben, wird die plastische Verformung in einkris-
tallinen und grobkdrnigen krz Metallen unterhalb einer kritischen Temperatur
(auch Knietemperatur, T) von der Bewegung der Schraubenversetzung kon-
trolliert, welche zur Uberwindung der hohen Peierlsspannung den Kinken-
paarmechanismus nutzt. Dabei ist die Bildung des Kinkenpaares der geschwin-
digkeitsbestimmende Schritt der plastischen Deformation. Im Folgenden
werden die aus der Literatur bekannten Charakteristika der FlieRspannung und
Dehnratensensitivitat von krz Metallen und deren physikalische Ursache auf
Grundlage des Kinkenpaarmechanismus dargestellt.

FlieBspannung

Die FlieRspannung beschreibt makroskopisch den Ubergang von der elasti-
schen Verformung eines Werkstoffs zum elasto-plastischen Bereich. Mikro-
skopisch zeichnet dieser Ubergang sich durch das beginnende Gleiten von Ver-
setzungen aus, wozu die kritische Schubspannung t,..;; auf einem Gleitsystem
erreicht werden muss. Die FlieRBspannung o von polykristallinen Werkstoffen
ist mit der kritischen Schubspannung tiber den Taylorfaktor M; verknupft [29]:

Op = MrTyrit (2.9)

Der Taylorfaktor beruht auf dem Schmidschen Schubspannungsgesetz, mit
welchem sich die Schubspannung in einem Gleitsystem uber den Schmidfaktor

14



2.1 Plastische Verformung kubisch-raumzentrierter Metalle

aus der angreifenden Normalspannung berechnen lasst. Der Schmidfaktor lei-
tet sich dabei aus den Winkelbeziehungen zwischen Zugrichtung und Gleit-
ebene, sowie Zugrichtung und Gleitrichtung ab. Da in einem polykristallinen
Festkorper die Verformung benachbarter Kérner kompatibel sein muss, 1asst
sich ein glnstig orientiertes Korn nicht nennenswert verformen, wenn die
Nachbarkorner nicht ebenfalls verformbar sind. Fiir eine beliebige Verfor-
mung sind, basierend auf den sechs unabhangigen Komponenten des Deh-
nungstensors, theoretisch sechs aktive Gleitsysteme nétig. Unter Annahme der
Volumenkonstanz bei der plastischen Verformung verringert sich die Anzahl
der benétigten, unabhangigen Gleitsyteme auf fiinf. Fir jede Kornorientierung
mussen die finf Gleitsysteme ermittelt werden, deren Kombination die durch
das Versetzungsgleiten verrichtete Arbeit minimiert. Daraus lasst sich der fir
die Kornorientierung spezifische lokale Taylorfaktor berechnen. Die Mittelung
uber alle lokalen Taylorfaktoren bezlglich der Kornorientierungsverteilung
ergibt den (globalen) Taylorfaktor. Fur eine ausfiihrliche Beschreibung der Be-
rechnung sei auf die Arbeit von Henning [30] verwiesen. Fir einen Polykristall
mit krz Kristallgitter und zufélliger Kornorientierung ergibt sich ein Taylorfak-
tor M, =~ 2,8 — 2,9 [30,31]. Bei einer ausgepréagten Textur kann der Taylorfak-
tor entsprechend der Orientierung zwischen Belastungsrichtung und bevorzug-
ter Kornorientierung von diesen Werten abweichen.

Die mit der kritischen Schubspannung nach Gleichung (2.9) verknupfte Fliel3-
spannung oy l&sst sich entsprechend der Reichweite der Einflussfaktoren in
einen athermischen Anteil ag,.;, und einem thermischen Anteil ¢* aufteilen
[32]:

Op = Ogtn +0° (2.10)

Dabei umfasst der athermische Anteil der FlieRspannung (o,;,) alle langreich-
weitigen Einflussfaktoren auf die Versetzungsbewegung durch Gitterfehler,
welche von der Temperatur und Dehnrate weitestgehend unabhéngig sind.
Dazu zéhlen die Wechselwirkungen von Versetzungen mit den Spannungsfel-
dern von Fremdatomen im Wirtsgitter, die Behinderung der VVersetzungsbewe-
gung durch andere Versetzungen und Korngrenzen oder die Interaktion mit
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Ausscheidungen. Diese Wechselwirkungen werden gezielt durch Legierungs-
bildung, Kaltverformung, Kornfeinung oder das kontrollierte Erzeugen von
Ausscheidungen zur Manipulation der Festigkeit von Werkstoffen ausgenutzt.
Der thermische Anteil der FlieBspannung, ¢*, resultiert aus der Gitterreibspan-
nung bei der Versetzungsbewegung und ist daher stark von Versetzungstyp,
Temperatur, Dehnrate und inshbesondere der Kristallstruktur und den damit zu-
sammenhangenden Gleitsystemen abhéngig.

In kfz Metallen kann der thermische Anteil der FlieBspannung meist vernach-
lassigt werden und die Fliespannung wird von den oben genannten athermi-
schen Wechselwirkungen bestimmt. In krz Metallen wie Wolfram beeinflus-
sen die genannten Mechanismen die FlieBspannung zwar ebenfalls, aber bei
niedrigen homologen Temperaturen dominiert der thermische Anteil der FlieR-
spannung durch die hohe Peierlsenergie der Versetzungsbewegung das Ver-
formungsverhalten. Dies flihrt zu einem wie in Abbildung 2.4 skizzierten
FlieRspannungsverlauf, der sich in den Bereichen unter- und oberhalb der so-
genannten Knietemperatur (Ty) stark unterscheidet. Die Knietemperatur von
reinem Wolfram, als Einkristall oder in grobkorniger Form, liegt bei rund
523 °C (800 K, = 0,2 Tm) [8,33], was den spréden Charakter und die geringe
Formbarkeit bei Raumtemperatur erklart.

Unterhalb der Knietemperatur hangt die FlieBspannung bei krz Werkstoffen
sowohl stark von der Temperatur wie auch von der Dehnrate ¢ ab. Dieses Ver-
halten beruht auf dem Kinkenpaarmechanismus, mittels dessen die Uberwin-
dung der lokal aufzuwendende FlieBspannung durch thermische Aktivierung
unterstutzt wird (siehe Kapitel 2.1.2). Der Anteil der FlieRspannung, der sich
durch thermische Aktivierung maximal 0berwinden I&sst, entspricht
0y = " (T=0K), da es am absoluten Nullpunkt zu keinen thermischen Fluk-
tuationen kommt und die zur Versetzungsbewegung notige FlieRspannung
04 (+04¢,) rein mechanisch aufgebracht werden misste. Bei héheren Tempe-
raturen kann mit einer gewissen statistischen Wahrscheinlichkeit durch ther-
mische Fluktuation ein ausreichend groRes Kinkenpaar gebildet werden, mit
dessen Hilfe die Schraubenversetzung bereits bei niedrigeren duReren Span-
nungen gleiten kann. Je hoher die Temperatur, desto effektiver ist der Kinken-
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paarmechanismus und die durch thermische Aktivierung tiberwindbare Span-
nung reduziert die FlieBspannung. Ab T = T gilt die Schraubenversetzung als
vollig thermisch aktiviert und die FlieRspannung ist lediglich vom athermi-
schen Anteil abhéngig. Die Temperaturabhangigkeit des athermischen Anteils
der FlieBspannung beschrankt sich wie bei kfz Metallen auf die deutlich gerin-
gere Temperaturabhangigkeit des Schubmoduls [34].

FlieBspannung or

® @
Te" Ty

Temperatur T [K]

Abbildung 2.4:  Schematische Skizze des Verlaufes der FlieBspannung o Uber die Temperatur
T bei krz Metallen. Dabei lasst sich o unterhalb der Knietemperatur T in einen
athermischen Anteil ag,., und einen thermischen Anteil o aufteilen. Der
thermische Anteil, und damit die FlieBspannung, ist abhdngig von Temperatur
und Dehnrate €. g, steht dabei flr den thermischen Anteil der FlieBspannung bei
T = 0 K (keine thermische Aktivierung). Der athermische Anteil kann durch die

klassischen Verfestigungsmechanismen erhoht werden (aﬁ,)L .

Abbildung 2.5 fasst FlieRspannungen aus verschiedenen Arbeiten fur einkris-
tallines Wolfram (W-sx) [8,18,35,36], grobkdrniges rekristallisiertes Wolfram
(W-rx) [37] und grobkdrniges warmgewalztes Wolfram (W-hr) [38] zusam-
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men. Die Verlaufe bestatigen die in Abbildung 2.4 gezeigte theoretische Ab-
héangigkeit der FlieBspannung von der Temperatur und dem athermischen An-
teil (W-hr). Die abgebildeten Werte dienen als Referenzwerte fir die in dieser
Arbeit ermittelten FlieRspannungen von Wolfram mit verschiedenen Mikro-
strukturen.

1400{ = W-sx [110]
_ o W-sx[110]
© 12001 * 4 W-sx [110], sim
= v W-sx [149]
o 1000 . . Werx
E’ 800 4 MA ) <« W-hr
>0 ~A 4
S 600+ e e “
()] *A Z 4 4 < P
% 4004 W “
o ‘.ﬁ
- — v *
iC 2004 ¢ 1Y
L] ° *
04 R
-200 0 200 400 600 800

Temperatur [°C]

Abbildung 2.5:  FlieBspannung fiir verschiedene Priiftemperaturen aus Zugversuchen an
einkristallinem Wolfram (W-sx), belastet entlang der [110] oder [149] Richtung
[8,18,35], rekristallisiertem Wolfram (W-rx) [37] und grobkdrnigem,
warmgewalztem Wolfram (W-hr) [38], sowie aus simulierten Zugversuchen fiir
einkristallines Wolfram (W-sx [110], sim) [36].

Dehnratensensitivitat

Die ausgepréagte Dehnratensensitivitat bei niedrigen homologen Temperaturen
(T < Tg) ist ein weiteres charakteristisches Merkmal kubisch-raumzentrierter
Metalle. Die Auswirkung auf die FlieRspannung ist fir zunehmende Dehnraten
£ in Abbildung 2.4 dargestellt. Die Dehnratensensitivitat lasst sich dabei eben-
falls aus der statistischen Betrachtung der Kinkenbildung erklaren. Je schneller
eine gewisse Verformung aufgebracht wird, desto weniger Zeit steht den Ver-
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setzungen zur Verfligung die Peierlsspannung mit Hilfe des Kinkenpaarme-
chanismus zu Uberwinden. Bei einer hoheren Dehnrate ist die thermische Ak-
tivierung weniger effektiv, was zu einer héheren FlieBspannung fihrt.

Diese Abhangigkeit der FlieBspannung von der Dehnrate bei niedrigen homo-
logen Temperaturen ist in Abbildung 2.6 skizziert und erlaubt die Bestimmung
der Dehnratensensitivitit m im Zugversuch aus der Anderung der Spannung
bei einer abrupten Anderung der Dehnrate [39]:

_ 0ln(o)
"= BIn(o)

(2.12)

&,T,ms

Die Dehnratensensitivitat ist dabei von der Dehnung (¢), der Temperatur (T)
und der Mikrostruktur (ms) abhangig, was eine sorgsame Versuchsfiihrung zur
Bestimmung von m voraussetzt. Insbesondere zu hohe Dehnratenspriinge und
Temperaturdifferenzen kdnnen schnell zu groRen Fehlern in der Messung der
Dehnratensensitivitét fihren [40].

Die Dehnratensensitivitat ist von besonderem Interesse, da sie mit dem Akti-
vierungsvolumen 9 verknipft ist und damit als ein Fingerabdruck fir die zu-
grundeliegenden Deformationsmechanismen gilt. Das Aktivierungsvolumen
ist definiert als die partielle Ableitung der Aktivierungsenergie der Gleitvor-
génge AHg nach der Schubspannung bei konstanter Temperatur. Damit ergibt
sich aus dem Zusammenhang zwischen Dehnrate und AH; nach Glei-
chung (2.4) das Aktivierungsvolumen zu:

dAH, aln(é)

Jdt TszT Jt Ip (2.12)
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£
& £ > € > £
[« l W
& £3 &
= o1(€) > 7,() > o3(¢) o©
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] 01(€) e
a3 o3
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Abbildung 2.6:  Spannungs-Dehnungs-Kurve im Bereich der Verfestigung in Abhangigkeit der
Dehnrate (¢, blau). Hohere Dehnraten fiihren zu héheren FlieRspannungen op.

Unter Beriicksichtigung des Taylorfaktors (M;) zur Berechnung der FlieR3-
spannung (o) aus der kritischen Schubspannung, lassen sich die Dehnraten-
sensitivitdt m und das Aktivierungsvolumen 9 verkniipfen [41]:

m
opd

(2.13)

Es sei darauf hingewiesen, dass es in der Literatur zur Berechnung von 9 auch
zur Nutzung anderer Vorfaktoren anstelle des Taylorfaktors kommt, um den
Zusammenhang von FlieBspannung und kritischer Schubspannung abzuschét-
zen. Diese basieren zumeist auf den deutlich konservativeren Ansétzen der
Von-Mises Vergleichsspannung, welche hdufig im ingenieurwissenschaftli-
chen Umfeld Verwendung finden [42]. Dies muss beim Vergleich mit den Er-
gebnissen anderer Arbeitsgruppen beachtet werden.
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2.2 Stand der Technik: Ultrafeinkorniges
Wolfram

Um die in Kapitel 1 zusammengefassten herausragenden thermophysikali-
schen und thermomechanischen Eigenschaften des Wolframs in Strukturbau-
teilen nutzbar zu machen, muss das sprode Materialverhalten des Wolframs
bei niedrigen homologen Temperaturen verbessert werden. Zur Duktilisierung
von Werkstoffen stehen Verfahren wie das Legieren, die Kompositbildung und
die Manipulation der Mikrostruktur zur Verfugung. Eine Erhdhung der Riss-
zdhigkeit und Duktilitat unter uniaxialer Zugbelastung durch Legieren gelang
bisher lediglich mit Rhenium und wird aufgrund der &hnlichen Elektronen-
struktur auch fir Iridium vermutet [43-45]. Dieser ungewdhnliche Effekt der
Erh6éhung der Duktilitdt durch Mischkristallbildung, eigentlich ein klassischer
Mechanismus zur Festigkeitssteigerung, wird auf eine Modifikation des Kerns
der ‘12—0 <111>-Schraubenversetzung und einer damit einhergehenden Reduk-

tion der Peierlsbarriere zurlickgefuhrt [46]. Allerdings sind Rhenium und Iri-
dium sehr teure Rohstoffe und im potentiellen Einsatz als Fusionsreaktorma-
terialen droht eine Versprédung durch Neutronenbestrahlung.

Die Duktilisierung durch Kompositbildung, z.B. durch wolframfaserverstérk-
tes Wolfram [47,48], erfolgt Gber eine Art Pseudoplastizitat. Dabei soll wéh-
rend der Rissausbreitung Energie nicht durch die plastische Verformung der
Matrix dissipiert werden, sondern durch die Reibung zwischen Matrix und Fa-
sern, wenn diese bei der Spaltbildung aus der Matrix herausgezogen werden.
Von einer solchen Pseudoplastizitit wird erhofft, dass sie auch trotz weiterer
Versprédung von Fasern und Matrix unter Neutronenbelastung erhalten bleibt.
Bisher beschrénkt sich die Herstellung von wolframfaserverstarktem Wolfram
allerdings noch auf Proben im Labormafstab und eine Realisierung des auf-
wendigen Herstellungsprozesses in technisch relevantem Mal3stab steht noch
aus [49].

Der dritte Ansatz, die Kornfeinung, ist ebenfalls ein klassisches Verfahren zur
Erhéhung der Festigkeit und gilt dabei als einziges Verfahren zur Erhéhung
der Festigkeit bei gleichzeitiger Erhaltung oder gar Erhéhung der Zahigkeit
[50]. Valiev et al. [51] berichteten 2002 von einem ,,Paradoxon der Erh6hung
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von Festigkeit und Duktilitat” (Duktilitdt in Form der Bruchdehnung) durch
eine Kornfeinung mittels starker plastischer Umformung (severe plastic defor-
mation, SPD) von Kupfer und Titan in den ultrafeinkdérnigen (UFG) Bereich.
Auch bei hexagonal dichtest gepackten und kubisch-raumzentrierten Materia-
lien konnte in der jungeren Vergangenheit durch eine Kornfeinung in den
UFG-Bereich eine Duktilisierung dieser haufig spréden Materialen sogar bei
Raumtemperatur festgestellt werden [6,52,53].

Ultrafeinkdrnig (UFG) ist in der Literatur nicht einheitlich definiert. Im Allge-
meinen beschreibt UFG aber den KorngréRenbereich kleiner einem Mikrome-
ter, welcher mittels klassischer thermomechanischer Methoden nur selten er-
reicht wird [54]. Zu kleinen Korngroen wird UFG von
,hanokristallin/nanostrukturiert” (Korngroe < 100 pm) abgegrenzt. Die gén-
gigsten Definitionen, wie von Valiev et al. [5] und Pragnell et al. [55], beziehen
sich allerdings nicht nur auf KorngréfRen zwischen 100 nm - 1 um, sondern
auch auf moglichst gleichachsige Kérner und setzen voraus, dass ein Grof3teil
der Korngrenzen hohe Misorientierungswinkel aufweisen. Daneben werden
aber auch viele Werkstoffe als UFG bezeichnet, welche diese Bedingungen nur
teilweise erfullen, aber trotzdem interessante korngréfRenabhéngige Eigen-
schaften in diesem GrolRenbereich zeigen [56].

2.2.1 Erzeugung eines ultrafeinkérnigen Gefiiges

Allgemein werden zwei Ansétze zur Herstellung eines ultrafeinkdrnigen Ge-
fliges unterschieden: top-down und bottom-up. Bottom-up Verfahren beschrei-
ben den Aufbau von Strukturen aus kleineren Einheiten, wie Nanopartikeln,
Molekilen oder gar Atomen. Gangige Verfahren sind beispielsweise gepulste
Elektrodeposition, Inertgaskondensation oder Plasmadruckverdichtung
(Plasma Pressure Compaction) [57]. Top-down Verfahren hingegen uberfiih-
ren ein grobkorniges massives Material durch mechanische oder thermome-
chanische Umformung in ein feinkdrniges Material. Um eine ultrafeinkdrnige
Mikrostruktur zu erreichen, werden SPD-Verfahren mit starker plastischer
Umformung genutzt. Hohe hydrostatische Driicke unterdriicken dabei das
Risswachstum und erlauben so eine starke Verformung trotz Kaltverfestigung
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[58]. Top-Down Verfahren erreichen zwar in den meisten Féllen keine Korn-
groRen kleiner 100 nm, erlauben aber die Produktion gréRerer Probenmengen
als bottom-up Verfahren. Dazu weisen sie auch zumeist bessere mechanische
Eigenschaften aufgrund einer héheren Dichte auf.

SPD Verfahren

Die drei am héufigsten verwendeten SPD-Verfahren sind Equal-Channel An-
gular Pressing (ECAP), High Pressure Torsion (HPT) und Accumulative Roll
Bonding (ARB). Eine Ubersichtliche Darstellung der Verfahren findet sich bei
Valiev et al. [5]. Im Folgenden wird auf das Prinzip sowie die Vor- und Nach-
teile dieser drei Verfahren eingegangen.

Bei der ECAP-Methode wird das Material durch ein Gesenk mit zwei Kanélen
gleichen Querschnitts gepresst, welche in einem Winkel von 90° — 120° zuei-
nander angeordnet sind. Dadurch kommt es im Ubergangsbereich der beiden
Kandle zu einer Scherverformung und durch mehrfache Wiederholung dieses
Prozesses kann die KorngrofRRe bis in den ultrafeinkérnigen Bereich verfeinert
werden. Dabei bleibt die Geometrie der Probe erhalten und durch geeignete
Versuchsfuhrung kann ein UFG-Gefuge mit hinreichend gleichachsigen Kor-
nern erzeugt werden. ECAP eignet sich daher besonders gut zur Herstellung
von UFG-Halbzeugen, allerdings ist die Probengréfie aufgrund der grofRen Pro-
zesskrafte stark limitiert und die Realisierung in einem kontinuierlichen Pro-
zess sehr aufwendig [59].

Beim HPT-Verfahren wird eine scheibenférmige Probe zwischen zwei Stem-
peln gleichzeitig mit hohem hydrostatischen Druck und Torsion belastet. Die
dadurch entstehenden Scherkrafte fiihren zu einer plastischen Verformung des
Materials und einer Kornfeinung. Die zwischen neutraler Achse und &uRerem
Rand der Probe unterschiedlich aufgebrachten Dehnungen resultieren aller-
dings in einer radial nach aufRen hin zunehmenden Scherverformung. Durch
den besonders hohen hydrostatischen Druck wird eine Rissausbreitung wah-
rend der Verformung verhindert und HPT erreicht damit von allen SPD-Ver-
fahren die niedrigsten KorngréRen. Das Verfahren erlaubt allerdings bisher le-
diglich das Prozessieren von Proben im LabormaRstab [60].
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Accumulative Roll Bonding ist eine Abwandlung des Walzens, bei dem ein
Blech mittig halbiert wird und die beiden Hélften aufeinanderliegend durch
Kaltwalzen (Definition im ndchsten Abschnitt) gleichzeitig verbunden und
plastisch verformt werden. Dabei werden die beiden Teile gemeinsam bis zur
Ausgangsblechdicke gewalzt, was einem Abwalzgrad von 50 % entspricht.
Ein mehrfaches Wiederholen dieses Prozesses erzeugt ein Blech mit ultrafein-
korniger Mikrostruktur onne Anderung der Ausgangsgeometrie [61]. Die Ver-
bindung der Bleche wahrend dem Walzen geschieht Uber Kaltverschwei3en,
was eine Behandlung der Oberflache nach jedem Prozessschritt voraussetzt.
So missen die Oxidschichten entfernt und die Oberflachen aufgeraut und ge-
reinigt werden. Ein Aufheizen der Bleche vor dem Walzen verbessert zumeist
die Verbindung der Oberflachen, darf aber die Rekristallisationstemperatur des
Materials nicht erreichen. Um das Verbinden der Bleche in einem Walzschritt
zu gewabhrleisten, sind hohe Abwalzgrade groRer 35 % nétig, was vergleichs-
weise hohe Walzkréfte erfordert und bei spréden Materialien die Gefahr des
EinreiBens wahrend dem Walzen birgt [62]. ARB wurde erfolgreich bei dukti-
len Materialien wie Aluminium, Aluminiumlegierungen, Kupfer, Eisen, Ni-
ckel, Titan und diversen Stédhlen angewandt sowie zur Produktion von Kom-
positmaterialien [63]. Beim ARB entsteht ein beim Walzen typisches
lamellares oder pfannkuchenartiges Gefiige und keine gleichachsigen Kérner
wie z.B. beim ECAP-Verfahren.

Kaltwalzen (Herstellungsmethode der in dieser Arbeit verwendeten Pro-
ben)

Das Kaltwalzen, die Grundlage des oben beschriebenen Accumulative Roll
Bonding, ist ein bewahrtes Verfahren zur Herstellung dinner Bleche mit ult-
rafeinkdrniger Mikrostruktur und wird im Unterschied zu den klassischen
SPD-Verfahren bereits groindustriell angewandt. Im Gegensatz zu den oben
beschriebenen Verfahren bleibt die Ausgangsgeometrie allerdings nicht erhal-
ten, sondern die Bleche werden beim Walzen dinner und langer. Daher ent-
spricht das Kaltwalzen auch streng genommen nicht der Definition von Valiev
[5] fur SPD Verfahren. Aber die hohen realisierbaren Umformgrade und das
Potential zur Kornfeinung in den UFG-Bereich erlauben, auch das Kaltwalzen
zu den SPD-Verfahren zu zahlen.
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Als Ausgangsmaterial dient zumeist eine warmgewalzte Sinterplatte. Es ist
wichtig zu betonen, dass der Begriff Kaltwalzen sich auf Walztemperaturen
unterhalb der Rekristallisationstemperatur des zu walzenden Werkstoffs be-
zieht, Warmwalzen auf Temperaturen darlber [64]. Abhéngig von der Rekris-
tallisationstemperatur des verwendeten Werkstoffs findet der Begriff Kaltwal-
zen sogar noch bei Walzprozessen von knapp 1000 °C Verwendung. Diese
Einteilung ist solange gerechtfertigt, wie das Walzen bei niedrigen Tempera-
turen im Vergleich zur Rekristallisationstemperatur stattfindet, da es nur dort
zu einer erheblichen Kornfeinung kommt. Beim Warmwalzen wird eine ver-
gleichbare Kornfeinung aufgrund ausgepragter dynamischer Rekristallisation
nicht erreicht.

Der Walzprozess mit den wirkenden Kraften ist in Abbildung 2.7 schematisch
dargestellt. Das Walzgut wird in einem Ofen auf die gewiinschte Walztempe-
ratur gebracht und anschlieBend zwischen zwei gegensétzlich zueinander ro-
tierenden Walzen hindurchgezogen. Die Forderung des Walzgutes ergibt sich
dabei aus der Reibung zwischen Walzgut und Walzen, welche durch deren un-
terschiedlichen Relativgeschwindigkeiten entsteht. So bewegt sich die Walze
mit einer konstanten Geschwindigkeit vy,,, wéhrend das Walzgut vor der Walze
eine Geschwindigkeit v, besitzt. Mit v, < v, entsteht beim ersten Kontakt mit
dem Walzgut eine Reibkraft in Richtung der Walzrotation. Diese Reibkraft
muss dabei groRRer sein, als die entgegengerichtete horizontale Komponente
der Druckkraft, um das Walzgut ohne dufRere Kraft durch die Walzen zu ziehen
[65]. Wahrend dem Walzen wird das Walzgut senkrecht zur Walzrichtung ge-
staucht und entlang der Walzrichtung gestreckt. Durch die Streckung erhéht
sich die Geschwindigkeit des Materials, erreicht am ,,neutralen Punkt* die Ge-
schwindigkeit der Walzen und besitzt eine Austrittgeschwindigkeit v,, mit
v; > v,,. Beim Erreichen des neutralen Punktes &ndert die Reibkraft dement-
sprechend die Richtung. Durch die resultierenden Druck- und Reibkréfte wéh-
rend des Walzens kommt es zur gleichzeitigen Stauchung und Scherverfor-
mungen des Materials, wobei die Reibkrafte mit Schmiermitteln beeinflusst
werden konnen.
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Werkstiick
neutraler Punkt
Walzzylinder

Abbildung 2.7:  Schematische Abbildung des Walzens zur Verringerung der Ausgangsdicke (to)
auf die Dicke t; mit Kennzeichnung der auf das Werkstiick wirkenden
Druckkréfte (Fp) und Reibungskréfte (Fr) vor dem neutralen Punkt (oben) und
hinter dem neutralen Punkt (unten).

Das Walzen wird so oft wiederholt, bis die Zieldicke erreicht ist. Beim Kalt-
walzen wird dabei mit kleinen Stichabnahmen (Reduktion pro Walzdurch-
gang) gearbeitet, um eine Rissbildung wahrend des Walzens zu vermeiden. Die
Dickenreduktion von einer Ausgangsdicke t, auf eine Dicke ¢, und die damit
einhergehende bleibende Verformung I&sst sich in dem fur das Walzen typi-
schen Umformgrad ¢ ausdriicken [66]:

tq

¢ =—In (—) (2.14)
to

Das Kaltwalzen ermdglicht im Vergleich zu den oben beschriebenen SPD-Ver-

fahren die Produktion technisch relevanter Mengen in kurzer Zeit. Allerdings

beschrankt sich die Kornfeinung in den UFG-Bereich auf die Stauchrichtung,

wie im nachsten Kapitel beschrieben.
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Geflgeentwicklung beim Kaltwalzen

Die inder Literatur bevorzugte Theorie zur Kornfeinung bei hochgradiger Um-
formung basiert auf der von Hughes und Hansen [67] beschriebenen Kornfrag-
mentierung durch Subkornbildung, wie sie auch aus weniger extremen Um-
formprozessen als den SPD-Verfahren bekannt ist. Die ultrafeinkdrnige
Struktur entsteht bei hohen plastischen Dehnungen durch Umwandlung dieser
Subkorngrenzen zu GroBwinkelkorngrenzen (> 15°Misorientierung) [5].

Wie von Hughes und Hansen beschrieben [67], beginnen sich die Subkorn-
grenzen bereits bei niedrigen Umformgraden zu bilden, um die durch Verset-
zungen gespeicherte Energie zu minimieren. Die wahrend der Umformung
zahlreich entstehenden Versetzungen formieren sich dazu in versetzungsreiche
Strukturen (siehe Abbildung 2.8(a)). Dabei wird zwischen zwei Arten von
Strukturen unterschieden: zufallige Versetzungsgrenzen (incidental disloca-
tion boundaries, IDBs) und geometrisch notwendige Grenzen (geometrically
necessary boundaries, GNBs). IDBs entstehen durch gegenseitige Blockierung
und Anhdufung von Versetzungen und fuhren nur zu kleinen Misorientierun-
gen, wahrend GNBs durch lokal unterschiedlich aktivierte Gleitsysteme oder
unterschiedliche Dehnungen entstehen und grol3e Misorientierungswinkel her-
vorrufen kénnen. Zu diesen GNBs gehdren auch die typischen Mikrobander
[67]. Mit einer Erhohung des Umformgrades sinkt der Abstand der im Material
befindlichen Korngrenzen und Subkorngrenzen und die Misorientierung der
benachbarten Bereiche steigt. Bei hohen Dehnungen, wie sie bei SPD Verfah-
ren auftreten, entstehen so aus den Subkorngrenzen GroRwinkelkorngrenzen
mit einem Abstand unter einem Mikrometer. Daneben beginnen sich die GNBs
bei einem unidirektionalen Prozess wie Kaltwalzen in Richtung des Material-
flusses auszurichten und bilden lamellare oder pfannkuchenartige Gefiige
(siehe Abbildung 2.8(b)) [68].

Wiéhrend dem Walzen kommt es aufRerdem auch zu einer Orientierungsande-
rung der Kdrner. Dies geschieht nicht zuféllig, sondern basiert auf dem Um-
stand, dass die Deformation auf bevorzugten Gleitsystemen mit giinstiger Ori-
entierung zur Richtung der wirkenden Spannungen ablauft [69]. Durch die
Rotation der Kornorientierungen bis in bevorzugte, stabile Konfigurationen
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bilden sich charakteristische Walztexturen. Raabe et al. [70] konnten durch Si-
mulationen zeigen, dass beim Kaltwalzen prismatisches Gleiten (,,pencile
glide) auf den Ebenen {110},{112} und {123} unter Beachtung des Taylor-
models (siehe Kapitel 2.1) und der Scherkréfte in der Walzebene die Tex-
turentwicklung bei krz Metallen am besten beschreibt.

lamellare Korngr{enzer)l
GNB
e
s S=—

=

vernetzende Grenzen

(b) {GNB und IDB)

GNBs

Abbildung 2.8: Kornfragmentierung nach dem Modell von Hughes und Hansen [67]. Die
Umformung fiihrt zu einer erhdhten Versetzungsdichte und Anordnung der
Versetzungen in energetisch glinstige Konfigurationen (a), was in der Bildung
von IDBs und GNBs resultiert. Bei erhdhten Dehnungen sinkt der Abstand der
Versetzungsgrenzen und die GNBs richten sich mit dem Materialfluss aus, so
dass sie ein lamellares oder pfannkuchenartiges Geflige bilden (b). [63]

Die charakteristischen Orientierungen lassen sich zu sogenannten ,,Fasern im
Eulerraum zusammenfassen. Beim Kaltwalzen von krz Metallen sind dies ins-
besondere die Orientierungen der o- und y-Faser. Die a-Faser umfasst dabei
die Korner, deren <110>-Richtung parallel zur Walzrichtung liegt, die y-Fa-
sern die Korner mit der <111>-Richtung parallel zur Walzebenennormalen. In
diesen Fasern gibt es einige bekannte Komponenten, welche abhéngig vom
Ausgangszustand und Umformgrad die Textur dominieren kdnnen. Beim Kalt-
walzen von krz Metallen ist dies insbesondere die {001}<110> Texturkompo-
nente (gedrehte Wiirfellage, ,rotated cube texture®). Aber auch die
{112}<110>, {111}<110> und {111}<112> Texturkomponenten werden beo-
bachtet [71,72].
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Kornfeinung von Wolfram in den UFG-Bereich

Ultrafeinkdrnige  kubisch-raumzentrierte ~ Werkstoffe, insbesondere
UFG-Wolfram, werden fiir den Einsatz als Filament in Glihbirnen bereits seit
ber einem Jahrhundert durch Drahtziehen hergestellt. Die UFG-Mikrostruk-
tur stellte dabei allerdings eher ein Nebenprodukt des Drahtziehens dar und
auch wenn die plastische Verformbarkeit dieser Dréhte bekannt war, konnten
sie aufgrund ihres geringen Durchmessers lediglich als Funktionswerkstoff
eingesetzt werden. Wahrend UFG-Wolfram auch mittels bottom-up Ansétzen,
wie Widerstandssintern bei sehr hohen Driicken (resistance sintering under
ultra-high pressure, RSUHP) [73] erzeugt werden kann, so erreichen diese Pro-
zesse aktuell noch keine ausreichende Kombination aus hoher Dichte und
UFG-Mikrostruktur.

Um eine UFG-Mikrostruktur auch in Halbzeugen wie Platten oder Stangen
herzustellen, werden seit einigen Jahren verschiedene SPD Verfahren erfolg-
reich erprobt. Bereits 2002 berichtete Alexandrov et al. [74] von der erfolgrei-
chen Kornfeinung von Wolfram mittels ECAP in den UFG-Bereich. Faleschini
et al. [75] prozessierten im Folgenden sowohl reines Wolfram wie auch Wolf-
ramlegierungen mittels HPT und erreichten KorngréfRen von rund 300 nm,
wahrend Mathaudhu et al. [76] erfolgreich eine UFG-Mikrostruktur mit rund
350 nm Korngrofe in Wolfram mittels ECAP herstellten. Ganeev et al. [77]
kombinierten ECAP mit HPT und filhrten eine umfassende Analyse der Mis-
orientierungswinkel der Korngrenzen nach der Kornfeinung durch. Sie er-
reichten mit ihrer Methode eine aus groftenteils GroBwinkelkorngrenzen be-
stehende Mikrostruktur mit einer KorngroRe wvon rund 700 nm und
Substrukturen mit einer Grof3e von circa 100 nm. Hao et al. [78] untersuchten,
wie sich unterschiedliche Umformtemperaturen (< 1000 °C) beim ECAP-Ver-
fahren auf die Mikrostruktur von Wolfram auswirkt. So zeigte bei 800 °C
extrudiertes Wolfram eine hdhere Zahl an Subkorngrenzen und eine héhere
Versetzungsdichte als bei 950 °C extrudiertes Wolfram. Wei et al. [79] wies
die Eignung einer Kombination aus ECAP und anschlieBendem Walzen bei
absteigender Temperatur nach und fiihrte auerdem das Konzept des Niedrig-
temperaturwalzens eines Sinterlings aus technisch reinem Wolfram ein, um
UFG-Wolframbleche herzustellen [6].
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2.2.2 Auswirkung der Kornfeinung auf das
Verformungsverhalten kubisch-raumzentrierter
Metalle

Eine der zu Beginn des Kapitels erwahnten Definitionen fiir UFG-Werkstoffe
betonte bereits, dass die Kornfeinung in den Sub-Mikrometerbereich zu inte-
ressanten korngréRenabhéngigen Eigenschaften filhren [56]. Im Folgenden
wird eine Ubersicht iber allgemeine Trends bei mechanischen Eigenschaften
von UFG-Materialien gegeben, wobei der Fokus auf den Eigenschaften von
kubisch-raumzentrierten UFG Metallen liegt. Dabei wird insbesondere auf die
Verdnderung der Eigenschaften von einkristallinem und grobkérnigem Wolf-
ram hin zu UFG-Wolfram eingegangen.

Mechanische Eigenschaften von UFG-Werkstoffen

Waéhrend die Kornfeinung als einziger klassischer Mechanismus der Festig-
keitssteigerung gilt, der sowohl die Festigkeit als auch die Zahigkeit erhéhen
kann [50], fuhrt eine Kornfeinung durch Kaltverformung aufgrund erhéhter
Defektdichte im Material fur gewdhnlich zu einer abnehmenden Bruchdeh-
nung. Daher erhielten UFG-Materialien eine hohe Aufmerksamkeit, nachdem
Valiev et al. [51] 2002 fir verschiedene Werkstoffe wie UFG-Kupfer und
UFG-Titan von einer Kombination aus hoher Festigkeit und hoher Bruchdeh-
nung berichtete. Einige der dokumentierten extrem hohen Bruchdehnungen
wurden allerdings inzwischen auf die prozessbedingt kleinen Probengeomet-
rien zuriickgefiihrt, die bei den Experimenten zum Einsatz kamen [80,81].

Die daraufhin intensivierte Forschung dokumentierte seitdem trotzdem viele
interessante Eigenschaften fir Werkstoffe mit einer ultrafeinkdrnigen Mikro-
struktur. So wurden neben Festigkeit und Duktilitdt in Form der Bruchdeh-
nung, aufgrund der atomaren Verschiebung nahe der Korngrenzen und den
einhergehenden Veranderungen in der Dynamik der Gitterschwingungen, auch
bereits Anderungen weiterer mechanischer Eigenschaften wie dem Elastizi-
tatsmodul, physikalischer Eigenschaften wie der Diffusion und Debye-Tempe-
ratur und magnetischer Eigenschaften wie der Curie-Temperatur beobachtet
[82].
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Bezliglich der Verformbarkeit zeigen viele UFG-Werkstoffe haufig eine Ein-
schnlrung bereits kurz nach Erreichen der Streckgrenze, lassen sich dann aber
meist noch erheblich weiter verformen [83]. Dies fiihrt aber trotz der stark aus-
gepragten plastischen Verformung im Bereich der Einschniirung zu einer nur
geringen Gleichmalidehnung, sodass diese Art der Duktilitat daher kaum tech-
nologisch nutzbar ist. Eine mdgliche Erklarung fiir dieses geringe Verfesti-
gungsvermdgen vieler UFG-Materialien mit hohem Anteil an GroBwinkel-
korngrenzen ist eine fehlende Versetzungsmultiplikation im Korninneren.
Stattdessen stellt sich wéhrend der Verformung ein Gleichgewicht zwischen
der Versetzungsbildung und dem Aufstau, beziehungsweise der Annihilation
von Versetzungen an den Korngrenzen ein [84]. Ein Erholungsgliihen nach
dem SPD-Verfahren kann zwar die GleichmalRdehnung erh6hen, fihrt aller-
dings meist auch zu einer geringeren Festigkeit [85].

Bezuglich der Ermidungseigenschaften bei gleicher Spannungsamplitude
zeichnen sich UFG-Werkstoffe im Vergleich zu ihren grobkdrnigen Formen
durch eine verbesserte Lebensdauer aus. Dies wurde experimentell sowohl fiir
die Ermidung bei niedriger Lastspielzahl (low cycle fatigue, LCF), als in ge-
wissen Fallen auch fir die Ermiidung bei hoher Lastspielzahl (high cycle fati-
gue, HCF) bei kfz [86] und krz Materialien [87,88] nachgewiesen. Dabei wer-
den die verbesserten Eigenschaften auf den hohen Anteil an
GroBwinkelkorngrenzen und die hohe monotone Festigkeit zuriickgefiihrt
[86]. Es wurde allerdings fur UFG-Werkstoffe auch eine erhdhte Kerbemp-
findlichkeit nachgewiesen [87].

Desweiteren andert sich mit der Kornfeinung in den UFG-Bereich die Dehn-
raten- und Temperatursensitivitat der FlieRspannung (siehe Kapitel 2.1.3) so-
wohl fir kubisch-flachenzentrierte als auch fiir kubisch-raumzentrierte Werk-
stoffe. Bei niedrigen homologen Temperaturen besitzen grobkdrnige krz
Metalle ein hohe, kfz Metalle hingegen eine niedrige Dehnraten- und Tempe-
ratursensitivitat [89]. Durch die Kornfeinung in den UFG-Bereich erhéht sich
bei kfz-Metallen die Dehnratensensitivitat, wahrend sie fur krz-Metalle deut-
lich abnimmt, wie bei Wei et al. Ubersichtlich dargestellt [89]. Dies wurde be-
reits fur viele krz Metalle wie Niob [90], Eisen, Tantal, Vanadium und Wolf-
ram [41] (siehe Abbildung 2.9) bis in einen Korngrenzenbereich von
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100 nm - 1 um experimentell bestatigt. Maier-Kiener et al. [91] zeigten die
deutliche Abnahme der Dehnratensensitivitat auch fur UFG-Chrom (Cr) und
erkléren dies mit der stark erhdhten FlieBspannung in UFG-Metallen. Der Me-
chanismus der Nukleation von Kinkenpaaren (siehe Abbildung 2.3) bleibt laut
der Autoren dabei erhalten. Des Weiteren wiesen die Autoren bei UFG-Cr fir
hohe homologe Temperaturen einen Anstieg der Dehnratensensitivitat nach,
was sie auf Wechselwirkungsmechanismen zwischen Versetzungen und der
hohen Zahl an Korngrenzen zurtickfiihren [91]. AuBerdem werden mdgliche
Beitrdge von Stufenversetzungen zur plastischen Verformungen in Betracht
gezogen, welche fur krz Metalle bei niedrigen Umformtemperaturen in ande-
ren Arbeiten nachgewiesen wurden [92].

Dehnratensensitivitat m

Abbildung 2.9:
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Dehnratensensitivitit m in Abhéngigkeit der Korngréfle von kubisch-
raumzentrierten Metallen bei Raumtemperatur [41]. Der UFG-Bereich
(100 nm - 1 pm) st markiert. Die Ergebnisse stammen aus verschiedenen
Arbeitsgruppen und beinhalten Unterschiede beziiglich Herstellungsverfahren,
Priifmethodik und Mikrostrukturcharakterisitika wie der Versetzungsdichte. Die
durchgezogene Linie beruht auf einem von Jia et al. [93] postulierten
konstitutiven Modell fur krz Metall.
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Mechanische Eigenschaften von UFG-Wolfram

Da die vorliegende Arbeit sich insbesondere mit den Eigenschaften und plas-
tischen Verformungsmechanismen in ultrafeinkérnigem Wolfram beschaftigt,
wird im Folgenden eine Ubersicht tiber die bisherigen Erkenntnisse zu mecha-
nischen Eigenschaften dieses Werkstoffes gegeben. Die Eigenschaften und
Verformungsmechanismen von einkristallinen krz Metallen wurden in der
Vergangenheit gut dokumentiert, insbesondere auch fir Wolfram, welches
lange als Modellmaterial fur die Untersuchung von krz Metallen diente
[94,95]. Die Eigenschaften von polykristallinen krz Metallen und insbesondere
ultrafeinkdrnigen krz Metallen, bei welchen die Mikrostruktur mit Korngren-
zen, Substrukturen und Textur zu mehr Komplexitat fuhrt, ist verglichen mit
ultrafeinkérnigen kfz Metallen wenig erforscht, da eine praktische Anwendung
als Konstruktionswerkstoff lange nicht in Frage kam [9].

Untersuchungen wéhrend der letzten zehn Jahre haben allerdings drei Para-
doxa fir UFG-Wolfram gezeigt, welche diesen Werkstoff fur den Einsatz als
Konstruktionswerkstoff interessant macht. So fiihrt die starke Umformung
trotz der Erhéhung der FlieRspannung zu:

(1) Erhéhung der Risszahigkeit (z.B. 120 MPa(m*?) im L-T und T-L
Risssystem bei Raumtemperatur (siehe Abbildung 2.10(a)) [96,97]

(2) Reduktion der Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur (brittle to ductile
transition temperature, BDTT) (siehe Abbildung 2.10(b)) [98,99]

(3) Erhéhung der Duktilitat in Form der Bruchdehnung bei niedrigen ho-
mologen Temperaturen (siehe Abbildung 2.10(c)) [6]

Abbildung 2.10(a) zeigt allerdings auch, dass eine UFG-Mikrostruktur mit
stark anisotroper Kornform fiir unterschiedliche Risssysteme sehr unterschied-
liche Rissz&higkeiten aufweisen. Wahrend dies bei einer mdglichen techni-
schen Anwendung beachtet werden muss, zeigen die in Abbildung 2.10 darge-
stellten Ergebnisse das Potential der Kornfeinung mittels SPD fur
kubisch-raumzentrierte Metalle.
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Die in Abbildung 2.10(c) dargestellte Erhéhung der Bruchdehnung wurde von
Wei et al. auch in Druckversuchen nachgewiesen und auf zwei Effekte zuriick-
gefuhrt [79,100]: (1) Verunreinigungen, welche in Wolfram zu einer erhebli-
chen Schwéchung der Korngrenzen fiihren kdnnen, werden durch die stark er-
héhte Anzahl an Korngrenzen in einer UFG-Mikrostruktur auf diesen feiner
verteilt. (2) AuBerdem vermuteten die Autoren, dass es durch die SPD Umfor-
mung auch zu einer erhéhten Anzahl an Stufenversetzungen kommt, welche
sich deutlich einfacher im krz Gitter bewegen kdnnen. Solche Stufenverset-
zungen wurden beispielsweise von Hao et al. [78] in UFG-Wolfram nachge-

wiesen.
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Abbildung 2.10: Drei Paradoxa bei UFG-Wolfram. Trotz einer Erhdhung der FlieRspannung
durch SPD-Umformung kommt es zu: (a) Erhdhung der Risszahigkeit im L-T
und T-L System bei Raumtemperatur [96,97], (b) Reduktion der Spréd-Duktil-
Ubergangstemperatur (BDTT) um mehr als 500 °C [98,99], (c) Erhdhung der
Bruchdehnung in Zugversuchen bei Raumtemperatur durch Verdnderung der
Walztemperatur [6].
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Die Zugversuche in Abbildung 2.10(c) zeigen aber nicht nur eine simultane
Erhdhung von Festigkeit und Duktilitét in Form der Bruchdehnung, sondern
auch eine sehr geringe Verfestigung wéhrend der plastischen Verformung.
Dies wird von den Autoren als ,,verbliiffend* beschrieben [6], da es trotz der
fehlenden Verfestigung scheinbar nicht direkt zu plastischer Instabilitat wie
bei anderen UFG-Werkstoffen kommt (siehe S.30, Mechanische Eigenschaf-
ten von UFG-Werkstoffen). Bruchuntersuchungen an Zugproben zeigen au-
Rerdem, dass es wahrend dem Bruch zu einer Delamination in der Walzebene
entlang der lamellaren Mikrostruktur kommt. Dabei werden die einzelnen La-
mellen zur Bruchflache hin dinner, was einen starken Hinweis auf plastische
Verformung innerhalb der Lamellen vor dem Bruch darstellt. [6]

Wei et al. fiihrten auBerdem an UFG-Wolfram sowohl quasistatische, uniaxiale
Druckversuche durch, als auch dynamische Druckversuche mittels Kolsky-Bar
Aufbau [79]. Diese Versuche zeigen, dass ein Kaltwalzen nach der ECAP-Um-
formung bei allen getesteten Dehnraten zu einer Erhdhung der Festigkeit fuhrt
(siehe Abbildung 2.11). Die Gesamtdehnung hingegen scheint durch das Kalt-
walzen bei quasistatischen Dehnraten zu kleineren Werten zu tendieren, bei
dynamischen Dehnraten hingegen zu hdheren Werten. Diese erhdhte Gesamt-
dehnung bei hohen Dehnraten, in Kombination mit dem signifikanten Abfall
der Spannung nach dem Erreichen des Spannungsmaximums, fiihren die Au-
toren auf die Bildung von Scherbandern zurlick und konnten dies auch mikro-
skopisch bestéatigen [79].

35



2 Theorie der Kristallplastizitt und Stand der Technik

3000 T T T T

2500 - -
g
s 2000 [
o
| =
2 _
£ 1500 \\
©
Q.
[2]
(] |
£ 1000 [jj ——ECAP, 5x10°s™ h
(1]
= I' ------- ECAP, 1d’s™ ——

500 = —ECAP,4000s' == UFGW,4000s" -

==== ECAP, 8000 s
0 | 1 | 1 1

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7
Wahre Dehnung

Abbildung 2.11: Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven —quasistatischer und  dynamischer
Kompressionsversuche an ultrafeinkérnigen Wolframproben, hergestellt mittels
ECAP oder ECAP + Kaltwalzen (,,UFG W*). [79]

Bei der Herstellung von UFG-Werkstoffen wird die Mikrostrukturentwicklung
héaufig mittels einer Hartepriufung abgeschéatzt, da die Harte direkt mit der Fes-
tigkeit verknUpft ist und somit ebenfalls durch die Kornfeinung ansteigt. Ab-
bildung 2.12 vergleicht bekannte Hartewerte von einkristallinem Wolfram
[95,101], rekristallisiertem Wolfram [76,98], grobkdrnigem Wolfram herge-
stellt durch Warmumformung [77,102-104] und mittels SPD-Verfahren kalt
umgeformtem Wolfram. Bei den SPD-Prozessen wird unterschieden zwischen
UFG-Wolfram hergestellt durch ECAP [76,77,101,102] und Kaltwalzen [6],
sowie Wolfram mit nanokristalliner Mikrostruktur hergestellt mittels HPT
[77,105]. Da die Harte in der vorliegenden Arbeit mittels (Mikro-)Vickers Har-
tepriifung bestimmt wurde, sind die Hértewerte aus den verschiedenen Litera-
turquellen jeweils zu Vickershérten (HV) umgerechnet worden. UFG-Wolf-
ram weist Hartewerte im Bereich 580 HV (ECAP) bis rund 680 - 715 HV
(ECAP/Kaltwalzen) auf und zeigt damit sowohl signifikant hohere Werte als
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einkristallines und rekristallisiertes Wolfram (390 - 410 HV) als auch einen
deutlichen Unterschied zu der durchschnittlichen Harte von grobkérnigem
Wolfram mit Korngrdéen im Bereich weniger Mikrometer (500 HV) [102].

Harte [HV]

Abbildung 2.12:
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Literaturwerte fir Harten von Wolfram, hergestellt mittels verschiedener
Umformverfahren und entsprechend unterschiedlicher  Mikrostruktur:
einkristallin ~ [95,101], grobkérnig [76,77,98,102-104], ultrafeinkdrnig
[6,76,77,101,102] und nanokristallin [77,105]. Die Hartewerte wurden dabei
mittels Vickers-Priifung mit unterschiedlichen Priiflasten (symbolisiert durch
Raute) und Nanoindentation (Quadrat) bestimmt.

Daneben konnte der fiir krz UFG-Metalle oben beschriebene Trend einer Re-
duktion der Dehnratensensitivitdt m mit zunehmendem Umfromgrad (siehe

Abbildung 2.

9) auch fir UFG-Wolfram bestétigt werden. Im Vergleich zur

Dehnratensensitivitat von 0,04 - 0,15 [106] bei grobkérnigem, rekristallisier-

ten Wolfram

, bestimmten Wei et al. in verschiedenen Studien fir UFG-Wolf-

ram eine reduzierte Dehnratensensitivitdit im Bereich 0,015 bis 0,025
[6,79,100,101,107]. Die UFG-Gefiige wurde dabei mittels Kaltwalzen und ei-
ner Kombination aus ECAP und Kaltwalzen hergestellt. Maier et al. [101]
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konnten diese Ergebnisse an ultrafeinkérnigem ECAP Wolfram mittels Nano-
indentierungs-Dehnratenwechselversuchen bestétigen. Alle Werte, inklusive
der zur Ermittlung bestimmten Prifverfahren, sind in Tabelle 2.1 zusammen-
gefasst.

Tabelle 2.1: Dehnratensensitivitit (m) von Wolfram Einkristall, rekristallisiertem und
grobkdrnigen Wolfram, sowie UFG-Wolfram, inklusive der genutzten Priifverfahren
und Priiftemperaturen.

Material m Prifverfahren Quellen
Referenzen 0,030 -0,150
Einkristall 0,030 - 0,034 Nanoindentierung-SRJ, RT [101,108]
Einkristall 0,043 -0,060  Nanoindentierung, RT [108]
Rekristallisiert 0,042 - 0,150 Zugversuch, 250 °C [106]
Grobkdrnig 0,031 Druckversuch, RT [79]
UFG 0,015 - 0,025
UFG (ECAP) 0,020 Nanoindentierung-SRJ, RT ~ [101]
UFG (ECAP,gewalzt) 0,023 — 0,026 Druckversuch, RT [79]
UFG (gewalzt) 0,015 - 0,022 Zugversuch SRJ, RT [6]
UFG (gewalzt) 0,025 Druckversuch, RT [107]

38



3  Arbeitsmethodik

Das Arbeitsprogramm umfasst die methodische Analyse eines exklusiven Sets
an kaltgewalzten Wolframblechen von dessen Herstellung lber die Mikro-
strukturuntersuchung bis zur mechanischen Prifung der Bleche in einen Tem-
peraturbereich von 20 °C- 800 °C. Die Methoden der Mikrostrukturanalyse
werden dabei kritisch bezuglich ihres Potenzials zur Bestimmung verschiede-
ner Mikrostrukturparameter diskutiert. Dabei liegt der Fokus auf den werk-
stoffwissenschaftlichen Fragestellungen, aber auch auf der Erprobung des
HR-EBSD Verfahrens an UFG Werkstoffen sowie der Entwicklung einer Pré-
parationsmethode fir TEM-Proben aus diinnen Blechen. Die Beschreibung der
mechanischen Priufverfahren umfasst die Versuchsaufbauten und die Ver-
suchsparameter sowie das Design eines flr die Erprobung von Blechen opti-
mierten Halters. AuBerdem wird im Besonderen auf die Entwicklung einer
Fit-Funktion fur unterschiedliche Zugkurven und die Methodenentwicklung
zur prazisen Durchfihrung von Dehnratenwechselversuchen eingegangen.

3.1 Materialherstellung

Das gesamte in dieser Promotion verwendete Probenmaterial stammt von der
Firma Plansee SE aus Reutte, Osterreich und wurde aus technisch reinem
Wolfram hergestellt (Reinheitsgrad > 99,97 Gew.-% Wolfram). Plansee SE
vertreibt bereits serienmafig 100 pm Wolframbleche mit ultrafeinkérnigem
Gefiige. Um die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften und Deforma-
tionsmechanismen in Abhéngigkeit der KorngréRe zu untersuchen, wurde fiir
diese Promotion ein besonderer Satz von finf Wolframblechen mit unter-
schiedlicher Dicke durch Kaltwalzen hergestellt. Die Bleche wurden aus einem
einzigen Sinterling gewalzt, was eine gleichbleibende chemische Zusammen-
setzung der Proben verspricht. Dieses exklusive Material ermdglicht die me-
chanischen Eigenschaften auf Grundlage der Mikrostruktur zu diskutieren,
ohne einen Einfluss der chemischen Zusammensetzung befiirchten zu missen.
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3.1.1 Kaltwalzen

Als Ausgangsmaterial fiir das Walzen dient eine pulvermetallurgisch herge-
stellte Sinterplatte aus Wolfram mit einer Dichte von rund 94 % und globuliti-
schen Kdérnern von durchschnittlich 18 um Durchmesser [109]. Das Walzen
des Sinterlings geschieht in drei Abschnitten. Vor dem eigentlichen Kaltwal-
zen wird der Sinterling zuerst durch Warmwalzen in mehreren Schritten auf
eine Dicke von 5,5 mm gewalzt. Dieses vorgeschaltete Walzen oberhalb der
Rekristallisationstemperatur ist nétig, da das Material ansonsten nicht ausrei-
chend kaltverformbar ist und es zu hohen Prozesskréften und der Gefahr des
Bruchs wahrend dem Walzen kommt. Dazu wird die Sinterplatte sowohl vor
dem Walzen, als auch gelegentlich zwischen den Walzschritten in einem Was-
serstoffofen bei Temperaturen oberhalb der Rekristallisationstemperatur von
Wolfram gegliiht.

Das sukzessive Kaltwalzen (siehe Kapitel 2.2.1) funktioniert in Prinzip wie das
Warmwalzen, allerdings wird die Wolframplatte lediglich auf Temperaturen
unter 1000 °C erhitzt. Der Begriff Kaltwalzen bezieht sich dabei auf das Wal-
zen des Wolframs deutlich unterhalb der Rekristallisationstemperatur, auch
wenn die verwendeten Temperaturen flir viele andere Werkstoffe noch hohe
homologe Temperaturen darstellen. Das Walzen unterhalb der Rekristallisati-
onstemperatur verspricht eine sukzessive Kornfeinung. Die hier verwendeten
Walztemperaturen liegen im Bereich der Umformtemperaturen, wie sie von
anderen Forschungsgruppen zur Herstellung von UFG-Wolfram verwendet
werden [76,77,79].

Die zuvor warmgewalzte Platte wird in mehreren Schritten bis auf eine Dicke
von 200 um gewalzt, wobei jeweils bei 1000 um, 500 um, 300 pum und
200 pm ein Teil fir spétere Untersuchungen zuriickgehalten wird. Der letzte
Schritt, das Walzen auf 100 um Dicke, wurde bei Walztemperaturen unter
300 °C realisiert. Ein Ziel dieser Arbeit besteht in der Korrelation des Defor-
mationsgrades mit den mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften.
Daher gilt es zu betonen, dass bei der Diskussion der Eigenschaftsénderungen
zwischen den 200 um und 100 um Blechen die Anderung der Walztemperatur
als weiterer Parameter beachtet werden muss.
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3.1 Materialherstellung

Das Ergebnis der Walzserie sind flinf Bleche unterschiedlich starker Umfor-
mung und entsprechend abnehmender Blechdicke. Das Walzen unterhalb der
Rekristallisationstemperatur soll dabei in einer Entwicklung der Mikrostruktur
bis in den UFG-Bereich resultieren. Die Dickenreduktion und die damit ein-
hergehende bleibende Verformung l&sst sich in dem flrs Walzen typischen
Umformgrad ¢ nach Gleichung (2.14) berechnen. Als Ausgangsblechdicke t,
dienen hier die 5,5 mm nach dem Warmwalzen, da erst ab dieser Dicke die
Platte kontinuierlich unterhalb der Rekristallisationstemperatur gewalzt
wurde. Tabelle 3.1 fasst die verschiedenen Walzschritte und die tatséchlich er-
reichten Blechdicken zusammen. Zur besseren Ubersicht werden fiir diese Ar-
beit die Bezeichnungen W1000 bis W100 fir die Bleche mit der Zieldicke
1000 pm bis 100 um verwendet.

Tabelle 3.1: Ubersicht tiber Dicken, Umformgrade und Walztemperaturen der in dieser Arbeit
verwendeten Serie an kaltgewalzten Blechen (W1000 — W100), sowie des
Ausgangsmaterials (warmgewalzte Platte aus einem einzigen Sinterling).

Nomenklatur Dicke [um] Umformgrad ¢ = Walztemperatur
Sinterling / / /
warmgewalzte Platte 5500 / T > 1250°C
W1000 960 1,75
W500 459 2,48

T < 1000°C
W300 311 2,87
w200 200 3,31
W100 100 4,01 T <300°C
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Zusatzlich zu der Serie an kaltgewalzten Blechen, wurden als Referenzmateri-
alien fir die mechanischen Priifverfahren warmgewalztes Wolfram (hot rolled,
W-hr), rekristallisiertes Wolfram (W-rx) und gesintertes Wolfram (W-si) un-
tersucht. Bei diesen Proben handelt es sich ebenfalls um technisch reines Wolf-
ram, allerdings wurden diese bei Plansee SE in einer anderen Charge herge-
stellt als die oben beschriebenen Proben. Die wichtigsten Kennwerte sind in
Tabelle 3.2 zusammengefasst.

Tabelle 3.2: Kennwerte der Referenzproben W-si [103], W-hr [103] und W-rx [98] fur die
mechanische Prifung.

Nomenklatur Herstellung  Probendicke Korngrofiie Hérte

[pm] [um] [HV 0,1]
W-si Sintern 1000 10.7 370
W-hr Warmwalzen 500 3.45 520
W-rx Glihen* 1000 130 411

*Gluhung (1h/2000 °C) einer der 1 mm dicken, kaltgewalzten Wolframplatten

3.1.2 Warmebehandlung

Bei hochgradig kaltverformten Werkstoffen mit feiner Kornstruktur und hoher
Versetzungsdichte sind die treibenden Kréfte fur Erholung und Rekristallisa-
tion um ein Vielfaches héher als bei konventionell verformten Materialien. So-
mit fuhrt die Kornfeinung zu einer Reduzierung der thermischen Stabilitét, da
durch die zahlreichen Grenzflachen (Korngrenzen) und weiteren Gitterdefekte
eine hohe Verformungsenergie in den Werkstoff eingebracht wird und so das
thermodynamische Gleichgewicht der Mikrostruktur gestort ist [110,111]. Da
in dieser Arbeit die mechanischen Eigenschaften auch bei hohen homologen
Temperaturen erprobt werden, wird eine gesonderte Untersuchung wéarmebe-
handelter Bleche durchgefiihrt. So soll geklart werden, ob Anomalien im me-
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chanischen Verhalten auf Anderungen der Mikrostruktur oder der Deformati-
onsmechanismen zuriickgefiihrt werden kénnen. Fir die Gluhreihen zur Un-
tersuchung der thermischen Stabilitat des ultrafeinkérnigen Wolframs wurden
ausschlieBlich die oben beschriebenen 100 pm Wolfram Bleche verwendet.
Die Gliihungen wurden an verschiedenen Ofen durchgefiihrt und decken den
Temperaturbereich von 600 °C bis 2000 °C ab. Alle Gluhungen fanden im Va-
kuum statt, um eine Oxidation des Wolframs zu vermeiden.

Die isochronen Glihungen fir eine Stunde im Temperaturbereich
600 °C — 1100 °C fanden in einem Rohrofen statt. Die in einem evakuierten
Glasrohr befindliche Probe wurde erst nach dem Vorheizen des Ofens auf die
Zieltemperatur in diesen eingefiihrt, um schnellere Aufheizraten zu gewéhr-
leisten. Ein Thermoelement an der Probe erlaubte die Aufzeichnung und Uber-
prifung der Temperatur wahrend der gesamten Glihung. Die Warmebehand-
lungen bei 1200 °C — 1300 °C fanden in einem Maytech Hochtemperatur-
Vakuumofen statt, der in eine Zwick Z100 Universalprifmaschine integriert
ist. Um hohere Temperaturen im Bereich 1400 °C — 2000 °C zu erreichen,
wurden die Proben von der Firma Plansee SE in einem Wasserstoffofen ge-
gliint. Die fiir die verschiedenen Temperaturbereiche genutzten Ofen sind zu-
sammen mit den gemessenen Aufheiz- und Abkuhlraten in Tabelle 3.3 zusam-
mengefasst.

Tabelle 3.3: Ubersicht tiber die fiir verschiedenen Gliintemperaturen verwendeten Ofen, inklusive
der mittleren Aufheizraten und Abkihlraten.

Temperatur Ofen mittl. Aufheizrate mittl. Abkihlrate
[°C] [°C/Min] [°C/Min]
600 — 1100 Rohrofen 16,6 13,5
1200 — 1300 MAYTEC 24,1 9,1
1400 — 2000  Wasserstoffofen 80 80

43



3 Arbeitsmethodik

3.1.3 Chemische Analyse

Die chemische Analyse dient zur Uberpriifung der Zusammensetzung der ver-
schiedenen kaltgewalzten Bleche, um mdgliche Veranderungen durch den
Umformprozess zu detektieren und um zu gewahrleisten, dass alle Bleche den
Anforderungen an technisch reines Wolfram (> 99,97 Gew.-% Wolfram) ge-
nligen. Dabei wird sowohl auf Elemente getestet, die dafiir bekannt sind an
Korngrenzen zu segregieren (P, S, C, O, N), als auch auf Elemente, welche
maglicherweise durch das Rohmaterial oder den Verarbeitungsprozess als
Verunreinigungen in das Plattenmaterial gelangt sein kdnnten (Fe, Cr, Mo, Si,
Mn und V).

Als Benchmark fur die funf kaltgewalzten Bleche werden dazu das 1000 pm
Blech sowie das 100 pm Blech auf ihre chemische Zusammensetzung unter-
sucht. Wéhrend die Proben aus den 100 pm Blechen mittels Schlagschere her-
ausgetrennt werden konnten, wurden die Proben aus dem 1000 pum Blech mit-
tels Funkenerosion unter Nutzung eines CuZn-Drahtes entnommen.

Die quantitative Analyse der einzelnen Elementkonzentrationen erfolgte Uber
eine Dreifachbestimmung. Der Kohlenstoff- und Schwefelanteil wurde mit
Hilfe eines CS-Analysators gemessen. In diesem werden Proben mit bekann-
tem Gewicht unter einem Sauerstoffstrom verbrannt und die Konzentration der
sich bildenden Kohlenstoff- und Schwefeloxide mittels Infrarotabsorption be-
stimmt. Aus dieser Messung lasst sich auf die Massenanteile der beiden Ele-
mente in der Probe zuriickrechnen. Die Bestimmung der Anteile von Sauer-
stoff und Stickstoff erfolgte mittels Trégergas-HeilRextraktion. Dazu werden
die Proben in einem Graphittiegel unter einem Heliumgasstrom aufgeschmol-
zen, wodurch die Sauerstoffverbindungen als Kohlenmonoxid (CO) entwei-
chen und die Stickstoffverbindungen elementare Stickstoffmolekiile bilden.
CO und damit Sauerstoff kann nach erneuter Oxidation zu CO; uber Infraro-
tabsorption vermessen werden und ein Warmeleitfahigkeitsdetektor erlaubt die
Konzentrationsbestimmung von Stickstoff. VVon allen weiteren Elementen
wurden die Konzentrationen mit Hilfe der optischen Emissionsspektrometrie
mit induktiv gekoppeltem Argonplasma (inductively coupled plasma optical
emission spectrometry, ICP-OES) gemessen. Dazu wurden die Proben mit
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Séaure im Ultraschallbad aufgeschlossen und fein zerstaubt in ein Plasma ein-
gebracht. Durch die starke thermische Anregung emittiert jedes Element ein
charakteristisches Strahlungsspektrum und die Konzentration der einzelnen
Elemente l&sst sich Uber die Emissionsintensitat bestimmen. [112]

Zusatzlich wurde komplementér mittels einer Augerelektronenspektroskopie
(AES) die Zusammensetzung der Probe oberflachensensitiv bestimmt. Dies er-
laubt bei Unterschieden in der chemischen Zusammensetzung der Proben den
Einfluss der Kontamination der Oberflache durch den Umformprozess zu dis-
kutieren. Bei der AES werden die niederenergetischen Augerelektronen ana-
lysiert, die durch Wechselwirkung mit charakteristischer Rontgenstrahlung aus
dem Ubergang eines Elektrons auf ein energetisch giinstigeres Niveau emittiert
werden kdnnen. Aufgrund ihrer niedrigen Energie kénnen lediglich die Auger-
elektronen aus den oberen rund zehn Atomlagen die Probe verlassen, was die
hervorragende Oberflachensensitivitidt der AES ermdglicht. Fir eine genaue
Beschreibung der Methode sei auf die Literatur verwiesen (z.B. Prutton [113]).

Das fir diese Arbeit verwendete Gerét ist eine ,,Physical Electronics 680 Xi
Auger Nanoprobe® mit einer Tiefenauflésung von 0,5 - 5 nm und einer ele-
mentabhéngigen Auflésungsgrenze von 0,5 - 5 At.-%. Es erlaubt auf3erdem,
durch den wiederholten Wechsel zwischen Sputtern mit Argonionen und
AES-Analyse, die Erstellung eines Tiefenprofils der Elementkonzentrationen
bis zu einer Tiefe von 1000 nm. [114]
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3.2 Methoden der Mikrostrukturanalyse:
Moglichkeiten und Grenzen

Die verbesserten Eigenschaften von UFG-Werkstoffen beruhen auf deren Mik-
rostruktur, also den wahrend der Kornfeinung eingebrachten Defekten wie
Korngrenzen und Versetzungen. Eine detaillierte Analyse der Mikrostruktur
ist daher wichtig, um die Ursachen der Eigenschaftsanderungen aufzultsen.
Dazu stehen verschiedene analytische Verfahren zur Verfligung, welche die
unterschiedliche Wechselwirkung einer Sonde zwischen Matrix des Materials
und den Fehlern in dieser Matrix ausnutzen, um die Defektstruktur abzubilden
oder quantitativ zu erfassen. Dabei dienen Verfahren mit groem Wechselwir-
kungsvolumen der statistischen Auswertung der Defektdichte, wéahrend Ver-
fahren mit kleinem Wechselwirkungsvolumen eine hohe o6rtliche Auflésung
bieten und es erlauben, die Anordnung der Defektstrukturen abzubilden.

Fur die Analyse der Mikrostruktur im UFG Korngréenbereich
(100 nm - 1 pum) bieten sich insbesondere drei Methoden an: Réntgendiffrak-
tometrie (X-ray diffraction, XRD), Elektronenriickstreubeugung im Raster-
elektronenmikroskop (Electron backscatter diffraction, EBSD) und Transmis-
sionselektronenmikroskopie (Transmission electron microscopy, TEM). Die
Kombination dieser Methoden verspricht eine Analyse der Defektstruktur tiber
mehrere Groenordnungen, um so ein méglichst lbersichtliches Bild der Mik-
rostruktur zu erstellen.

Die grundlegenden Funktionsprinzipien der einzelnen Methoden sind in der
Fachliteratur ausfuhrlich beschrieben. Im Folgenden werden die zur Interpre-
tation der detektierten Signale wichtigen Wechselwirkungen zwischen Sonde
und Material/Defekt umrissen und die Mdéglichkeiten und Grenzen der einzel-
nen Methoden fir die in dieser Arbeit wichtigen Aspekte der Anwendungen
diskutiert. Daneben umfasst das Kapitel die verwendeten Gerate und Ver-
suchsparameter sowie die Praparationsmethoden fiir die Herstellung der jewei-
ligen Proben.
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3.2.1 Basisanalyse von Gefiige und Versetzungsdichte

Zur Bestimmung der globalen Versetzungsdichte und charakteristischer Mik-
rostrukturmerkmale stehen als etablierte Methoden in den Werkstoffwissen-
schaften die Rontgendiffraktometrie (XRD) sowie die Rasterelektronenmikro-
skopie in Kombination mit Elektronenriickstreubeugung (REM-EBSD) zur
Verfiigung.

Réntgendiffaktometrie (XRD)

Bei der Rontgendiffraktometrie werden mithilfe hochenergetischer Photonen
(Rontgenstrahlen) Informationen ber Phasen, Netzebenenabstande und Kris-
tallorientierungen gewonnen. Eine eingehende Analyse der Daten erlaubt es
aulRerdem mikrostrukturelle GroRen wie KorngroRe und Versetzungsdichte ab-
zuschatzen. Die Wahl geeigneter charakteristischer Rontgenstrahlen mit einer
Wellenlange im Bereich des Netzebenenabstandes fuhrt durch deren Wel-
lencharakter zur elastischen und kohérenten Streuung (Beugung) am Kristall-
gitter.

Bei der kohérenten Streuung von Réntgenstrahlen, die unter dem Winkel 6 auf
eine Netzebenenschar mit Netzebenenabstand d treffen, kommt es zur Interfe-
renz der gebeugten Wellen. Entspricht dabei die Weglangendifferenz
(2dsin(0)) einem Vielfachen (n) der Wellenldnge A, wird eine konstruktive
Interferenz erreicht. Dieser Zusammenhang ist in der Bragg-Gleichung be-
schrieben [34]:

nA = 2dsin(60) (3.1)

Dass konstruktive Interferenz an einer Netzebenenschar nur unter definierten
Winkeln auftritt, wird bei der Rontgendiffraktometrie durch eine geschickte
Anordnung von Quelle und Detektor ausgenutzt. Die XRD-Messungen in die-
ser Arbeit wurden an einem Seifert MZ IV Goniometer mit 6-20 Geometrie
nach Bragg-Brentano durchgefiihrt, welches die Haufigkeit der detektierten
Rontgenstrahlen in Abhdngigkeit von 26 darstellt (siehe Abbildung 3.1). Bei
bekannter Wellenlénge I&sst sich mit dem Winkel 28 Gleichung (3.1) nach
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3 Arbeitsmethodik

dem Netzebenabstand d 16sen. Mithilfe der Kristallstruktur und des Atomab-
standes der in der Probe auftretenden Phasen, lassen sich die Peaks im Diffrak-
togramm einer bestimmten Kristallorientierung zuordnen. Aus den Peakhthen
des Diffraktogramms kdnnen dabei auch die Phasenanteile und die Textur ab-
geschétzt werden.

Intensitat

— (111)
L (210)

Abbildung 3.1:  Réntgendiffraktogramm eines Polykristalles. Es kommt nur dann zu einem Peak,
wenn es Netzebenen parallel zur Oberflache gibt, die unter dem Winkel 26 die
Bragg-Gleichung erfullen. [115]

Neben dieser Ublichen Verwendung lassen sich aus Peakform und -breite aber
auch KorngroRe und Versetzungsdichte abschdtzen [116]. Wahrend ein per-
fektes Kristallgitter und ideale Rontgenstrahlung (monochromatische, paral-
lele Strahlen) in perfekten Delta-Peaks resultieren wiirden, fiihren Polykristal-
linitdt und Gitterverzerrungen, wie z.B. durch Versetzungen, zu einer
Peakverbreiterung. Die mittels dieser Modelle abgeschétzte Versetzungsdichte
berticksichtigt sowohl geometrisch notwendige Versetzungen wie auch statis-
tisch gespeicherte Versetzungen [117].

Bei der Auswertung der Peakbreite muss beachtet werden, dass es durch Un-
genauigkeiten in der Versuchsdurchfiihrung, wie einer variierenden Proben-
héhe sowie nicht rein monochromatischen und parallelen Réntgenstrahlen, zu
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einer zusatzlichen Peakverschiebung und -verbreiterung kommt. Dieses Gera-
teprofil, welches durch geeignete Kalibrierung bestimmt werden kann, musste
vom gemessen Profil subtrahiert werden. Des Weiteren wurde mit einer
Rachinger-Korrektur der Cu-Kg Anteil reduziert sowie die Daten fur die wei-
tere Auswertung gegléttet. Die vorhandenen Messungen wurden mittels
Rietveld Verfeinerung ausgewertet und aus der Linienverbreiterung die Korn-
groe und Mikrodehnung bestimmt, aus welcher die Versetzungsdichte be-
rechnet werden konnte [118].

In dieser Arbeit wurden drei reprasentative, kaltverformte Zustande (W21000,
W200, W100) sowie zwei 100 um Bleche der isochronen Glihreihe
(1 h; 600 °C, 1200 °C) analysiert. Die Proben erfuhren, bis auf die Warmebe-
handlung der gegliihten Proben, keinerlei Vorbehandlung und wurden ledig-
lich mittels Drahterosion aus den Blechen im Ausgangszustand enthommen.
Die Rontgenstrahlen wurden mit 30mA und 40kV Beschleunigungsspannung
in einem Kupfertarget erzeugt und die Proben von 10° bis 135° (26) mit einer
Schrittweite von 0,01° vermessen.

Im Vergleich zu HR-EBSD und TEM bietet XRD die hdchste statistische Ge-
nauigkeit, da mit einer bestrahlten Flache in der GréfRenordnung von Quadrat-
millimetern und einer Informationstiefe von rund einem Mikrometer ein ver-
haltnismaRig groRes Probenvolumen vermessen wird. Aufgrund dieser
groRflachigen Messung l&sst eine XRD Analyse aber keine Ruckschliisse auf
die mikrostrukturelle Verteilung der Versetzungsstrukturen zu. Da die Aus-
wertung auf einigen Naherungen beruht und, besonders bei UFG-Materialien,
auch durch die Kornfeinung ein erheblicher Einfluss auf die Peakverbreiterung
erwartet wird, sollten die absoluten Werte zur Versetzungsdichte mit Vorsicht
behandelt werden. Sie lassen sich nicht zwingend mit Versetzungsdichten aus
anderen Arbeiten oder Methoden vergleichen. Fur eine Messreihe und Aus-
wertung mit gleichen Parametern sollte die Methode aber einen verlasslichen
qualitativen Vergleich der Versetzungsdichten zwischen den Proben ermégli-
chen.
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Rasterelektronenmikroskopie und Elektronenrickstreubeugung (EBSD)

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Gefiigeanalysen und die Fraktographie der
Zugproben wurden mit Hilfe eines Zeiss Merlin Rasterelektronenmikroskops
(REM) mit Feldemissionskathode durchgefiihrt. Das Rasterelektronenmikro-
skop erlaubt es, durch das Abrastern einer Probenoberfliche mittels eines
Elektronenstrahles mit hoher lateraler Auflésung, im untersuchten Material lo-
kal eine Vielzahl an detektierbaren Teilchen und Strahlungen zu erzeugen. Die
Abbildungen der teils lamellaren Bruchflachen in dieser Arbeit konnte mittels
Abbildung der Sekundérelektronen realisiert werden. Bei der Bildinterpreta-
tion muss beachtet werden, dass das erzeugte Bild keine Abbildung im Ab-
be'schen Sinne ist, sondern eine Punkt fir Punkt zusammengesetzte Intensi-
tatsverteilung detektierter Elektronen. Der Aufbau eines
Rasterelektronenmikroskops und die Bildgebung mittels Rickstreu- und Se-
kundéar-Elektronen sind in der Literatur ausfuhrlich beschrieben [119,120].

Die Analyse der Mikrostruktur im REM wurde mit einer EDAX Hitari Hoch-
geschwindigkeitskamera zur Aufnahme der Kikuchipattern aus der Elektro-
nenriickstreubeugung (EBSD) realisiert. Zur Entstehung der Kikuchipattern
sei auf die Literatur verwiesen [121]. Um die Linien des Kikuchipattern digital
zu identifizieren, wird dieses in den Hough-Raum transformiert, in welchem
jeder Punkt einer bestimmten Gerade im realen Pattern entspricht. Der Ab-
gleich dieser transformierten Kikuchipattern mit einer Datenbank an Kikuchi-
pattern aller mdglichen Kristallorientierungen des entsprechenden Werkstoffes
ermoglicht eine insitu Auswertung der Kristallorientierung wahrend der
EBSD Messung. Allerdings sinkt durch die Auswertung uber die
Hough-Transformation auch die Winkelaufldsung der Messung. Mittels Stan-
dard-EBSD lassen sich als Richtwerte Auflésungen von rund 2° absoluter Ori-
entierung und 0,1° - 0,5° relativer Orientierung realisieren [122]. Die laterale
Auflésung betragt rund 20 - 50 nm [121] und héngt stark vom verwendeten
Material, der Anregungsspannung und dem Strom des einfallenden Elektro-
nenstrahles ab [123]. Die Informationstiefe ist noch immer Gegenstand der
Forschung, beschrénkt sich aber Schatzungen zufolge auf die oberen rund
20 nm der Proben [124]. Die Mdglichkeit, Flachen von mehreren tausend
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Quadratmikrometern mit einer lateralen Auflésung kleiner 100 nm in vertret-
baren Zeiten zu vermessen (rund 200 Bilder/Sekunde), pradestiniert EBSD fir
die Analyse von metallischen UFG-Werkstoffen. Aus der Orientierungsvertei-
lung der Pixel kénnen so Korngrof3e und Textur mit guter Statistik quantitativ
bestimmt werden. Aullerdem lassen sich auch Gitterverzerrungen innerhalb
der Korner darstellen und statistisch auswerten.

Bei der Analyse der Mikrostruktur in dieser Arbeit steht inshesondere die Aus-
wertung der Korngréfe in S-Richtung im Fokus, da entlange dieser senkrecht
zur Walzebene liegenden Richtung beim uniaxialen Kaltwalzen die starkste
Kornfeinung erwartet wird. Um die Mikrostruktur in S-Richtung zu analysie-
ren, wurden die Messungen auf den Kanten der Belche durchgefihrt. Die Dar-
stellungen der Blechkanten werden mit ,,Blick in L-Richtung* (Blick in lon-
gitudinale Richtung, Walzrichtung) und ,,Blick in T-Richtung* (Blick in
transversale Richtung, senkrecht zur Walzrichtung und Blechebenennormalen)
unterschieden.

Zur Probenpraparation wurden 1,5 cm x 1 cm groRe Stiicke mittels Drahtero-
sion aus den Blechen im Ausgangszustand entnommen. Da die EBSD-Analyse
hohe Anforderungen an die Oberflachengute stellt, wurden die Kanten der Pro-
ben als Paket geschliffen und mit Diamantsuspension bis 1 um Partikelgrofe
poliert. Das Bilden eines Pakets verhindert die Delamination wahrend des
Schleifens, wie es haufig bei diinnen, kaltgewalzten Wolframblechen auftritt.
Eine anschlieBende Elektropolitur bei 11 V in einer zweiprozentigen Natron-
lauge befreit die mechanisch praparierten Oberflachen von der beim Schleifen
eingebrachten Deformationsschicht, um die Patternqualitit wahrend der EBSD
Messung zu verbessern.

Die EBSD Aufnahmen wurden mit 20 kV Beschleunigungsspannung und ei-
nem Strahlstrom von 10 nA erstellt. Pro Probe wurden, wenn nicht anders an-
gegeben, mehrere Bereiche von je 30 um x 24 pm mit einer Schrittweite von
20 nm vermessen. Dies soll garantieren, auch in UFG-Kdrnern mit einer Korn-
grofe von rund 200 nm noch eine ausreichende Zahl an Messpunkten pro Korn
in jeder Richtung zu erhalten. Die Auswertung der Kikuchipattern erfolgte in
situ wahrend des Versuchs mittels der ,,TEAM EBSD Analysis Software* der
Firma EDAX. Dabei wird die lokale Orientierung des Kristallgitters Gber die
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Houghtransformation der Kikuchipattern und deren Abgleich mit einer Daten-
bank an Wolframpattern bestimmt.

In der Nachbearbeitung der Daten wurden mittels der ,,OIM Analysis Soft-
ware“ alle Punkte mit einem confidence index (CI) kleiner 0,1 entfernt, wobei
sich einige der Punkte tber eine ,,CI Standardisation* wieder zurlickgewinnen
lassen. Diese Filterung filhrt zu keiner Veranderung der tatsachlich gemesse-
nen Orientierungen. Die Auswertung der EBSD Daten erlaubt die Bestimmung
der lokalen Kristallorientierungen, Textur und KorngrdRenverteilung. Dazu
wurden Kdérner als zusammenhangende Bereiche von mindestens 20 Pixeln
ahnlicher Orientierung definiert, die sich durch eine Misorientierung von min-
destens 15° zu den umliegenden Pixeln unterscheiden. Neben dieser Definition
der Kornstruktur tiber die GroRwinkelkorngrenzen (high angle grain bounda-
ries, HAGBs, > 15°), l&sst sich auch die Subkornstruktur in Form von Klein-
winkelkorngrenzen (low angle grain boundaries, LAGBs, 2° - 15°) bestim-
men.

Die Darstellung der lokalen Kristallorientierung geschieht tber inverse Polfi-
guren (Inverse Pole Figure, IPF), die immer in Bezug auf die jeweilige Blick-
richtung ausgewertet wurden. Die Farbkodierung der IPF-Darstellungen zeigt
die zur Auswerterichtung jeweils parallele Kristallrichtung. Die Bestimmung
der Textur aus den EBSD Daten erfolgte Uiber die Berechnung der Orientie-
rungsdichteverteilungsfunktion (orientation distribution function, ODF). Die
ODF stellt die Haufigkeit der Orientierungen als Intensitatsverteilung im drei-
dimensionalen Eulerraum dar, der durch die drei Eulerwinkel, ¢,, @ und ¢,
aufgespannt wird. Die Eulerwinkel beschreiben dabei eine Folge von Rotatio-
nen, die Probenkoordinatensystem und Kristallkoordinatensystem ineinander
Uberfiihren. Jeder Punkt im Eulerraum entspricht also einer bestimmten Kris-
tallorientierung. Eine regellose Textur wirde fur alle Intensitdten im Euler-
raum zu einem Wert von ,,1 fiihren und Intensitaten gréRer 1 geben entspre-
chend die relative Haufigkeit im Vergleich zur regellosen Verteilung an. Zur
Bestimmung der Textur bei kubisch-raumzentrierten Metallen ist die Betrach-
tung eines Schnittes durch den Eulerraum bei ¢, = 45° sinnvoll, da dieser
Schnitt fur krz Metalle die wesentlichen Verformungs- und Rekristallisations-
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komponenten der Textur enthalt. Aufgrund der Symmetrien im krz Gitter ge-
nligt die Darstellung des Schnittes fir die Winkel ¢, und & von 0° - 90° [125].
Abbildung 3.2 zeigt die Positionen der wichtigsten Orientierungen fiir krz Me-
talle im ¢, = 45° Schnitt der ODF. Um die Textur mit Bezug auf die Walz-
ebene und Walzrichtung anzugeben, musste das an der Probenkante aufgenom-
mene EBSD Datenset vor der Auswertung rotiert werden.
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Abbildung 3.2:  Schliissel zum Lesen der ODF-Darstellungen bei einem ¢, = 45° Schnitt durch
den Eulerraum mit den Positionen der wichtigsten Orientierungen fir
kubisch-raumzentrierte Metalle. [126]

3.2.2 Hochauflésende Elektronenriickstreubeugung
(HR-EBSD)

Die EBSD Messungen mit hoher Winkelauflésung (high angular resolution
EBSD, HR-EBSD) sind wéahrend eines Forschungsaufenthaltes an der Univer-
sity of Oxford, Department of Materials, UK, unter der Leitung von Prof. An-
gus Wilkinson und mit der Unterstitzung durch Dr. David Collins entstanden.
Wiéhrend die Winkelaufldsung des Standard EBSD fir die Bestimmung von
GroB- und Kleinwinkelkorngrenzen ausreicht, gehen potentielle Misorientie-
rungsunterschiede aus mikroelastischen Dehnungen oder Gitterverzerrungen
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durch Versetzungen groftenteils verloren. Beim hochauflésenden HR-EBSD
Verfahren werden die Kikuchipattern direkt genutzt, um tiber Kreuzkorrelation
die relativen Orientierungsunterschiede mit einer Winkelauflésung von rund
0,006° aufzuldsen, was einer um zwei Gréf3enordnungen besseren Aufldsung
als Standard EBSD entspricht [127]. Die relativen Orientierungsunterschiede
lassen sich in einen lokalen Deformationsgradiententensor mit Dehnungs- und
Rotationsanteil umrechnen, aus welchem Mikrodehnungen und Versetzungs-
dichten bestimmt werden kdénnen.

Zur Messung kam ein Zeiss Merlin Rasterelektronenmikroskop mit einem
Bruker Quantax EBSD System (Aufldsung 1600x1200 Pixel) zum Einsatz. Die
Probenpraparation entspricht dem Vorgehen beim Standard-EBSD Verfahren.
Mittels einer Standard-EBSD Messung wurde zuerst eine glnstige
28,6 um x 21,5 um grole Stelle gesucht und daran die HR-EBSD Messung
(20 kV, 15 nA) mit 50 nm Schrittweite durchgefihrt. Um die Auflésung und
Qualitat der Kikuchipattern zu optimieren, wurde fiir die HR-EBSD Messung
das Pattern-Center zentriert, das Binning auf 2x2 herabgesetzt und die Ver-
weilzeit des Strahles (exposure) und die Signalverstarkung (gain) zugunsten
einer geringen Signalverstarkung angepasst.

Die Verarbeitung der Daten wurde mit dem hauseigenen Matlab-Code der
Gruppe um Prof. Wilkinson durchgefuhrt, welcher den aktuellen Stand der
Technik darstellt. Von jedem weiteren Pattern werden kleinere Bildausschnitte
(regions of interest, ROI) mit den korrespondierenden Bildausschnitten des je-
weiligen Referenzpatterns verglichen, um so die Verschiebung zwischen den
Bildregionen zu bestimmen (siehe Abbildung 3.3, Schritt 1). Die Bestimmung
der Verschiebung geschieht mittels Kreuzkorrelation, welche zur effizienteren
Berechnung und zur Filterung der Pattern im Fourierraum stattfindet [128].
Die Kreuzkorrelation (cross correlation function, XCF) ist eine numerische
Methode, um den besten Fit zwischen zwei Datensétzen zu bestimmen, in die-
sem Fall also die Verschiebung in x- und y-Richtung zwischen den beiden kor-
respondierenden Bildausschnitten.

Um aus diesen Verschiebungen den Deformationsgradiententensor A zu be-
stimmen (9 Unbekannte, siehe Abbildung 3.3, Schritt 2), sind mindestens vier
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ROI pro Pattern nétig [127]. Die neunte Komponente, diejenige senkrecht zum
Phosphorschirm, I&sst sich nicht messen, sondern wird unter der Annahme ei-
nes spannungsfreien Zustandes der Probenoberfléche berechnet. Der Deforma-
tionsgradiententensor lasst sich in einen Dehnungsanteil &€ und einen Rotati-
onsanteil w aufteilen. Wahrend vier ROI fir die Bestimmungen des Tensors
theoretisch ausreichen, wird in der Praxis eine gréere Anzahl an ROI genutzt,
um die Genauigkeit der Berechnung zu erhéhen. Dabei wird (iber die Methode
der kleinsten Quadrate der Tensor bestimmt, der alle ROIs am besten annahert.
Die Betrachtung von 20 bis 40 ROI hat sich dabei als guter Kompromiss aus
Genauigkeit und Rechenaufwand etabliert. Bei der Auswertung in dieser Ar-
beit wurden 40 ROI genutzt. Um die Genauigkeit der Auswertung weiter zu
erhéhen, werden alle Kikuchipattern um die jeweilig bestimmte Rotation kor-
rigiert und das Prozedere mit diesen neuen Pattern wiederholt. Die aus den
beiden Durchldufen bestimmten Tensoren werden kombiniert und ergeben so
die Dehnung und Rotation an jeder Stelle der EBSD-Messung mit hoher Auf-
I6sung. Diese Auswertung stellt im Vergleich zu Standard-EBSD hohe Anfor-
derungen an die Nachbearbeitung der Daten. So ergeben sich flr Abbildungen,
wie sie in dieser Arbeit verwendet wurden, Datensatze von rund 200 GB und
selbst an Workstations Rechenzeiten von 25 bis 50 Stunden.

Die Messung der relativen Misorientierungsunterschiede, kombiniert mit der
hohen Winkelauflésung, erlaubt die Darstellung der Dichteverteilung von ge-
ometrisch notwendigen Versetzungen (geometrically necessary dislocations,
GNDs) innerhalb der Kérner. Die Berechnung der GND-Dichte beruht auf
kontinuumsmechanischen Betrachtungen der Gitterkrimmung. Nach Kroner
[129] sind GNDs sowohl mit dem elastischen Dehnungsfeld, wie auch der Git-
terkrimmung korreliert. Da der Einfluss des elastischen Dehnungsfeldes aber
deutlich geringer ausfallt, wird er bei der Berechnung haufig vernachlassigt
[130]. An jedem Punkt kann der mittels HR-EBSD bestimmte Rotationstensor
lokal abgeleitet werden und erlaubt so die Bestimmung der lokalen Gitter-
krimmung. Da es sich um zweidimensionale Messungen handelt und die Ab-
leitung senkrecht zur Probenoberflache nicht berechnet werden kann, lassen
sich sechs Komponenten des lokalen Gitterkriimmungstensors durch Differen-
zieren in x- und y-Richtung bestimmen [131].
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Referenz-Pattern  Test-Pattern

SCHRITT 1
* Extraktion der ROl von Test-
und Referenz-Pattern
* Bestimmung des besten Fits
liber Kreuzkorrelation (XCF)
* Durchfiihrung an mindestens
vier ROl (zumeist 20-40 ROI)

SCHRITT 4
*Wiederholung der
Schritte 1-2 mit
korr. Pattern
*Kombination der
Tensoren aus
Durchgang 1 & 2

XCF Ref-Ref XCF Test-Ref

Gefilterte ROI

Korrigiertes
Test-Pattern

SCHRITT 2

*Bestimmung der Verschiebung
aus der Lage des XCF Peaks

*Losung des Gleichungssystems
far Tensor A (Verschiebungen
aus mind. 4 ROI benétigt)

SCHRITT 3
Korrektur des
Test-Pattern um
gemessene Rotation

Verschiebung
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Abbildung 3.3:  Vorgehen beim HR-EBSD Verfahren zur Auswertung der Kikuchipattern.
Muittels Kreuzkorrelation wird die relative Verschiebung zwischen einem Pattern
und dem Referenzpattern bestimmt und daraus der
Deformationsgradiententensor A berechnet. Darstellung auf Grundlage der
Beschreibung von Britton und Wilkinson [128].

Die GND-Dichte ergibt sich als eine Verteilung von Versetzungen, welche zu
der gemessenen Gitterkrimmung fahren kann. Dabei wird in einer vereinfach-
ten Betrachtung angenommen, dass eine Versetzung mit einem Burgersvektor
b auf einem bestimmten Gleitsystem eine fest definierte Kriimmung verur-
sacht. Dieser Zusammenhang wird mathematisch tiber den Nye-Tensors n be-
schrieben [132]. Die einzelnen Komponenten des Nye-Tensors n;; sind mit
verschiedenen ,,Versetzungssystemen® (s) Uber Gleichung (3.2) verknupft
[130].
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Ein Versetzungssystem ist dabei ein Typ von Versetzung (Stufe oder
Schraube) auf einem bestimmten Gleitsystem mit dem entsprechenden Bur-
gersvektor b*®, Linienvektor t* und dem zu lésenden Parameter Dichte p;.

Smax

Ny = Z psbit} (3.2)
s=1

Der Losungsansatz flr einen kubisch-raumzentrierten Werkstoff ist am Bei-
spiel von Eisen bei Wilkinson und Randman dargestellt [130]. Verschiedene
Kombinationen von Versetzungen auf verschiedenen Gleitsystemen kdnnen
die gleiche Gitterrotation hervorrufen. Daher dient ein Optimierungskriterium,
welches auf das Gleichungssystem des Nye-Tensors angewandt wird, zur be-
griindeten Auswahl einer der Kombinationen. So wird in der Literatur bei-
spielsweise die Minimierung der Versetzungsdichte, der dquivalenten Linien-
lange oder der Linienenergie der Versetzungen verwendet [130].

Wiahrend die Auflésung der Orientierungsunterschiede deutlich verbessert
wird, liefert das HR-EBSD Verfahren lediglich relative Orientierungsunter-
schiede und keine globale Beziehung zur Probenorientierung wie beim Stan-
dard EBSD. Um aus den relativen Orientierungsunterschieden wahre Orientie-
rungen zu erhalten, ist ein ungestdrtes Referenzpattern pro Korn nétig, was in
SPD-verformten UFG-Materialien nicht realisierbar ist. Die hohe Winkelauf-
I6sung des HR-EBSD Verfahrens, kombiniert mit der guten lateralen Aufl6-
sung des Rasterelektronenmikroskops, ermdglicht aber auch ohne ungestortes
Referenzpattern die Berechnung und Abbildung der GND-Dichteverteilung in-
nerhalb der Kérner. Damit schldgt HR-EBSD die Briicke zwischen XRD (Be-
stimmung der globalen Versetzungsdichte, aber unzureichende laterale Auflo-
sung) und TEM  (Abbildung einzelner  Versetzungen  und
Versetzungsstrukturen, aber schwierige quantitative Auswertung). Es gilt zu
beachten, dass lediglich GNDs erfasst werden und nicht wie bei XRD die ge-
samte Versetzungsdichte. AuRerdem ist das HR-EBSD Verfahren sehr rechen-
intensiv und das Speichern aller Kikuchipattern verlangt das Handling grofer
Datenséatze.
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3.2.3 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM):
Rastermodus und Methodenentwicklung zur
Probenpraparation

Wiéhrend mittels XRD und HR-EBSD Versetzungsdichten bestimmt werden,
bietet das Transmissionselektronenmikroskop (TEM), durch die hohe laterale
Auflésung, die Mdglichkeit einzelne Versetzungen abzubilden. Die im Ver-
gleich zu Lichtmikroskopen um mehrere GrofRenordnungen bessere laterale
Auflosung basiert auf der kleinen Wellenl&nge der Elektronen. Sie betragt im
TEM rund 0,1 nm - 1 nm und wird durch die Aberrationen der zur Fokussie-
rung der Elektronen bendtigten Magnetlinsen begrenzt [133]. Der Aufbau ei-
nes TEM und die vielen mdglichen Abbildungs- und Analysemethoden wie
Hochauflosung (High-resolution TEM, HR-TEM), Energiedispersive Ront-
genspektroskopie (Energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX), Elektronen-
energieverlustspektroskopie (Electron energy loss spectroscopy, EELS) und
Tomographie sind in der Literatur, z.B. bei Willams und Carter [133], umfas-
send beschrieben.

Die Abbildung der Subkornstruktur im TEM beruht auf der Wechselwirkung
der Elektronen mit den Spannungsfeldern der Versetzungen. Fallen die Elekt-
ronen nahe dem Braggwinkel einer Netzebenenschar ein, ohne dass es zu Beu-
gung kommt, so kann durch das Verzerrungsfeld der Versetzung und der damit
einhergehenden Gitterkrimmung die Bragg-Bedingung nahe der Versetzung
erfillt werden. Ein Teil der einfallenden Elektronen wird dann lokal an dieser
Stelle abgelenkt und sorgt fiir einen Kontrastunterschied. Das ist nicht mdg-
lich, wenn Burgersvektor und Streuvektor senkrecht zueinander liegen, was
dazu fihrt, dass in einer einzigen TEM-Aufnahme mdglicherweise nicht alle
Versetzungen auf unterschiedlichen Gleitsystemen gleichzeitig abgebildet
werden kodnnen.

Neben Versetzungen gibt es weitere Einflussfaktoren, wie Dickenunterschiede
oder Biegungen der Probe, die zu einer Intensitdtsdnderung fuhren kénnen
[134]. Die so entstehenden Konturen kdnnen sich mit den Versetzungskontras-
ten berlagern und diese schmalern oder gar komplett verdecken. Einige dieser
Probleme kdnnen durch die Nutzung des Rastermodus (Scanning transmission
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electron microscopy, STEM) umgangen werden. Anstatt ein bestimmtes Pro-
benvolumen mittels paralleler Strahlen zu durchleuchten und ein statisches
Bild zu erzeugen, wird der Elektronenstrahl auf einen kleineren Punkt fokus-
siert und lediglich die Anzahl gestreuter Elektronen gezahlt, welche einen ring-
formigen, unterhalb der Probe angebrachten Detektor treffen (annular
darkfield detector, ADF detector). Durch die Detektion gestreuter Elektronen
bei kleineren Streuwinkeln (low-angle ADF, LAADF) entsteht, trotz des
grundsatzlich andersartigen Abbildungsmodus, ein zur TEM-Abbildung &hn-
liches Bild [135].

Da durch die starkere Fokussierung des Strahles auf der Probe der Konver-
genzwinkel 8 groRer ist als im TEM-Modus (6, nahe Null fur parallele Strah-
len), gibt es fir deutlich mehr Netzebenen Elektronen nahe der Bragg-Bedin-
gung. Es tragen im STEM somit grundsatzlich mehr Versetzungen potentiell
zur Kontrastbildung bei. AuRBerdem kdnnen dickere Proben durchleuchtet wer-
den und zusétzliche Kontrasteffekte wie Dicken- oder Beugungskonturen wer-
den unterdrickt, wahrend der Kontrast durch Defekte erhalten bleibt [136].
STEM bietet also eine potentielle Verbesserung des Defektkontrastes, aller-
dings sinkt durch den groReren Konvergenzwinkel auch das Auflésungsver-
maogen im Vergleich zum TEM-Modus.

Die TEM Untersuchungen wurden mit einem Tecnai F20, ausgestattet mit ei-
ner 200 kV Feldemissionskathode und einer Gatan Orius Kamera mit Halb-
leiterdetektor (charge-coupled device, CCD) durchgefiihrt. Dabei wurden die
Aufnahmen, wenn nicht anders angegeben, im STEM-Modus erstellt. Um den
zur Verfugung stehenden Detektor fir groRen Streuwinkeln (high-angle ADF,
HAADF) zur Abbildung der Versetzungen zu nutzen, muss die Position des
Detektors entlang der optischen Achse zu gréfieren Kameraldngen verschoben
werden. Dazu wird die Stérke der Magnetlinsen unterhalb der Probe entspre-
chend angepasst und die Kameraldnge virtuell vergroéRert. [137]

Aufgrund der starken Wechselwirkung zwischen Elektronen und Materie, und
der damit einhergehenden hohen Wahrscheinlichkeit der inelastischen Streu-
ung, wird fur die Durchstrahlung mit Elektronen eine Probendicke in der Gro-
Renordnung 200 nm oder diinner bendtigt. Bei Wolfram werden aufgrund der
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hohen Ordungszahl in einem 200 kV TEM Proben mit einer Dicke von maxi-
mal 130 nm - 150 nm bendétigt. Dies stellt besondere Anforderungen an die
Probenprdaparation. Die diinnen, kaltgewalzten Bleche kdnnen fiir einen Blick
in S-Richtung (siehe Abbildung 3.4) verhéltnismaRig einfach auf
100 pm - 200 pum geschliffen, ausgestanzt und mittels Tenupol ausgediinnt
werden. Das Ausdiinnen im Tenupol geschieht dabei durch elektrolytisches
Polieren mit einer zweiprozentigen Natronlauge und einer Spannung von rund
11 V bis 13 V. Die Probe wird von beiden Seiten poliert, bis es zu einer Perfo-
ration kommt und ein Infrarot-Sensorsystem den Prozess unmittelbar unter-
bricht. Um das so entstandene Loch sollte die Probe ausreichend diinn fur die
Durchstrahlung im TEM sein.

Methodenentwicklung Probenpréparation

Da der Blick in S-Richtung allerdings nicht die durch das Kaltwalzen einge-
brachte ultrafeinkdrnige Mikrostruktur zeigt und sich daher die Anordnung der
Versetzungen zu dem UFG-Gefiige nicht analysieren lasst, ist eine Praparation
der Probenkante nétig. Die Préparation geeigneter TEM-Lamellen mittels fo-
kussiertem lonenstrahl (Focused lon Beam, FIB) war aufgrund von Strah-
lungsschaden durch die FIB-Praparation nicht erfolgreich. Daher wurde im
Rahmen dieser Dissertation, auf Grundlage friherer Arbeiten am Institut, ein
Verfahren zur Préparation verschieden dicker Bleche mittels Tenupol fir die
Abbildung mit Blick in T-Richtung entwickelt. Bei dem Verfahren werden aus
den Blechen Steifen mit einer Breite von 2 mm und einer L&nge von 2 cm mit-
tels Drahterosion entnommen und je nach Blechdicke ein oder mehrere Strei-
fen in einem Kupferréhrchen eingebettet (siehe Abbildung 3.4). Das Kupfer-
rohrchen wird dabei zuvor mit ,,G1 Epoxidharz® der Firma Gatan Inc. gefiillt,
welches sowohl der Elektropolitur in Natronlauge, als auch der Elektronenbe-
strahlung im TEM widersteht. Da das Epoxidharz fiir Infrarotstrahlung durch-
lassig ist, wurde es fur den Einsatz im Tenupol mit feingemahlenem Phenol-
harz mit hohem Graphitanteil (,,Duroplast schwarz®) versetzt. Als erfolgreiche
Zusammensetzung hat sich ein Verhéltnis von 10 Tropfen G1 Epoxidharz, 1
Tropfen Harter und 0,2 g Duroplast schwarz bewahrt. Nach dem Aushérten
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3.2 Methoden der Mikrostrukturanalyse: Méglichkeiten und Grenzen

kann das R6hrchen mit einer Diamantdrahtsége in 300 - 400 um dicke Schei-
ben zerteilt werden, welche mechanisch auf rund 150 um geschliffen und im
Anschluss im Tenupol gediinnt werden.

Proben
Einbettmittel
— Kupferrohr
Blick in
S-Richtung

Walzrichtung l g 4 300-400 pm

_—
/ - Entnahme
—_— T//& Blick in Tenupol
—7 - T-Richtung Scheiben

Blick in L-Richtun

Abbildung 3.4:  Probenentnahme und Préparation zur Herstellung von TEM-Proben mit Blick in
T-Richtung mittels Einbetten und Entnahme von Scheiben fiir die Elektropolitur
im Tenupol.

Die Transmissionselektronenmikroskopie bietet als einzige Methode die Mdg-
lichkeit, einzelne Versetzungen direkt abzubilden. Die Methode benétigt keine
aufwendigen mathematischen Berechnungen und Naherungen, um Verset-
zungsdichten Uber Gitterverzerrungen zu bestimmen, wie es bei XRD oder
HR-EBSD der Fall ist. Allerdings zeigen einzelne TEM Aufnahmen nur ein
sehr kleines Probenvolumen wodurch eine aufwendige statistische Auswer-
tung ndtig ist, um abgebildete Versetzungen als représentativ fur die gesamte
Struktur zu interpretieren [138]. Die zur Durchstrahlung erforderliche, geringe
Probendicke birgt auRerdem die Gefahr, dass die Versetzungsstrukturen durch
Bildkrafte beeinflusst werden. Bei der Interpretation von TEM Aufnahmen gilt
es zudem zu beachten, dass es sich bei der Aufnahme um eine Projektion des
Probenvolumens auf eine zweidimensionale Flache handelt, was die rdumliche
Lage oder Ausrichtung von Defekten nicht immer erkennen l&sst. Aulerdem
werden abhéngig von der Relation zwischen Burgersvektor und Streuvektor
(diffraction vector) nicht immer alle vorhandenen Versetzungen abgebildet,
was bei geschickter Kippung der Probe aber auch zur Bestimmung des Bur-
gersvektors genutzt werden kann.
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3.3 Mechanische Priifverfahren

Zugversuche sind eine etablierte Methode zur Bestimmung von charakteristi-
schen Materialeigenschaften wie dem Elastizitatsmodul, der Streckgrenze, der
Zugfestigkeit, der Bruchfestigkeit und der GleichmalRdehnung. Im Folgenden
wird auf die Besonderheiten im Aufbau der verwendeten Universalpriifma-
schine eingegangen, welche es erlaubt Wolframproben bei mindestens 800 °C
zu testen und dabei die Dehnungsmessung direkt auf der Probe zu ermdgli-
chen. Des Weiteren wird eine auf die Zugkurven von UFG-Werkstoffen ange-
passte Fit-Funktion entwickelt, um das charakteristische Verfestigungsverhal-
ten von UFG-Werkstoffen quantitativ zu beschreiben. Der fur die Zugversuche
entworfene Aufbau erlaubt es auBerdem makroskopische Dehnratenwechsel-
versuche durchzufiihren. Die Entwicklung dieser Methode in Kooperation mit
der Zwick Roell AG, die Versuchsparameter und das Vorgehen zur Auswer-
tung werden in Kapitel 0 ndher erldutert.

3.3.1 Uniaxiale Zugversuche an kaltgewalzten Blechen

Als Universalpriifmaschine wurde in dieser Arbeit eine elektromechanische
Zwick Z100 mit Spindelantrieb zur Bewegung des unteren Querhauptes und
einer 50 KN Kraftmessdose genutzt (siehe Abbildung 3.5). Die Zuggestange
kdnnen dabei von einem Vakuumofen umschlossen werden. Zur Messung der
Langenénderung steht, neben der Position der Traverse, die Nutzung eines
Axial-Extensometers zur Verfligung. Dieses erlaubt Uber zwei an die Probe
angedriickte Keramikspitzen die L&ngenénderung direkt auf der Probe zu mes-
sen.

Da im Rahmen dieser Arbeit Bleche getestet wurden, kamen fir die Zugver-
suche lediglich Flachzugproben in Frage. Die Duktilitat in Form der Gleich-
mafRdehnung und Bruchdehnung von UFG-Werkstoffe wurde in einigen frithe-
ren Arbeiten aufgrund der Verwendung zu kleiner Proben, bedingt durch die
beschrankten realisierbaren Dimensionen bei der SPD Umformung, haufig
Uberschatzt [80]. Fir diese Arbeit wurden daher die am Institut etablierten

62



3.3 Mechanische Prifverfahren

»langen Flachzugproben® mit einer Stegldange von 14 mm und einer Stegbreite
von 2 mm genutzt. Die technische Zeichnung der Proben befindet sich im An-
hang (Abbildung A.1). Alle Zugproben wurden mittels Drahterosion gefertigt
und mit der langsten Kante in Walzrichtung entnommen, so dass die Zugrich-
tung parallel zur Walzrichtung liegt. Die Bleche und Proben befinden sich im
Zustand, wie vom Hersteller erhalten (,,as-received®) und wurden, weder vor
der Drahterosion, noch vor den Zugversuchen einer speziellen Behandlung un-
terzogen, wie beispielsweise einer Politur der Oberflache oder der Kanten.

Universalpriifmaschine Priafkammer ﬁKfaft
: o Zuggestange

- Probenhalter

— Flachzugprobe

@Kraft

Abbildung 3.5: Aufbau der verwendeten Universalpriifmaschine (Zwick Z100), inklusive der
Prufkammer und einer Skizze des Probenhalters.

Die Evolution der Mikrostruktur wurde, wie in Kapitel 3.1.1 beschrieben,
durch Kaltwalzen auf unterschiedliche Dicken realisiert, wodurch auch die
Flachzugproben eine entsprechend unterschiedliche Dicke aufweisen. Abbild-
ung 3.6 zeigt, dass auch die Probendicke die gemessene Dehnung beeinflusst
und dinnere Proben tendenziell eine kleinere Bruchdehnung aufweisen. Die
GleichmalRdehnung hingegen bleibt aber selbst bis zu einer Probendicke von
100 pm von dieser weitgehend unbeeinflusst. Auch wenn fur die in Abbild-
ung 3.6 dargestellte Studie grobkérniges Kupfer verwendet wurde, so sind die
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abgebildeten Trends fiir die Bruchdehnung und die GleichmalRdehnung laut
der Autoren auf UFG Werkstoffe Ubertragebar [81]. Fir die Diskussion der
Duktilitat wird daher in dieser Arbeit die GleichmaRdehnung (uniform elonga-
tion, €,.) genutzt anstatt alle Proben auf eine ahnliche Dicke zu schleifen, was
beispielsweise bei den 1000 um Proben eine Dickenreduktion um 90 % ver-
langt hatte.

Da die Flachzugproben bis zu 100 pm diinn sind und auch bei hohen Tempe-
raturen getestet werden sollten, wurde ein spezieller Halter aus einer Titan-Zir-
kon-Molybdén Legierung (TZM) konstruiert (siehe Abbildung 3.5). Die tech-
nische Zeichnung befindet sich im Anhang (Abbildung A.2). Dieser Halter
erlaubt bei der gegebenen Probenform ein Aufheizen der Proben ohne vorhe-
riges Aufbringen einer Vorkraft, indem der untere Teil des Halterpaares zu
Beginn des Aufheizens keinen Kontakt mit dem Zuggestange besitzt. Das ist
wichtig, da zumindest die 100 um diinnen Zugproben kaum Druckkréfte (ber-
tragen konnen. Ein Aufheizen unter Vorkraft darf daher weder im Druckbe-
reich stattfinden, noch bei den nur kleinen Vorkréften, welche im Zugbereich
erlaubt sind, da dabei die Gefahr des Abdriftens der Vorkraft in den Druckbe-
reich besteht. Damit sich beim Aufsetzen des Extensometers nach dem Auf-
heizen die Probe nicht verbiegt, wird sie vor dem Versuchsstart mit einer \Vor-
kraft belastet. Das Gewicht des Halters von rund 140 g wurde bei der
Auswertung entsprechend subtrahiert.
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Abbildung 3.6: Einfluss der Probengeometrie auf die Bestimmung von Dehnungen im
Zugversuch bei Raumtemperatur. Dargestellt sind die GleichmaRdehnung (rot,
£.e), die Dehnung zwischen dem Beginn der Einschniirung und dem Bruch
(blau, &,,) sowie die resultierende Bruchdehnung (schwarz, &) bei
grobkdrnigem Kupfer in Abhéngigkeit der Probendicke (konstante Messlange
L=1 mm). [81]

Die Zugversuche wurden bei Temperaturen zwischen Raumtemperatur
(RT, =20 °C) und 800 °C in Schritten von 200 °C durchgefihrt. Dabei wird
fiir jede Temperatur ein angepasstes Aufheizprogramm gefahren, welche zu
Beginn fur ein schnelles Aufheizen sorgt und mit Anndherung an die Zieltem-
peratur die Heizrate verlangsamt, um Uberschwinger zu vermeiden.

Zum Einstellen der gewiinschten Probentemperaturen wurde vor der Versuchs-
reihe eine Temperaturkalibrierung des Ofens mit Hilfe einer Stahlprobe mit
aufgeschweilsten Thermoelementen durchgefiihrt.
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Die Zugversuche wurden lagegeregelt mit konstanter Geschwindigkeit des Qu-
erhauptes von 0,9 mm/min oder 0,09 mm/min gefahren, was nédherungsweise
Dehnraten von 107 1/s, beziehungsweise 10 1/s entspricht. Die wichtigsten
Kennwerte der Zugversuche sind in Tabelle 3.4 zusammengefasst.

Tabelle 3.4: Wichtigste Kennwerte der fiir die Zugversuche verwendeten Universalprifmaschine,
Versuchsparameter und Probenform.

Priafmaschine Zwick Z100
Kraftmessung 50 kN Kraftmessdose
Dehnungsmessung  Axial-Extensometer

Versuchsfuhrung Lageregelung (konst. Geschwindigkeit Querhaupt)

Geschwindigkeit 0,9 — 0,09 mm/min
(Dehnraten) (103 1/s — 10 1/s)

Temperaturbereich RT — 800 °C

Vorkraft 10N

Probenform Flachzugprobe

Lé&nge 37,5 mm

Breite 9,5mm

Dicke entsprechend Blechdicke (100 pm - 1000 pm)
Steglange 14 mm

Stegbreite 2mm

Stegdicke Entsprechend Blechdicke (100 pm - 1000 pm)
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3.3.2 Methodenentwicklung zur Beschreibung des
Verfestigungsverhaltens

UFG Werkstoffe zeigen haufig ein charakteristisches Verfestigungsverhalten
(siehe Kapitel 2.2.2). Um das Verfestigungsverhaltens fiir Bleche mit unter-
schiedlicher Mikrostruktur oder bei unterschiedlichen Priiftemperaturen quan-
titativ zu erfassen, eignet sich die Berechnung des Verfestigungskoeffizienten
0. Der Verfestigungskoeffizient ist als Steigung der wahren Spannungs-Deh-
nungs-Kurve fiir eine bestimmte Dehnung definiert: @ = do/de|,.

Im elastischen Bereich ist der Verfestigungskoeffizient konstant und oberhalb
der Streckgrenze nimmt der Koeffizienten mit fortschreitender plastischer
Dehnung stetig ab, bis beim Erreichen der Zugfestigkeit das Considére Krite-
rium fir plastische Instabilitét erreicht ist: @ = do/de = o. Die Geschwindig-
keit der Abnahme des Verfestigungskoeffizienten gibt einen Eindruck vom
Verfestigungsverhalten.

Die Berechnung von @ als Steigung der Zugkurve, erfordert die Beschreibung
des Kurvenverlaufes als differenzierbare Funktion. In der Literatur existieren
verschiedene empirische Modelle, um den elasto-plastischen Bereich der
Spannungs-Dehnungs-Kurven zu fitten. Sie basieren dabei zumeist auf den
friihen Beschreibungen nach Hollomon und Voce. Hollomon [139] fulhrte zur
Beschreibung des elasto-plastischen Verformungsbereiches eine einfache Po-
tenzfunktion ein:

g=0,+Key" (3.3)

Dabei steht g, fir die Spannung bei e,, = 0 (Streckgrenze) und K und n sind
weitere material- und temperaturabhéngige Fitparameter. Wéhrend die Glei-
chung bei vielen Materialsystemen die Kurvenform insbesondere fur kleine
plastische Dehnungen gut beschreibt, kann damit eine Sattigung der Spannung
nicht abgebildet werden. VVoce [140] verknipft Spannung und Dehnung Uber
eine Exponentialfunktion:
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o =05 — (0, —0y) exp(—nspl) (3.4)

Auch hier steht g, flr die Streckgrenze und n fir einen material- und tempe-
raturabhéngigen Fitparameter. Mit der Gleichung in der Form (1 - e*¢) I&sst
sich eine Sattigung fiir hohe Dehnungen beschreiben, welche in der Form der
Séttigungsspannung ag vorgegeben werden kann. Aufbauend auf diesen noch
aus den 1940er Jahren stammenden Funktionen, wurden flr eine prézisere Be-
schreibung der Zugkurve anspruchsvollere Fitfunktionen entwickelt, wie bei-
spielsweise der ,,generalisierte Voce Fit“ von Tome et al. [141]:

0 =0y — (01 + Glspl)[l — exp(— 905p1/01)] (3.5)

Dabei stehen g, und 0, fiir Spannung und Steigung (Verfestigungskoeffizient)
bei &, = 0 und g, und @, fir weitere Fitparameter, wobei @, eine annahrend
konstante Steigung bei hohen Dehnungen bewirkt. Diese Gleichung ermég-
licht Randbedingungen fiir den Verlauf des Verfestigungskoeffizienten anzu-
geben (z.B. 6, = E-Modul) und kann sowohl eine Sattigung ( @; = 0) sowie
eine konstante Zunahme der Spannung bei hohen Dehnungen beschreiben. Al-
lerdings erlaubt diese Gleichung aufgrund der limitierten Fitparameter im Ex-
ponenten nicht, stark unterschiedliche Verfestigungsverhalten zu beschreiben.
Chinh et al. [142] I6sten dieses Problem bei ihrem Versuch Spannungs-Deh-
nungs-Kurven dber groRBe Dehnungsbereiche zu beschreiben, indem sie die
empirischen Gleichungen von Hollomon und Voce vereinten und eine Potenz-
funktion innerhalb der Exponentialfunktion einfuhrten:

0 =0, +0y[1—exp(—ey"/e.)] (3.6)

Die Konstante o, steht wie zuvor fir die Streckgrenze und o, + o, fur die
Séttigungsspannung. n und &, sind Fitparameter, welche es erlauben Zugkur-
ven Uber groRen Dehnungsbereich anzunahern, beispielsweise auch fiir hoch-
gradig umgeformte Metalle aus SPD-Verfahren. Eine genaue Betrachtung von
Gleichung (3.6) zeigt aber, dass der Fit bei £, = 0 (o = g,) mit einer Steigung
von Null startet und auch ausschlieBlich eine Sattigung fir hohe Dehnungen
beschreibt.
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Aufgrund der angefiihrten Defizite, erlaubte keine dieser empirischen Glei-
chungen das sehr unterschiedliche Verfestigungsverhalten der in dieser Arbeit
getestet Proben hinreichend gut anzufitten. Im Zuge dieser Promotion wurde
daher eine eigene Formel entwickelt, welche es durch die Kombination der
Stérken der zuvor beschriebenen Gleichungen gestattet, den elasto-plastischen
Bereich von Spannungs-Dehnungs-Kurven zwischen Streckgrenze und Zug-
festigkeit mit stark unterschiedlichem Verfestigungsverhalten zu beschreiben:

o =o0y+ (01 + 01spl)[1 — exp(—@zepl")] 37
t o[1 - exp(—Eep/y)] 3.7)
Dabei steht g, weiterhin fur die Streckgrenze (o (e,, = 0)) und mit der Ein-
flhrung des Elastizitdtsmoduls E kann die Steigung zu Beginn des Fits vorge-
geben werden. Die Fitparameter g, und o, dienen zur Naherung der Zugfes-
tigkeit. Mit @, als Steigung der Kurve fur groe Dehnungen, kann sowohl eine
konstante Verfestigung als auch eine Plateaubildung abgebildet werden. Die
Fitparameter ©, und n in der Exponentialfunktion erlauben eine Anpassung
der Kurve an sehr unterschiedliche Verfestigungsgeschwindigkeiten. Bei ei-
nem erfolgreichen Fit der Zugkurve mit Hilfe von Gleichung (3.7), kann
schlieBlich die Steigung in Form der Ableitung der ermittelten Fitkurve tber
die plastische Dehnung dargestellt werden. Damit lasst sich UFG-Wolfram mit
grobkdrnigem Wolfram fiir verschiedene Priiftemperaturen quantitativ bezig-
lich der Verfestigung vergleichen.
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3.3.3 Methodenentwicklung zur Durchfithrung
praziser Dehnratenwechselversuche

Die Dehnratensensitivitat eines Werkstoffes gilt als ein Fingerabdruck fir die
der plastischen Verformung zugrundeliegenden Deformationsmechanismen.
In der Literatur wird sie haufig durch den Vergleich zweier Spannungs-Deh-
nungs-Kurven bei einer bestimmten Dehnung berechnet, was aber zu einer ho-
hen Zahl an moglichen Fehlerquellen fiihrt. So kénnen bereits geringe Tempe-
raturunterschiede aus der Ofenregelung, aufgrund des hohen Einflusses auf die
Peierlsspannung in krz Metallen, zu Fehlern bei der Bestimmung der Fliel3-
spannung fiihren. Daneben hat Bechtold [106] gezeigt, dass die Dehnratensen-
sitivitat in Wolfram auch von der plastischen Dehnung abhangt, welche sowohl
durch Fehler in der Messung der L&ngenénderung als auch durch die Bestim-
mung des E-Moduls beeinflusst wird. Zusétzlich kann die Lageregelung bei
den Zugversuchen zu einer Abweichung der tatsachlichen Dehnraten von der
vorgegebenen Dehnrate fiihren und miisste an der Stelle der Auswertung jedes
Mal neu berechnet werden. Den Ergebnissen dieser Arbeit vorweggenommen,
ist eine Bestimmung der Dehnratensensitivitat aus dem Vergleich zweier mit
unterschiedlichen Geschwindigkeiten gepriiften Proben, nicht mit ausreichen-
der Prazision méglich (siehe Ergebnisse und Diskussion, Abbildung 4.30).

Um die geringen Anderungen in der Dehnratensensitivitét Giber die Temperatur
oder durch die Manipulation der Mikrostruktur aufzulésen, bedarf es der Un-
tersuchung durch Dehnratenwechselversuche (strain rate jump tests, SRJ)
[6,89,143]. Diese ermdglichen die FlieBspannung einer Probe an der Stelle des
Dehnratenwechsels bei zwei Dehnraten zu untersuchen, wodurch gewéhrleis-
tet ist, dass die kritischen Parameter Mikrostruktur, Temperatur und zuvor auf-
gebrachte plastische Verformung bei beiden Dehnraten gleich sind. Die in die-
ser Arbeit optimierte Methode erlaubt eine prézise Messung der
Dehnratensensitivitat, um auch bei Werkstoffen mit geringer Dehnratensensi-
tivitat Einflisse der Mikrostruktur und Temperatur aufzulésen. Dazu werden
Probenform, Halter und Versuchsaufbau der Zugversuche (siehe Kapitel 3.3.1)
Ubernommen.
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Beachtet werden muss, dass neben dem einfachen Wechsel zwischen zwei
Dehnraten folgende Verénderungen bei der Versuchsfiihrung umgesetzt wer-
den:

- Dynamische Dehnratenanpassung

Um die gewiinschten Dehnraten zu gewahrleisten, wird von einer La-
geregelung der Traversenposition auf eine Dehnungsregelung, basie-
rend auf dem Extensometersignal, umgestellt.

Da zu Beginn des Versuchs das Extensometer unter Umstanden noch
etwas Spiel aufweist, birgt die Dehnungsregelung die Gefahr aufer
Kontrolle zu geraten. Daher wird im unteren elastischen Bereich zu-
erst lagegeregelt gefahren. Vor dem Erreichen der Stitzstellen zur
E-Modul Ermittlung wird schlieRlich automatisiert auf die Dehnungs-
regelung umgeschaltet.

- Sicherheits-Endschalter
Endschalter an der Universalpriifmaschine und in der Software miis-
sen mit Bedacht eingestellt werden, da die Dehnungsregelung, insbe-
sondere an diinnen Zugproben und bei hohen Temperaturen, schnell
zu einem unkontrollierten Verfahren des Querhauptes fiihren kann.

- Sprung bei vorgegebener plastischer Dehnung

Um die Dehnratensensitivitaten der verschiedenen Bleche und Prif-
temperaturen vergleichen zu kénnen, missen die Dehnratenwechsel
bei der jeweils gleichen plastischen Dehnung durchgefiihrt werden
[144]. Dazu musste die plastische Dehnung als Kanal in die Software
eingebaut werden, was auch die in situ Bestimmung des E-Moduls
und der Nullpunktkorrektur wahrend der Versuchsdurchfiihrung ver-
langt.

Diese Methode zur prézisen Durchfihrung von Dehnratenwechselversuchen
wurde in Kooperation mit der Zwick Roell AG in die Steuerungssoftware der
Universalprifmaschine implementiert. Um den Dehnratenwechsel bei einer
vorgegebenen plastischen Dehnung durchfiihren zu kénnen, musste die plasti-
sche Dehnung als Kanal zur Regelung in der Steuerungssoftware eingebunden
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werden. In diesem Kanal wird die plastischen Dehnung durchgehend in situ
wahrend dem Versuch bestimmt:

Al_xo_F/AO

lo E (3.8)

Spl=£—£el=

Dabei stellen Al, die Langenénderung aus dem Extensometersignal, und die
Kraft F die beiden MessgroRRen dar und die Ausgangsmessléange des Extenso-
meters, L,, sowie die Querschnittsflache des Probenstegs, A, (= 2 mm - Pro-
bendicke), werden zu Beginn des Versuches vorgegeben. Das Elastiztitdtsmo-
dul, E, wird wéhrend der Versuchsfuhrung im elastischen Bereich
automatisiert mittels linearer Regression berechnet und x, als Nullpunkt
(x-Achsenabschnitt) der Regressionsgerade bestimmt. Anhand der zuvor
durchgefihrten Zugversuche konnten die Grenzen des elastischen Bereiches
fiir jede Probendicke und Testtemperatur abgeschétzt werden. Dies ermdglicht
fur die Berechnung des E-Moduls die individuelle Definition der Stitzstellen,
was die Wahrscheinlichkeit einer erfolgreichen in situ Bestimmung des E-Mo-
duls und damit einer erfolgreichen Versuchsdurchfiihrung erhéht.

Aus der Gesamtheit der Zugversuche wurden aullerdem die plastischen Deh-
nungen fir die Dehnratenwechsel bestimmt. Dabei galt es flr den ersten
Sprung eine plastische Dehnung zu finden, welche fir alle Kombinationen aus
Mikrostrukturen und Priiftemperaturen im Bereich zwischen Streckgrenze und
Zugfestigkeit liegt. Die SRJ-Tests umfassen folgende Schritte, die automati-
siert ohne Unterbrechung der Versuchsfuhrung ablaufen:

- Lagegeregelt mit 0,015 mm/s verfahren, bis eine bestimmte Spannung
erreicht ist. Diese Spannung muss individuell pro Probe festgelegt wer-
den, so dass entsprechend vor den Stiitzstellen des E-Moduls auf Deh-
nungsregelung umgeschaltet werden kann.

- Dehnungsgeregelt mit einer Dehnrate von 103 1/s verfahren, bis die plas-
tische Dehnung fiir den ersten Sprung erreicht ist (sieche Tabelle 3.5).
Dazu missen das E-Modul, die Nullpunktkorrektur und die plastische
Dehnung in situ berechnet werden.
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3.3 Mechanische Prifverfahren

- Nach dem ersten Sprung die Probe im Wechsel mit niedriger und hoher
Verformungsgeschwindigkeit belasten, bis insgesamt finf Spriinge ab-
solviert sind oder die Probe bricht. Die verwendeten Dehnraten und Ver-
fahrwege sind in Tabelle 3.5 zusammengefasst. Bereich hoher Verfor-
mungsgeschwindigkeit

Tabelle 3.5: Dehnraten und Verfahrwege fiir Dehnratenwechselversuche. Die Daten der
verwendeten Maschine und Probengeometrie sind in Tabelle 3.4 aufgefiihrt.

(A) Lageregelung
Geschwindigkeit Querhaupt 0,9 mm/s

Umschalten Dehnungsregelung  Individuell je nach Probe

(B) Erster Dehnratenwechsel
plastische Dehnung 0,3%

Dehnratenwechsel Hohe auf niedrige Dehnrate

(C) Bis zu vier weitere Dehnratenspriinge im Wechsel
Bereich hoher VVerformungsgeschwindigkeit
Dehnrate 10 1/s (dynamisch angepasst)
Verfahrweg 0,3 % plastische Dehnung
Bereich niedriger Verformungsgeschwindigkeit
Dehnrate 10" 1/s (dynamisch angepasst)

Verfahrweg 0,2 % plastische Dehnung

Die Auswertung der Dehnratenwechsel, mit den einhergehenden Spriingen in
der FlieBspannung, erfolgte mithilfe von Origin an den wahren Span-
nungs-Dehnungs-Kurven. Da in dieser Versuchsreihe die Messung der Quer-
schnittsdnderung nicht stattfand, mussten wahre Spannung (g,,4x) Und wahre
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3 Arbeitsmethodik

Dehnung (&,,qn-) aus der technischen Spannungs-Dehnungskurve unter der
Annahme von Volumenkonstanz bei plastischer Verformung abgeschétzt wer-
den [34]:

Ewahr = ln(l + gtech) (39)

Owanr = Otech (1 + Etecn) (3.10)

An diesen Kurven lassen sich mittels linearer Regression jeweils die Bereiche
vor und hinter jedem Sprung anfitten sowie die Dehnung bestimmen, bei wel-
cher der Sprung stattfand (siehe Abbildung 3.7). Mittels der Geradengleichun-
gen aus der linearen Regression und der ermittelten Dehnung kénnen so die
Spannungswerte am Punkt des Sprungs angenahert werden. Die Dehnraten-
sensitivitdt m ergibt sich, basierend auf Gleichung (2.11), makroskopisch zu:

_ Aln(o)
= Aln(e)

(3.12)

2500

——W100, 20 °C

2000 A

1500 4

1000 4

Wahre Spannung [MPa]

Wahre Spannung [MPa]

500 4

o 0% 1.00 125
Wahre Dehnung [%]

0 T T T
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0

Wahre Dehnung [%)]

Abbildung 3.7: Wahre Spannung Uber wahre Dehnung eines Dehnratenwechselversuches,
exemplarisch dargestellt an einem bei Raumtemperatur getesteten 100 pm
Blech. Die Auswertung des Sprungs in der FlieRspannung Uber lineare Regres-
sion ist in der vergroRerten Abbildung des ersten Dehnratenwechsels skizziert.
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4

Ergebnisse und Diskussion

Die Ergebnisse werden entsprechend der Arbeitsmethodik in drei Paketen dar-
gestellt und diskutiert:

M)

)

®)

Die Basisanalyse des fur diese Arbeit hergestellten Materials umfasst
die Analyse der chemischen Zusammensetzung, der Mikrostruktur des
kaltgewalzten Materials im Ausgangszustand, sowie der thermischen
Stabilitat der UFG-Mikrostruktur.

Die Analyse der Versetzungsstrukturen lber mehrere GréRenord-
nungen erganzt die Gefiigeanalyse. Dabei werden sowohl der Aus-
gangszustand, wie auch die Versetzungsstrukturen nach der plasti-
schen Verformung in Zugversuchen bei verschiedenen Temperaturen
betrachtet.

Die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften der unter-
schiedlich stark umgeformten Wolframbleche umfasst Versuche unter
uniaxialer Zugbelastung mit konstanter Dehnrate sowie Dehnraten-
wechselversuche. Dabei werden aus der Verénderung der mechani-
schen Eigenschaften unter Beachtung der in Kapitel 4.1 und 4.2 ge-
wonnen Erkenntnisse zur Evolution der Mikrostruktur mdgliche
Mechanismen diskutiert, die die plastische Verformung in UFG-Wolf-
ram bei verschiedenen Temperaturen kontrolliert.

Die erzielten Erkenntnisse werden bewertet und Ansétze zu weiterfiihrenden
Forschungsarbeiten aufgezeigt, um die Mechanismen der plastischen Verfor-
mung in kubisch-raumzentrierten UFG-Werkstoffen aufzukl&ren und den tech-
nischen Einsatz der Wolframbleche als Konstruktionswerkstoff zu fordern.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostrukturanalyse

Die Herstellung des fir diese Arbeit verwendeten Probenmaterials bei der
Firma Plansee SE aus Reutte, Osterreich, ist in Kapitel 3.1.1 beschrieben. Bei
der Herstellung wurde bewusst der anspruchsvolle Weg gegangen, alle Proben
verschiedener Dicke aus einem einzigen Sinterling durch Kaltwalzen herzu-
stellen. Die Absicht dabei war, dass die Bleche sich neben unterschiedlichen
Dicken lediglich in der Mikrostruktur unterscheiden und einen Einfluss der
chemischen Zusammensetzung auf die relative Anderung der mechanischen
Eigenschaften ausgeschlossen werden kann. Eine solche Serie aus kaltgewalz-
ten Wolframblechen ist einzigartig und bildet die Grundlage der Diskussion
zum Verformungsverhalten von Wolfram mit unterschiedlichen Mikrostruktu-
ren. Die Basisanalyse des Materials soll folgende Fragen klaren:

(1) Fahrt das schrittweise Kaltwalzen mit hoheren Umformgraden zu ei-
ner stetigen Kornfeinung und wird eine ultrafeinkoérnige (UFG) Mik-
rostruktur erreicht?

(2) Wie entwickeln sich die Textur und die Art der Korngrenzen beim
Kaltwalzen?

(3) Flhren die Veranderungen der Mikrostruktur durch das Kaltwalzen
auch zu einer Anderung der mechanischen Eigenschaften? Dies soll
Uber Hartemessungen abgeschéatzt werden.

Chemische Zusammensetzung des Probenmaterials

In polykristallinem Wolfram wirken sich Verunreinigungen, insbesondere in-
terstitielle Atome wie Sauerstoff, Kohlenstoff und Stickstoff, erheblich auf das
mechanische Verhalten aus [94]. Um sicherzustellen, dass es sich bei dem Pro-
benmaterial um technisch reines Wolfram (> 99,97 Gew.-% W) handelt und
dass mogliche Anderungen in den mechanischen Eigenschaften allein auf die
Evolution der Mikrostruktur zurtickgefihrt werden kénnen, musste der Ein-
fluss des Kaltwalzens auf die chemische Zusammensetzung untersucht wer-
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4.1 Mikrostrukturanalyse

den. Dazu wurde eine chemische Analyse nach den im Kapitel 3.1.3 beschrie-
benen Verfahren an der 1000 um Platte (geringster Umformgrad) und dem
100 pum Blech (hochster Umformgrad) als reprasentative Anfangs- und End-
zusténde des Kaltwalzens durchgefihrt. Die Ergebnisse der chemischen An-
layse befinden sich in Tabelle A.1 des Anhangs. Um mdgliche Kontaminatio-
nen der Oberflaiche durch den Umformprozess aufzulésen, wurde die
chemische Analyse durch eine oberflachensensitive Augerelektronenspektro-
skopie (AES) an einem 100 um Blech erganzt. Die Abbildungen A.3 und A.4
im Anhang zeigen ein représentatives Spektrum der Oberfldche sowie das Tie-
fenprofil der Elementkonzentrationen.

Die chemische Analyse bestatigt, dass bei den fiir diese Arbeit hergestellten
Blechen mit verschiedenen Dicken die VVorgaben an technisch reines Wolfram
eingehalten sind. Das Kaltwalzen hat keinen signifikanten Einfluss auf die che-
mische Zusammensetzung. Einzig Molybdan und Eisen zeigen geringe Kon-
zentrationsunterschiede zwischen dem 1000 um und dem 100 um Blech.
Beide Elemente liegen aber deutlich unter der maximal erlaubten Konzentra-
tion. Eine tiefenaufgeldste AES-Analyse der Oberflache einer 100 um Probe
zeigt, dass die Verunreinigung mit Eisen auf die Oberflache beschrankt ist. Auf
der Grundlage dieser chemischen Analyse wird flr weitere Diskussionen in
dieser Arbeit angenommen, dass die mechanischen Eigenschaften der ver-
schieden stark umgeformten Bleche von der chemischen Zusammensetzung
nicht beeinflusst wurden und sich mégliche Unterschiede in den Eigenschaften
einzig auf die Veranderung der Mikrostruktur zurtickfuhren lassen.

4.1.1 Evolution der Mikrostruktur bei starker
plastischer Umformung

Die Analyse der Mikrostruktur des einphasigen, technisch reinen Wolframs
erfolgte mittels EBSD im Rasterelektronenmikroskop uber die Bestimmung
der lokalen Kristallorientierungen und den daraus ableitbaren Informationen
zu KorngréBRe, Textur und Korngrenzen-Misorientierungswinkel. Die
EBSD-Analyse wurde an den beiden Kanten der uniaxial kaltgewalzten Bleche
durchgefiihrt, um die Mikrostruktur sowohl in longitudinaler Blickrichtung
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4 Ergebnisse und Diskussion

(Walzrichtung, ,,Blick in L-Richtung*) als auch in transversaler Blickrichtung
(,,Blick in T-Richtung*) abzubilden. Beide Blickrichtungen zeigen die Rich-
tung senkrecht zur Walzebene (S-Richtung), in welcher die stérkste Kornfei-
nung erwartet wurde. Die Kombination von FIB und EBSD in einer Serien-
schnitttechnik ermdglichte es zusdtzlich einen plastischen Eindruck der
Kornform zu gewinnen. Um vor einer umfangreichen mechanischen Testserie
zu Uberprifen, ob die analysierten Gefuigednderungen zu einer signifikanten
Anderung der mechanischen Eigenschaften fiihren, wurde die Harte der ver-
schiedenen Bleche mit Hartewerten aus der Literatur verglichen.

Abbildungen 4.1 und 4.2 zeigen EBSD-Messungen mit Blick in T-Richtung
und Blick in L-Richtung, jeweils als IPF-Darstellungen (links) und als Korn-
grenzendarstellungen (rechts). Die IPF-Darstellungen wurden in der entspre-
chenden Blickrichtung ausgewertet und die Farbkodierung zeigt die zur Aus-
werterichtung parallelen Kristallrichtungen. Bei der Darstellung der
Korngrenzen wurde zwischen GroBwinkelkorngrenzen (HAGB, > 15°, blau)
und Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB, 2° - 15°, griin) unterschieden. Beide
Abbildungen zeigen fur einen qualitativen Eindruck der Evolution der Mikro-
struktur jeweils nur eine analysierte Flache der 2000 um, 300 pm und 100 pm
Bleche. Ein Vergleich aller funf Bleche in Form von IPF-Darstellungen befin-
det sich im Anhang (Abbildung A.8 und A.9). Fiir die in diesem Kapitel dar-
gestellten quantitativen Ergebnisse wurden an allen funf Blechen jeweils min-
destens drei EBSD Aufnahmen ausgewertet.
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4.1 Mikrostrukturanalyse

W1000

W300

METTI

IPF [l T-Richtung] 11 Korngrenzen
— HAGB, 15° - 65°
oft 101 - LAGB, 2°-15

Abbildung 4.1: EBSD-Aufnahmen mit Blick in T-Richtung fur drei Blechdicken (W1000,
W300, W100). Dargestellt sind die lokalen Kristallorientierungen mittels IPF
Farbcodierung [11 T] (links) und die daraus bestimmten GroRwinkelkorngrenzen
(HAGB) und Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB) (rechts).
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4 Ergebnisse und Diskussion

Blick in L-Richtung Q

——
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W300

w100

IPF [Il L-Richtung] 111 Korngrenzen
— HAGB, 15° - 65°
odl 01 ~—LAGB, 2°-15

Abbildung 4.2: EBSD-Aufnahmen mit Blick in L-Richtung fur drei Blechdicken (W21000,
W300, W100). Dargestellt sind die lokalen Kristallorientierungen mittels IPF
Farbcodierung [11 L] (links) und die daraus bestimmten Gro3winkelkorngrenzen
(HAGB) und Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB) (rechts).
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4.1 Mikrostrukturanalyse

Korngrolie

Abbildungen 4.1 und 4.2, insbesondere die Darstellungen der Korngrenzen,
zeigen rein qualitativ bereits eine deutliche Kornfeinung in S-Richtung fir die
starker umgeformten Bleche. Die 1000 um Probe (Umformgrad ¢ = 1,75)
weist dabei sehr unterschiedlich grofRe Korner in S-Richtung auf, wobei neben
Kdrnern mit einigen Mikrometern auch bereits Kornern kleiner 1 um existie-
ren. Eine dhnliche Mikrostruktur kann auch noch fir die 500 um dicken Bleche
(¢ = 2,48) beobachtet werden, wohingegen diinnere Bleche eine zunehmend
gleichmaRigere Kornform in S-Richtung aufweisen. Die Abbildungen 4.1 und
4.2 zeigen auBerdem, dass sowohl die Korngréfe in L-Richtung als auch in
T-Richtung deutlich groRer als in S-Richtung ist.

Aus den EBSD Messungen konnte die Korngréfe in S-Richtung auch quanti-
tativ mittels des Linienschnittverfahrens bestimmt werden, welches sich unter
den automatisierten Auswerteverfahren fur eine lamellare Struktur am besten
eignet. Bei diesem Verfahren werden virtuell vertikale Linien in gleichmaRi-
gen Abstanden Uber die Abbildung gelegt und die Langen der Liniensegmente
zwischen jeweils zwei HAGBs (Misorientierung > 15°) bestimmt. Eine Dar-
stellung der Liniensegmentldngen beziiglich ihrer Haufigkeit ab 0,05 pm
ergibt die KorngroRenverteilung in S-Richtung. Die drei Verteilungen, welche
sich aus den in Abbildung 4.1 dargestellten EBSD Messungen berechnen las-
sen, sind in Abbildung 4.3(a) zusammengefasst. Alle drei Verteilungen zeigen
die Form einer logarithmischen Normalverteilung. Fir die stirker verformten
Bleche verschieben sich die Haufigkeitsverteilungen zu immer kleineren
KorngréRen und die Peakbreite nimmt deutlich zu. Die Haufigkeitsverteilung
der 1000 um Platte (orangefarben) zeigt, dass bereits ein Grof3teil der Kérner
kleiner 1 pm sind. In der Vergréf3erung ist zu erkennen, dass bei der 1000 pm
Platte aber auch noch deutlich mehr Liniensegmente mit L&ngen von
1,5 um - 3 um gemessen wurden, als bei den starker verformten Blechen.

Dabei muss beachtet werden, dass es sich um eine numerische Haufigkeitsver-
teilung handelt und dass wenige grofle Korner in dieser Verteilung einen er-
heblichen Anteil der vermessenen Flache ausmachen kénnen. Dies ist in Ab-
bildung 4.3(b) verdeutlicht, in welcher die Liniensegmente gewichtet
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4 Ergebnisse und Diskussion

(multipliziert) mit ihrer jeweiligen Lange dargestellt sind. Diese Art der Dar-
stellung ist in der Literatur wenig verbreitet, ermdglicht aber einen guten Ein-
druck der flachenanteiligen KorngréRenverteilung. Die 1000 um Platte (oran-
gefarben) zeigt hier eine deutlich breitere KorngréRenverteilung und es wird
ersichtlich, dass das Gefiige zu etwa gleichen Teilen aus Kérnern gréRer und
kleiner 1,5 um besteht

Die Mikrostruktur ist aber nicht bimodal, wie aus den IPF-Abbildungen ver-
mutet, sondern zeigt vielmehr eine gleichméRige Korngréfienverteilung zwi-
schen 0,5 um bis 3 um. Der etwas parabelformige Verlauf wird auf die zu
kleine StichprobengroRe innerhalb einer EBSD-Abbildung zuriickgefiihrt. Flr
die starker verformten Bleche verschieben sich auch die gewichteten Haufig-
keitsverteilungen zu immer kleineren KorngréRen und die Peakbreite nimmt
deutlich ab. Dies spricht fur eine sowohl feinere wie auch gleichméaRigere
Korngrolie bei den hochverformten Blechen. Beim 100 um Blech sind prak-
tisch alle Korner kleiner 1 um in S-Richtung, die Mikrostruktur ist in dieser
Richtung durchgehend ultrafeinkérnig.

Das arithmetische Mittel tiber die Liniensegmentlangen entspricht der mittle-
ren KorngroRe in S-Richtung. Abbildung 4.4 zeigt die aus den Haufigkeitsver-
teilungen berechneten mittleren KorngréRen, aufgetragen tiber den Umform-
grad. Die Fehlerbalken stellen die Standardabweichung zwischen den jeweils
mindestens drei verschiedenen EBSD Messungen pro Blechdicke dar. Zusatz-
lich wurde auf die gleiche Weise die durchschnittliche KorngroRe unter Be-
achtung der Substruktur berechnet, indem Misorientierungswinkel gréRer 2°
anstatt groRer 15° zur Definition der Korngrenzen genutzt wurden.
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Abbildung 4.3: (a) zeigt die Haufigkeitsverteilung der mittels EBSD gemessenen
L&ngensegmente in S-Richtung, welche mit der KorngréfRe in S-Richtung
gleichgesetzt werden konnen. In der vergréRerten Abbildung ist die erhohte
Héaufigkeit von Korngréen dber 1,5 pum bei dem W21000 Blech zu erkennen.
(b) zeigt dieselbe Verteilung, wobei die Anzahl der Langensegmente mit ihrer
jeweiligen Lange gewichtet wurden, um einen Eindruck des Flachenanteils der
unterschiedlich groRen Kérner zu erhalten.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.4 bestatigt den qualitativen Eindruck der Kornfeinung in S-Rich-
tung mit zunehmendem Umformgrad. Beginnend mit einer durchschnittlichen
KorngrdRe von 790 nm fiir die kaltgewalzte 1000 um Platte, nimmt die Korn-
groRe stetig ab und erreicht rund 250 nm fir die 100 um Bleche. Damit ist das
Kaltwalzen fiir die Kornfeinung bis weit in den UFG-Bereich (100 nm - 1 um)
geeignet. Wahrend die durchschnittlichen KorngréBen auch fiir die 500 pm
und 1000 um Platten bereits im UFG-Bereich liegen, muss beachtet werden,
dass die Mikrostruktur auch viele Kérner mit einer GroRe deutlich tiber 1 um
umfasst. Die KorngréRe nimmt bis zum 200 um Blech stetig ab, wobei erwar-
tungsgemal die Kornfeinung zu htheren Umformgraden hin einen asymptoti-
schen Verlauf zeigt. Die starkere Kornfeinung fiir das 100 um Blech kann ver-
mutlich auf die Senkung der Walztemperatur vor dem letzten Walzschritt
zuriickgefuhrt werden. Die durchschnittliche KorngréRRe unter Beachtung der
GroRwinkelkorngrenzen (blau) stellt den Hauptparameter fiir die Korrelation
von Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften in der weiteren Diskus-
sion dar. Eine Betrachtung der Substruktur zeigt, dass auch der Abstand der
Kleinwinkelkorngrenzen in S-Richtung mit zunehmendem Umformgrad ab-
nimmt. Wéhrend der Abstand der beiden Strukturparameter in Abbildung 4.4
bei W1000 am groften ist, die Kérner im 1000 um Blech also noch vermehrt
von Subkornstrukturen durchzogen sind, wird der Abstand mit zunehmendem
Umformgrad stetig kleiner. Als Grund fir diese Beobachtung ist sowohl denk-
bar, dass es fur die starker verformten Bleche zu verhaltnisméaRig mehr HAGBs
als LAGBs kommt als auch, dass die LAGBs vermehrt senkrecht zur Walz-
richtung auftreten.

Es sei nochmals betont, dass die quantitative Auswertung und der Nachweis
der Kornfeinung in den UFG-Bereich sich ausschlieflich auf die Korngréfie in
S-Richtung bezieht. Da durch die stark anisotrope Kornform die S-Richtung
den mit Abstand gréBten Einfluss auf die mittlere freie Weglange der Verset-
zungsbewegung und damit auf die mechanischen Eigenschaften haben sollte,
wurden deutlich aufwéndigere Methoden zur Bestimmung der KorngroRe in
L- und T-Richtung, wie eine Vermessung tber TEM, nicht weiterverfolgt.
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Abbildung 4.4:
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Durchschnittliche Lénge der Liniensegmente in S-Richtung aus dem
Linienschnittverfahren fiir die verschieden stark umgeformten Bleche. Dabei
ergibt das arithmetische Mittel Uber die Liniensegmente zwischen HAGBS die
klassische Korngré3e in S-Richtung (blau), welche als Hauptparameter fir die
Korrelation von Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften genutzt wird.
Unter Beachtung aller Korngrenzen ab 2° Misorientierung (LAGBs) ergibt sich
die KorngrolRe der Subkornstruktur (griin). Die Messwerte stellen Mittelwerte
und Standardabweichungen aus mindestens drei verschiedenen EBSD
Messungen pro Blechdicke dar.

Auch wenn eine quantitative Auswertung der Korngrdlie in L- und T-Richtung
nicht weiterverfolgt wurde, soll fur ein tieferes Verstandnis der Mikrostruktur
ein qualitativer Eindruck der Kornform gewonnen werden. Dazu wurde ein
poliertes 100 um Blech mittels einer Kombination von FIB (Focus lon Beam)
und EBSD in einer Serienschnitttechnik analysiert. Mit der Serienschnitttech-
nik wurde ein Volumenelement der Probe in 50 nm Schritten mit lonen abge-
tragen und nach jedem Schnitt ein 10 um x 11 um groRes Feld mittels EBSD
analysiert. Durch die Nachbearbeitung der Daten lasst sich ein Volumenele-
ment mit der Kristallorientierung jedes Pixels darstellen (Abbildung 4.5(a))
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und einzelne Koérner voneinander getrennt hervorheben (Abbildung 4.5(b)).
Die einzelnen Kdérner kénnen so dreidimensional in ihrer Ausdehnung aus ver-
schiedenen Blickwinkeln betrachtet werden (Abbildung 4.5(c)). Diese Darstel-
lungen zeigen, dass es sich um eine flache, pfannkuchenartige Kornform mit
deutlicher Streckung in Walzrichtung handelt. AuRerdem ist zu erkennen, dass
die diinnen Korner nicht perfekt eben in der Walzebene liegen. Das erkldrt
auch die Schwierigkeit, die Korngréfen in L- und T-Richtung aus den EBSD
Messungen an der Walzebene oder an den Kanten der Bleche auszuwerten. Bei
der Abbildung der Walzebene kommt es zur Uberschneidung der Kérner und
bei der Abbildung der Blechkanten verlangen KorngréRenbestimmungen wie
Uber das Linienschnittverfahren ebene Korngrenzen.

2,5 um

Abbildung 4.5: Rekonstruktion des mittels Serienschnittverfahren untersuchten Probenvolumen
eines 100 pm Bleches (a), die Lage einzelner Kdrner in diesem Probenvolumen
(b) und die Darstellung eines einzelnen Korns aus Draufsicht und Seitenansicht

(c).

Dieses Serienschnittverfahren ermdglicht aufgrund des aufwendigen Messver-
fahrens und der zeitintensiven Aufbereitung der Daten keine statistische Aus-
wertung der Kornform. Der paarweise Vergleich der Korngrenzendarstellun-
gen mit Blick in T- und L-Richtung (Abbildungen 4.1 und 4.2) bei gleichem
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Umformgrad stutzt aber die in Abbildung 4.5 dargestellte pfannkuchenartige
Kornform mit Streckung der Kérner in Walzrichtung. So sind die Kdrner in
horizontaler Richtung bei der Darstellung mit Blick in T-Richtung zum groR-
ten Teil deutlich langer als bei der Darstellung mit Blick in L-Richtung. Diese
Kornform gilt in unterschiedlich starker Auspragung fir alle untersuchten,
kaltgewalzten Bleche und lésst sich durch das verwendete uniaxiale Walzen
erkléren.

Anteil an GroBwinkelkorngrenzen

Die Misorientierung zwischen zwei benachbarten Bereichen unterschiedlicher
Orientierung stellt einen wichtigen Faktor bei der Betrachtung der Verset-
zungsbewegung dar, da die Grenzflachen sowohl als Versetzungshindernis
und Versetzungssenke als auch als Versetzungsquelle dienen kénnen. Dabei
wird zwischen GroRRwinkelkorngrenzen (HAGBSs) und Kleinwinkelkorngren-
zen (LAGBs) unterschieden. Uber den Abstand der HAGBs wird die Korn-
groRe beschrieben, wahrend die LAGBs die Substrukturen innerhalb der Kor-
ner bilden. Abbildung 4.6 zeigt fir die Bleche mit verschiedenen
Umformgraden die Flachenanteile Sa an LAGBs (2°-15°) und HAGBs
(> 15°) als Punktdiagramm (rechte y-Achse). Die dargestellten Messwerte stel-
len Mittelwerte und dazugehdrige Standardabweichungen aus jeweils zwei bis
drei EBSD-Messungen dar. Die Flachenanteile entsprechen der Summe der
Léngen der jeweiligen Korngrenzen, geteilt durch die mittels EBSD vermes-
sene Flache. Daneben wird der Anteil an HAGBs an der Gesamtzahl der Korn-
grenzen als Balkendiagramm angegeben (linke y-Achse). Der Anteil der
HAGB:s steigt mit zunehmendem Deformationsgrad stetig von rund 50 % fur
W1000 auf 69 % bei W100. Dies stimmt mit Erfahrungswerten aus der Litera-
tur Uberein, die fur lamellare Geflige aus SPD-Verfahren von einer Sattigung
des Anteils an HAGBs bei 70 % - 80 % berichten [145]. Dabei zeigt das Punkt-
diagramm, dass diese Zunahme auf den steigenden Flachenanteil der HAGBs
fur die starker verformten Bleche zuruickgefihrt werden kann, wéhrend der
Flachenanteil der LAGB:s relativ konstant bleibt.
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In Kombination mit der in den vorherigen Abschnitten beschriebenen Kornfei-
nung und der Entwicklung der pfannkuchenartigen Kornform passen diese Er-
gebnisse zu dem in Kapitel 2.2.1 beschriebenen Mechanismus der Kornfrag-
mentierung wéahrend der SPD Umformung nach Hughes und Hansen [67]. Da
das Kaltwalzen bis 200 um Dicke bei Temperaturen im Bereich von 1000 °C
durchgeflhrt wurden, ist eine dynamische Rekristallisation wahrend der Um-
formung nicht auszuschlieRen. Inwiefern die Korngrenzen und Subkorngren-
zen bei den kaltgewalzten Blechen auf urspringlich vorhandene Subkorngren-
zen zuriickgefuhrt werden kdnnen und wie viele Korngrenzen sich wéhrend
dem Kaltwalzen neu gebildet haben, kann aus diesen Untersuchungen nicht
bestimmt werden. Die Ergebnisse verdeutlichen aber, dass eine Erhdhung des
Umformgrades nicht nur zu einer stetigen Kornfeinung bis in den UFG-Be-
reich fuhrt und sich die Anzahl an Korngrenzen an sich erhéht, sondern dass
das Kaltwalzen insbesondere in einer Erhdhung der Anzahl und damit des An-
teils an HAGBS resultiert.

W1000 W500 W300 W200 W100 5
- Anteil HAGBs
= S, HAGBs T

— S, LAGBs T - n
R _
=604 £ &
@ I £
@ I I =
< J 13 €
I 50 A } } =
% <
- : ’

40 - ; 12

30 T r T 1

1,5 2,0 2,5 3,0 3,5 4,0
Umformgrad ¢
Abbildung 4.6:  Flachenanteile Sn der HAGBs (blau) und LAGBs (griin) in den einzelnen
Blechen (Punktdiagramm, rechte y-Achse) und der Anteil an HAGBs an der

Gesamtzahl der Korngrenzen (Balkenendiagramm, linke y-Achse). Die Werte
wurden mittels EBSD Messungen mit Blick in T-Richtung bestimmt.
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Textur

Die IPF Darstellungen in Abbildungen 4.1 und 4.2 geben bereits einen quali-
tativen Eindruck der Texturentwicklung. Die IPFs wurden jeweils in Blick-
richtung ausgewertet und die Farbgebung zeigt, welche Richtung des Kristalls
an der jeweiligen Stelle parallel zur Blickrichtung liegt. Da Wolfram eine krz
Gitterstruktur besitzt, liegen <uvw> Richtungen immer parallel zu den Norma-
lenvektoren der (uvw) Ebenen. Die IPF-Darstellung kann daher auch so inter-
pretiert werden, dass die lokale Farbgebung diejenige (uvw) Ebene des Kris-
talls aufzeigt, welche parallel zur abgebildeten Flache liegt.

Bereits beim 1000 um Blech ist, inshesondere beim Blick in T-Richtung, eine
Tendenz zu den Farben griin und blau zu erkennen. Das bedeutet, dass grof3-
tenteils (110) und (111) Ebenen parallel zur betrachteten Flache liegen. Mit
zunehmender Kaltverformung verstarkt sich diese Textur und inshesondere
beim Blick in L-Richtung dominiert die (110) Orientierung (grin). Eine ein-
zige IPF-Darstellung erlaubt keine vollstdndige Beschreibung der Textur, da
nur die jeweils zur Auswertungsrichtung senkrechte Ebene angezeigt wird,
nicht aber deren Rotation um die Ebenennormale. Daher sind immer mindes-
tens zwei IPF-Darstellung zur volistandigen Beschreibung der Textur notig.
Eine einfachere Beschreibung der Textur ermdglicht die Orientierungsvertei-
lungsfunktion (ODF), welche sich aus den EBSD Messungen berechnen l&sst.
Um die Textur mit Bezug auf die Walzebene (Blick in S-Richtung) und Walz-
richtung anzugeben, wurde das EBSD Datenset bei der Auswertung entspre-
chend rotiert.

Abbildung 4.7(a) zeigt fur jede Blechdicke einen Schnitt durch die ODF bei
¢, = 45°. Die der Berechnung zugrundeliegende Reihe wurde bis zur 16ten
Ordnung entwickelt. Wie in Kapitel 3.2.1 beschrieben, entspricht jeder Punkt
auf einem Schnitt durch die ODF einer bestimmten Kristallorientierung. Die
Positionen einiger haufig vorkommenden Orientierungen sind im obersten Di-
agramm dargestellt. Die 1000 pm Platte zeigt eine ausgepragte a-Faser (Kris-
tallorientierungen mit einer <110> Richtung parallel zur Walzrichtung) und
y-Faser (Kristallorientierungen mit einer (111) Ebene parallel zur Walzebene)
und stimmt somit mit den in der Literatur fiir kaltgewalzte krz Metalle haufig
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4 Ergebnisse und Diskussion

gefundenen Texturkomponenten iberein (siehe Kapitel 2.2.1). AuBerdem lasst
sich eine erhohte Intensitét in den oberen beiden Ecken der ODF-Schnitte be-
obachten, was der (001)<110> Orientierung entspricht. Bei dieser Orientie-
rung ist der Kristall mit einer (001) Ebene parallel zur Walzebene und mit einer
<110> Richtung parallel zur Walzrichtung orientiert (siehe Abbildung 4.7(b)).

Mit der Erhéhung des Umformgrades ist eine Evolution der Textur zu be-
obachten: Wahrend die y-Faser weitestgehend unverdndert bleibt, tritt die
a-Faser und insbesondere die (001)<110> Orientierung immer haufiger auf.
Die relative Haufigkeit der (001)<110> Orientierung bei den einzelnen Ble-
chen ist als orangefarbener Zahlenwert neben dem jeweiligen Diagramm dar-
gestellt. Diese (001)<110> Orientierung bildet damit die Hauptkomponente
der Textur bei den stark verformten UFG-Wolframblechen. Die
(001)<110> Texturkomponente wird bei kaltgewalzten krz Metallen h&ufig
gefunden [71,72] und ist auch als gedrehte Wirfellage bekannt.
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Abbildung 4.7:
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Schnitte durch die ODF bei ¢, = 45° (a) mit den Positionen der wichtigsten
Orientierungen. Der Farbcode stellt die Haufigkeit der jeweiligen
Orientierungen dar. Die maximale Intensitét jedes Diagramms (dargestellt durch
orangefarbene Zahlenwerte) entspricht der Intensitét der (001)<110> Textur.
Die (001)<110> Orientierung ist in (b) dargestellt.
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Mikroharte

Die Analyse der Mikrostruktur zeigte eine deutliche Kornfeinung in S-Rich-
tung durch das Kaltwalzen. Das Ziel der Manipulation der Mikrostruktur in
den UFG-KorngréRenbereich ist eine Anderung der mechanischen Eigen-
schaften. Die Messung der (Mikro)hérte nach Vickers mit einem Priifgewicht
von 0,1 kg (HV 0,1) erlaubt tber einen unkomplizierten Versuchsaufbau und
bei einfacher Probenpréparation eine qualitative Uberpriifung der Evolution
der mechanischen Eigenschaften durch das Kaltwalzen. Wéhrend die Harte
technologisch haufig nicht von besonderem Interesse ist, so besteht meist ein
Zusammenhang zur Festigkeit und Duktilitat des Materials. Hartemessungen
werden daher h&ufig zur Untersuchung von SPD verformten Materialien ein-
gesetzt und bieten die Mdoglichkeit, das flr diese Arbeit hergestellte Material
mit Harten fir Wolfram verschiedener Mikrostrukturen aus der Literatur zu
vergleichen.

Abbildung 4.8 zeigt den Verlauf der Hartewerte nach Vickers [HV 0,1] tber
den Umformgrad der verschieden stark gewalzten Wolframbleche. Dabei sind
die Mittelwerte aus jeweils mindestens sechs Hartemessungen an den beiden
Kanten der Bleche (T- und L-Richtung) dargestellt und zum Vergleich die Har-
ten von Wolfram unterschiedlicher Mikrostrukturen aus der Literatur aufge-
zeigt (siehe Abbildung 2.12, Stand der Technik). W1000 besitzt mit
592 HVO0,1 bereits eine Harte vergleichbar zu der von ECAP prozessiertem
Wolfram [76,77,101,102] und liegt damit auch deutlich Uber Hartewerten fur
grobkdérniges, warmverformtes Wolfram [77,102-104]. Diese Hartewerte pas-
sen zu der bereits recht feinen Mikrostruktur des W1000 Bleches mit einer
mittleren Korngréfie von 790 nm, auch wenn die KorngréRenverteilung (Ab-
bildung 4.3(b)) eine Mikrostruktur mit vielen Kérnern auRerhalb des UFG-Be-
reiches (> 1 um) zeigt.

Die Hérte steigt mit zunehmendem Umformgrad beim Kaltwalzen zwischen
W1000 und W500 erst nur leicht, ab W500 dann deutlich starker an. Dieser
Anstieg ab W500 koinzidiert mit der Mikrostruktur, die ab W500 eine deutlich
engere KorngroRenverteilung mit weniger Kornern grofer 1 pm zeigt. Ledig-
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lich das 100 um Blech (Umformgrad ¢ = 4,01) erreicht Hartewerte vergleich-
bar zu Literaturwerten fir UFG-Wolfram [6], obwohl auch W300 und W200
bereits mittlere Korngréfien kleiner 500 nm in S-Richtung zeigen. Es muss al-
lerdings beachtet werden, dass die Korngrée bei den gewalzten Blechen sehr
anisotrop ist und in L- und T-Richtung keine UFG-Mikrostruktur vorliegt. Ab-
bildung 4.8 zeigt des Weiteren, dass es keine Tendenz beziglich einer héheren
Hérte bei Messungen mit Blick in T- oder L-Richtung gibt, obwohl die EBSD
Messungen und 3D-Rekonstruktionen einzelner Kérner eine deutliche Verlan-
gerung der Koérner in Walzrichtung (L-Richtung) zeigen. Dies fuhrt zum
Schluss, dass die Kornfeinung in S-Richtung die Verfestigung kontrolliert und
das Kaltwalzen trotz dieser eindimensionalen Kornfeinung berechtigt zu den
Herstellungsverfahren fur UFG-Wolfram gezahlt wird.

W-hr W1000 W500 W300wW200 w100
750 T T T T T
7001V UFG //
650 A R : L
S 600 - s ; ¥ .
> W - ECAP W 4 ¢ Mittelwert
L, 550 = L-View [
Q B e T-View
% 5004w~ grabkérnig
I keine oder leichte Warmverformu n/g)
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400 H—w - einkristallin 7
350

00 05 10 15 20 25 30 35 40 45
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Abbildung 4.8: Harte [HV 0,1] iber den Umformgrad fiir das warmgewalzte sowie die fiinf
kaltgewalzten Bleche, gemessen mit Blick in L-Richtung (griin), T-Richtung
(blau) und dargestellt als arithmetisches Mittel inklusive der
Standardabweichung (rot). Die grau markierten Balken fassen die Literaturwerte
fur Wolfram verschiedener Mikrostrukturen zusammen. Die jeweiligen Quellen
befinden sich in der Beschreibung zur Abbildung 2.12 (Kapitel 2.2.2, Stand der
Technik).
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Festigkeit und Harte zeigen bei der klassischen Kornfeinung haufig eine um-
gekehrt proportionale Abhangigkeit von der Wurzel der KorngroRe dj. Diese
sogenannte Hall-Petch Beziehung kann mittels Auftragung der Harte Gber die

KorngroRe in der Form d,(‘l/2 Uberpruft werden (siehe Abbildung 4.9). Die
korrespondierende Blechdicke ist auf der oberen x-Achse dargestellt. Die line-
are Regression wurde dabei lediglich zwischen den Blechen W1000 bis W200
durchgeflhrt, da diese bei der gleichen Temperatur gewalzt wurden. Der letzte
Walzschritt auf W100 wurde bei einer niedrigeren Walztemperatur durchge-
flhrt und W100 weist, den Ergebnissen von Kapitel 4.2.1 vorweggenommen,
eine deutlich erhthte Versetzungsdichte auf, wahrend die Versetzungsdichten
der Bleche W1000 bis W200 relativ konstant bleibt. Die Harte folgt der
Hall-Petch Beziehung nach der Geradengleichung der linearen Regression:

HV(dy) = 109,5 - dy~ /2+459,7 (4.1)

Der Hall-Petch  Koeffizient von  109,5 kgy/um/mm?  entspricht
1,073 MPay/m und stimmt gut mit Literaturwerten von rund 0,996 MPavm
flr Wolfram Uberein [146]. Eine Extrapolation zu der KorngréRe von W100
zeigt, dass die Abschatzung der Harte Gber Hall-Petch auch die Hérte dieser
bei niedrigen Temperaturen gewalzten Bleche mit hoher Versetzungsdichte
noch zufriedenstellend beschreibt. Folglich kann die KorngréRe als der domi-
nierende Faktor bei der Beeinflussung der Harte durch das Kaltwalzen ange-
sehen werden. Die Extrapolation zu KorngréRen in der GréRenordnung weni-
ger Mikrometer ergibt Hartwerte, die mit Literaturwerten fir grobkdrniges
Wolfram Kkorrelieren [77,102-104]. Die Gleichung (4.1) kann im Umkehr-
schluss auch genutzt werden, um die Korngréf3e in S-Richtung aus Hartemes-
sungen abzuschatzen, ohne fir jedes neue Blech eine deutlich aufwendigere
EBSD Analyse durchfiihren zu mussen.
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Abbildung 4.9:  Vickersharte [HV 0,1] (ber KorngroRe (als d,('l/z), inklusive der
korrespondierenden Blechdicken (obere x-Achse). Die Hall-Petch Beziehung
ergibt sich aus der linearen Regression der Datenpunkte.

4.1.2 Thermische Stabilitit der ultrafeinkérnigen
Mikrostruktur

Die mechanischen Eigenschaften der kaltgewalzten, ultrafeinkdrnigen Wolf-
rambleche beruhen zu einem groRen Teil auf deren besonderen Mikrostruktur.
Die Kornfeinung fiihrt allerdings nicht nur zur Anderung der mechanischen
Eigenschaften, sondern auch zu einer Erhéhung der in den Werkstoff einge-
brachten Verformungsenergie. Dadurch kommt es zu einer Stdrung des ther-
modynamsichen Gleichgewichts und einer Erhéhung der treibenden Krafte der
Erholung und Rekristallisation, was die thermische Stabilitat des Gefiiges re-
duziert [110,111]. Bei Kérnern von wenigen hundert Nanometern oder kleiner
gewinnt, durch die hohe Dichte und die geringeren Krimmungsradien der
Korngrenzen, die in den Korngrenzen gespeicherte Energie immer weiter an

95



4 Ergebnisse und Diskussion

Bedeutung. Des Weiteren weist ein solches ultrafeinkdrniges (UFG) oder na-
nokristallines (NC) Geflige, welches durch SPD Verfahren erzeugt wurde,
viele GroBwinkelkorngrenzen auf, die durch Kornfragmentierung entstanden
sind (siehe Kapitel 2.2.1). Es konnte experimentell gezeigt werden, dass solche
GrolRwinkelkorngrenzen eine hohere Energie aufweisen als konventionelle
Grollwinkelkorngrenzen [147,148], was die Triebkrafte fir die Rekristallisa-
tion erhéht. Welcher Mechanismus zum Abbau der in der Mikrostruktur ge-
speicherten Energie fiihrt, hangt von der Versetzungsdichte und der Dichte und
Art der Korngrenzen ab.

Um fir die in dieser Arbeit verwendeten Wolframbleche einen ersten Eindruck
der thermischen Stabilitat der Mikrostruktur zu erhalten, wurde an dem Blech
mit dem hochsten Umformgrad (W100) eine isochrone Glihreihe (1 h) mit
Temperaturen von 600 °C — 2000 °C durchgefiihrt. Fir Details zur Warmebe-
handlung sei auf Kapitel 3.1.2 verwiesen. Reprasentative Proben dieser Glih-
reihe dienten zur Untersuchung der Auswirkung von Erholung und Rekristal-
lisation auf die mechanischen Eigenschaften (siehe Kapitel 4.3). Umfassende
Analysen der Erholung und Rekristallisation von kaltgewalzten 100 pm Ble-
chen, inklusive isothermer Glihreihen zur Bestimmung der Aktivierungsener-
gie der Rekristallisation, finden aktuell im Rahmen weiterer Promotionen in
unserer Arbeitsgruppe statt. Fur weitere Ergebnisse sei auf die Masterarbeit
von Karcher verwiesen [149].

Abbildung 4.10 zeigt die EBSD Analyse der isochronen Gliihreihe bei ausge-
wahlten Temperaturen als IPF-Darstellungen (Blick in T-Richtung). Als Refe-
renz ist das kaltgewalzte 100 um Blech im Ausgangszustand (ohne Warmebe-
handlung) dargestellt. Wahrend nach Glihung bei 600 °C noch keine
Anderung der Mikrostruktur zu erkennen ist, ist bei 900 °C die Mikrostruktur
schon deutlich grobkdrniger. Das lamellare Gefiige und die bekannte Textur
vom Kaltwalzen bleiben bei beiden Temperaturen erhalten. Diese Tendenz
setzt sich bis zu einer Gluhtemperatur von 1200 °C fort. Ab 1400 °C kommt
es zu ausgepragtem Kornwachstum und zur Gefligeneubildung, so dass weder
die urspriinglich lamellare Walzstruktur noch die Walztextur zu erkennen sind.
Der Eindruck vom gradientenfreien Korninneren in der IPF Abbildung lasst
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schlieRen, dass spatestens bei 1200 °C das Geflige bereits vollstandig rekris-
tallisiert ist.

Dieser Eindruck wird von einem qualitativen Vergleich der Cls (confidence
indeces) der einzelnen EBSD Messungen gestiitzt (siehe Anhang, Abbild-
ung A.7). Der ClI ist ein Mal} fur die Verlasslichkeit bei der Indizierung der
Kikuchipattern wahrend der EBSD Auswertung und umfasst Werte von null
bis maximal eins. Er kann zur Abschétzung der Erholung und Rekristallisation
herangezogen werden, da rekristallisierte Kérner aufgrund ihres gradienten-
freien Korninnerem hohere Cls aufweisen und sich daher verlasslich indizieren
lassen [150]. Der Vergleich des Ausgangszustandes mit den bei 600 °C und
1200 °C warmebehandelten Proben in Abbildung A.7 (siehe Anhang) zeigt,
dass die Cls mit zunehmender Gluhtemperatur deutlich zunehmen. Wahrend
im Ausgangszustand nur vereinzelte Korner einen hohen CI aufweisen, flhrt
bereits eine Wérmebehandlung bei 600 °C zur groRflachigen Zunahme der
Cls. Dabei existieren aber noch immer Bereiche mit schlechter Indizierung und
nur wenige Korner weisen einen CI nahe eins auf (ungestortes Korninneres).
Das bei 1200 °C wéarmebehandelte Geflige zeigt durchgehend hohe Cls und
viele Korner weisen einen CI nahe eins auf, was auf ein rekristallisiertes Ge-
fiige hindeutet. Schattierungen innerhalb der Korner in der EBSD Abbild-
ung 4.10, wie sie bei 1400 °C und insbesondere bei 1800 °C zu sehen sind,
weisen flr gewdhnlich auf Deformationsgradienten hin, welche hier aufgrund
des offensichtlich rekristallisierten Gefliges aber ausgeschlossen werden. Die
Ursache fiir die Schattierungen liegt vermutlich in der Probenpréparation. Alle
Proben wurden im Paket geschliffen und poliert, wobei die extremen Zustande
nach 1400 °C und 1800 °C deutlich weicher sind als die weniger stark geglih-
ten Proben. Dies filhrte zu einer schlechteren Politur der Oberflache und damit
zu schlechteren EBSD Aufnahmen.

Das Gefiige nach der Warmebehandlung von einer Stunde bei 1200 °C weist
bereits erste, bei der Rekristallisation zu erwartenden [151], globulare Korner
auf. Allerdings dominiert noch immer die vom Kaltwalzen bekannte lamellare
Struktur, wobei die Korner deutlich dicker als im Ausgangszustand sind. Da-
neben ist die vom Kaltwalzen bekannte Textur weiterhin zu erkennen. Dies ist
nicht ungewohnlich, da die Rekristallisationstextur bekanntermaflen mit der
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Deformationstextur eng zusammenhéngen kann [152]. Fiir das durch die Re-
kristallisation nach einer Stunde bis 1200 °C entstanden groftenteils lamellare
Gefuge sind zwei Mechanismen denkbar. Primdre Rekristallisation mit gefihr-
tem Keimwachstum oder Kornwachstum ohne vorherige Keimbildung. Im
Falle einer Klassischen, primaren Rekristallisation musste die Keimwachs-
tumsrichtung sich an der lamellaren Struktur orientieren, damit weiterhin das
lamellare Gefiige erkennbar ist. Griinde hierfir kénnen unginstige Kristallori-
entierungen sein, die das Keimwachstum in S-Richtung beschranken, wéahrend
der Keim in der Platteneben deutlich langer wachsen kann ohne auf ein Nach-
barkorn zu treffen. Daneben kdnnen auch Verunreinigungen auf den Korn-
grenzen ein Wachstum entlang der bereits bestehenden Lamellen beginstigen.

Alternativ zu dieser primaren Rekristallisation ist es denkbar, dass es durch die
hohe gespeicherte Energie in Form von Gitterfehlern in den Kérnern zu einer
so starken Erholung kommt, dass im Anschluss die primére Rekristallisation
keine ausreichend hohe Triebkraft mehr besitzt. Anstelle der Kornneubildung
kommt es dann zu einem kontinuierlichen Kornwachstum stark erholter und
weitgehend versetzungsfreier Kérner mit gunstiger Orientierung. Ein ahnli-
ches Verhalten wurde auch bereits in der Literatur an ferritischem und auste-
nitischem Stahl nachgewiesen [153,154] und von Prangnell et al. [145] an stark
verformtem Aluminium mit lamellarer Mikrostruktur sowohl experimentell
nachgewiesen als auch simuliert. Die Triebkraft ist hierbei die hohe Anzahl an
Korngrenzen und die Uber diese in der UFG-Struktur gespeicherte Energie.
Das Resultat der starken Erholung, gefolgt vom kontinuierlichen Kornwachs-
tum wahrend der Glihung ist ein Abbau der im Korn gespeicherten Versetzun-
gen und eine Kornvergroberung ohne die signifikante Anderung der Textur des
Gefliges. Dies wirde sich mit den Beobachtungen an den bis 1200 °C warme-
behandelten Gefligen decken. Um zu klaren, welcher Mechanismus tatsachlich
zur Kornvergrdberung fahrt, missen Studien mit verschiedenen, insbesondere
kirzeren, Glihdauern durchgefiihrt werden.
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Abbildung 4.10: Gefligeentwicklung bei der isochronen Warmebehandlung (1h) zwischen
600 °C und 1800 °C. Die Abbildungen zeigen IPF-Darstellungen der
EBSD-Messungen an den Kanten der Bleche mit Blick in T-Richtung, um
maogliche Veranderungen der UFG-Mikrostruktur aufzulésen.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Unabhéangig vom Mechanismus, welcher zu der beobachteten Kornvergrébe-
rung fuhrt, soll in dieser Arbeit der Einfluss dieser Gefligednderungen auf das
mechanische Verhalten untersucht werden. Hartemessungen auf den Kanten
der gegluhten Bleche geben dazu einen ersten Eindruck. Abbildung 4.11 zeigt
den Verlauf der Hérte uber die Glihtemperatur und korreliert diesen mit dem
Verlauf der KorngrdRe in S-Richtung aus den EBSD Messungen. Detailliertere
Verldufe fur die KorngroéRe (Abbildung A.5) und die Harte (Abbildung A.6)
finden sich im Anhang. Die dargestellten Messwerte stellen Mittelwerte und
dazugehorige Standardabweichungen aus jeweils sechs Hartemessungen, be-
ziehungsweise drei EBSD-Messungen dar.

Wiéhrend die Héarte bei 600 °C bereits von rund 690 HV0,1 auf 665 HV0,1
deutlich abgenommen hat, zeigt sich noch keine Veranderung der KorngroRe.
Die Harteabnahme wird folglich auf Erholungsvorgénge und den damit ein-
hergehenden Abbau von versetzungsinduzierten Spannungen innerhalb der
Korner zuriickgefiihrt. Oberhalb von 700 °C nimmt die Hérte Gber die Tempe-
ratur stetig bis auf 425 HV0,1 bei 1600 °C ab und bleibt fur héhere Tempera-
turen konstant. Dieser Hartewert stimmt mit der aus der Literatur bekannten
Harte von rekristallisiertem Wolfram (410 HVO0,1 [76]) gut Uberein. Nach ei-
ner Stunde bei 1200 °C - 1300 °C féllt die Harte bereits auf typische Werte fur
warmgewalztes Wolfram [102] ab und die Eigenschaftsdnderungen durch das
Kaltwalzen werden neutralisiert. Der Harteverlauf zeigt einen relativ konstan-
ten Abfall der Harte zwischen 700 °C und 1600 °C und damit keinen scharfen
Ubergang zwischen erholtem und vollstandig rekristallisiertem Gefiige, wie es
fiir einen weniger stark verformten Werkstoff zu erwarten wére [151]. Dies
kann als weiterer Hinweis fir ein kontinuierliches Kornwachstum gewertet
werden.
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Abbildung 4.11: Evolution der KorngréRe in S-Richtung (blau) und Abnahme der Hérte (rot) in
Abhéngigkeit der Gliuhtemperatur isochron (1 h) gegliihter 100 um Bleche
(Umformgrad ¢ = 4,01). Die KorngréRe wurde anhand von EBSD-Daten
mittels Linienschnittverfahren senkrecht zur Walzebene ausgewertet. Die Harte
wurde mittels Vickerspriifung [HV 0,1] an den Kanten der Bleche bestimmt und
gestrichelt ist die Hérte des Ausgangszustandes vor der Warmebehandlung
dargestellt. Die dargestellten Messwerte stellen  Mittelwerte und
Standardabweichungen aus jeweils sechs Hartemessungen, beziehungsweise
drei EBSD-Messungen dar.

Zusammenfassung zur thermischen Stabilitat der UFG Mikrostruktur

Die Gluhreihe erlaubt die thermische Stabilitat des UFG-Gefliges der kaltge-
walzten 100 um Bleche abzuschétzen. Bis 700 °C kommt es nach einer Wér-
mebehandlung von einer Stunde ausschlieflich zu einer Erholung, was zur
Verringerung der Harte ohne eine Anderung der KorngroRe fuhrt. Fir Glih-
temperaturen bis 1200 °C ist eine Kornvergrdberung unter Konservierung der
lamellaren Struktur und Walztextur beobachtet. Diese kdnnte auf die primére
Rekristallisation mit gefuihrtem Kornwachstum oder das Wachstum der bereits

101



4 Ergebnisse und Diskussion

bestehenden Korngrenzen ohne Keimbildung zuriickzufiihren sein. Bei Tem-
peraturen tber 1400 °C kommt es zur Neubildung des Gefliges mit globularen
Kdrnern groRer 10 um und weder die Walzstruktur noch die Walztextur des
Ausgangszustandes sind noch zu erkennen. Die Gliihreihe bildet die Grundlage
zur Untersuchung der thermischen Stabilitat der mechanischen Eigenschaften
in Kapitel 4.3 und erlaubt auch fir die Diskussion der Hochtemperaturversu-
che den Einfluss der mikrostrukturellen Anderungen auf die mechanischen Ei-
genschaften abschéatzen. Beziiglich der Rekristallisationsmechanismen kann
auf Grundlage dieser isochronen Gluhreihe lediglich spekuliert werden. Insbe-
sondere eine mogliche Keimbildung im UFG-Geflige ist schwer nachzuweisen
und verlangt Versuchsreihen mit deutlich kiirzeren Gliihzeiten. Diesbezigliche
Untersuchungen, sowie die Bestimmung der Aktivierungsenergie der Erho-
lung und Rekristallisation aus isothermen Glihreihen werden in aktuell lau-
fenden Arbeiten am Institut weiterverfolgt.

Zusammenfassung Kapitel 4.1: Mikrostrukuranalyse

Basierend auf den vorgestellten Ergebnissen zur Basisanalyse lassen sich die
wichtigsten Eigenschaften der Mikrostruktur fir die kaltgewalzten Bleche, so-
wie fur deren thermische Stabilitat wie folgt zusammenfassen:

(1) Das Geflige erfahrt durch das sukzessive Kaltwalzen eine stetige (ein-
dimensionale) Kornfeinung bis weit in den UFG-Bereich. Fur das
100 pm Blech (Umformgrad ¢ = 4,01) wird eine Korngréfle von
240 nm in S-Richtung erreicht.

(2) Die Kornfeinung durch das Kaltwalzen geht mit einer Erhéhung der
Anzahl an GroRwinkelkorngrenzen einher, wahrend die Anzahl an
Kleinwinkelkorngrenzen weitestgehend konstant bleibt. Damit steigt
der Anteil an GrofRwinkelkorngrenzen mit zunehmendem Umformgrad.

(3) Alle kaltgewalzten Bleche zeigen eine ausgepragte Texturierung mit
bevorzugten Orientierungen aus den a- und y-Fasern. Mit steigendem
Umformgrad verstarkt sich zunehmend die (001)<110> Textur (ge-
drehte Wirfellage).
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4.1 Mikrostrukturanalyse

(4) Eine stetige Erhéhung der Harte mit dem Umformgrad weist auf eine
Veranderung der mechanischen Eigenschaften durch die eindimensio-
nale Kornfeinung hin. Fur das 100 um Blech wird eine Hérte vergleich-
bar zu Literaturwerten fiir UFG-Wolfram bestétigt.

(5) Warmebehandlung von 600 °C fiir eine Stunde fiihren bereits zu einer
starken Erholung ohne die KorngréRe zu veréndern. Fir Warmebe-
handlungen ab 900 °C kommt es zu einer erkennbaren Kornvergrobe-
rung und das bei 1200 °C gegliihte Geflige ist vollstandig rekristalli-
siert.

Basierend auf diesen Ergebnissen l&sst sich folgern, dass die fur diese Arbeit
hergestellte Probenserie fiir die Untersuchung der Entwicklung der mechani-
schen Eigenschaften und Deformationsmechanismen der plastischen Verfor-
mung Uber den Umformgrad geeignet ist. Da die Bleche mit unterschiedlichen
Umformgraden alle aus einem einzigen Sinterling gewalzt wurden und die che-
mische Analyse keine Anderung der Zusammensetzung durch das Kaltwalzen
zeigt, sollten sich Anderungen der mechanischen Eigenschaften allein mit den
oben genannten Charakterisitka der Mikrostruktur korrelieren lassen. Die
wichtigsten Kennwerte der verschiedenen Bleche sind in Tabelle 4.1 zusam-
mengefasst.
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gesintert (si), warmgewalzt (hr), kaltgewalzt (cr)
** Kaltwalz-Umformgrad in Bezug zur Blechdicke nach dem Warmwalzen

Priifverfahren ausgewahlten Proben.

*

Nomenaur  VeDEiUng  Blchdicke Umformorad (i, e
[um]

P W1000 si+hr+cr 960 1,75 0,73 595
M W500 si+hr+cr 459 2,48 0,52 602
m W300 si+hr+cr 311 2,87 0,46 619
mw W200 si+hr+cr 200 3,31 0,36 648
X W100 si+hr+ecr 100 4,01 0,24 687
@ W100-1h-600°C ~ W100 + 1h/600°C 100 - 0,24 665
m W100-1h-900°C ~ W100 + 1h/900°C 100 - 0,46 652
© W100-1h-1200°C  W100 + 1h/1200°C 100 - 1,56 597
~ W-si si 1000 - 10,7 370
M W-si + hr si+hr 500 - 3,45 520
3]

© W-rx W1000 + 1h/1200°C 1000 - 130 411

Tabelle 4.1: Ubersicht Uber die wichtigsten Eigenschaften der fir die mechanischen

4 Ergebnisse und Diskussion
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4.2 Verformungsmechanismen: Direkte
Hinweise mittels analytischer Methoden

Die im vorherigen Kapitel zusammengefassten Charakteristika der Gefiige von
unterschiedlich stark kaltgewalzten Wolframblechen (siehe Tabelle 4.1) be-
schrénkten sich auf die mit EBSD erfassbare Kornstruktur und Textur. Diese
Erkenntnisse sollen mittels XRD und hochauflésender Elektronenmikroskopie
(STEM, HR-EBSD) um Informationen zu den Versetzungsstrukturen im kalt-
gewalzten Ausgangszustand ergénzt werden. Die Kombination der Ergebnisse
aus der Gefligeanalyse mit den Informationen zu den Versetzungsstrukturen
soll als Grundlage der Diskussion des mechanischen Verhaltens und der zu-
grundeliegenden Deformationsmechanismen in Kapitel 4.3 dienen. Des Wei-
teren werden stichprobenartige HR-EBSD und STEM Untersuchungen an
Zugproben durchgefihrt, um die Versetzungsstrukturen nach der mechani-
schen Prufung bei verschiedenen Temperaturen aufzuldsen.

4.2.1 Einfluss des Umformgrades auf die
Versetzungsstrukturen

Die Untersuchungen zum Einfluss des Umformgrades auf die Versetzungs-
strukturen sind entsprechend der verwendeten Verfahren unterteilt. Mittels
XRD wird die Versetzungsdichte in drei représentativen kaltgewalzten Zustan-
den gemessen sowie der Einfluss von Warmebehandlungen auf die Verset-
zungsdichte ermittelt. HR-EBSD und STEM Messungen mit Blick in T-Rich-
tung sollen diese Informationen um die lokale Verteilung der Versetzungen in
den Kdrnern erganzen.

XRD: Quantitativer Vergleich der Versetzungsdichte

Um die Versetzungsdichte quantitativ zu erfassen, wurden die drei Bleche
W1000, W200 und W100 mit einem Rontgendiffraktometer vermessen. In Ab-
bildung 4.12(a) sind die XRD-Spektren der drei Messungen vergleichend ge-
gentber gestellt und die fur die Peaks verantwortlichen Netzebenen indiziert.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Die Spektren beinhalten eine Hintergrundkorrektur und eine Glattung der Da-
ten (siehe Kapitel 3.2.1) und wurden fir eine vergleichende Darstellung ent-
lang der y-Achse verschoben.

Zur ldentifizierung der Peaks wurden die Beugungswinkel 26 der niedrig in-
dizierten Netzebenen nach der Bragg-Gleichung (Gleichung (3.1)) berechnet,
wobei der Netzebenenabstand d;,; im kubisch-raumzentrierten Gitter von der

Gitterkonstante a, nach dyy; = ag/Vh? + k? + [? [34] abhéngt.

O[rad] = arcsin( )
2dpg
(4.2)
360 o (AVh%Z+ k%2412
o 20[°] = —,aresin| —— ———
0

Die daraus resultierenden Reflexpositionen 26 der niedrig indizierten Netz-
ebenen sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Dabei wurde fir die Gitterkon-
stante des Wolframs bei Raumtemperatur a, = 3,165 A [94] verwendet und
die Wellenldnge der verwendeten Cu-K, Strahlung vereinfacht als
A =1,5406 A angenommen.

Neben der Verwendung des XRD-Spektrums zur Bestimmung der Verset-
zungsdichte aus der Peakverbreiterung, lassen sich aus der Position und Inten-
sitat der Reflexe auch Informationen beziglich der vorliegenden Textur ge-
winnen und mit den Ergebnissen der Texturbestimmung aus der
EBSD-Analyse (siehe Abbildung 4.7) vergleichen. Dabei muss beachtet wer-
den, dass keine Eichmessungen an entsprechend orientierten Einkristallen
durchgeflhrt wurden und nicht alle Netzebenenscharen bei der Réntgenbeu-
gung am krz Gitter zu dem von der Bragg-Gleichung vorhergesagten Reflex
fuhren. So findet sich in den Diffraktogrammen in Abbildung 4.12(a) bei-
spielsweise weder der (100) Reflex, noch der (111) Reflex, welche laut der
Texturbestimmung mittels EBSD besonders hdufig vorkommen sollten. Der
Grund dafr ist, dass die Erflllung der Bragg-Gleichung eine notwendige, aber
keine hinreichende Bedingung fiir Beugung und positive Interferenz ist. Wah-
rend fir kubisch-primitive Gitter alle Reflexe erscheinen, verschwinden bei
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der Beugung an kubisch-raumzentrierten Gittern aufgrund der Anordnung der
Atome in den Netzebenen alle Reflexe von Netzebenenscharen (hkl) mit
h + k + 1 = ungerade. Die Reflexe gelten als kinematisch verboten. Zur Er-
klarung auf Grundlage des Strukturfaktors sei auf die Literatur verwiesen
[155].

Tabelle 4.2: Netzebenenabstande (dy;) niedrig indizierter Netzebenen in Wolfram und
Beugungswinkel (260) bei der Réntgenbeugung mit Cu-K, Strahlung. Die
kinematisch verbotenen Reflexe (siehe unten) sind ausgegraut.

Netzebene dua 260
(hkl) [A] []
(100) 3,165 28,17
(110) 2,238 40,27
(111) 1,827 49,86
(200) 1,583 58,263
(211) 1,292 73,19
(220) 1,119 87,00
(310) 1,001 100,64
(222) 0,9137 114,94
(321) 0,8459 131,19

Der qualitative Vergleich der Diffraktogramme in Abbildung 4.12(a) zeigt,
dass eine starkere Umformung zu einer stérker ausgepragten Textur flhrt.
Wéhrend die Vielzahl an verschiedenen Reflexen bei der W1000 Probe
(@ = 1,75) noch auf viele verschieden orientierte Kristalle zurtickschlieRen
lasst, nimmt deren Anzahl mit zunehmendem Umformgrad stetig ab. In der
W100 Probe (¢ = 4,01) finden sich schlieflich mit den dominierenden (200)
und (211) Reflexen lediglich Reflexe der a-Faser. Inshesondere der stark aus-
gepragte (200) Reflex bestatigt die Interpretation der EBSD-Ergebnisse im
vorherigen Kapitel beziiglich der Texturierung hin zur (100)<110>-Textur.
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Dabei muss beachtet werden, dass sich aufgrund des kinematisch verbotenen
(111) Reflexes keine gesicherte Aussage beziiglich einer Verdnderung der
y-Faser durch das Kaltwalzen treffen lasst.
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Abbildung 4.12: Vergleich der Rontgendiffraktogramme dreier kaltgewalzter Wolframbleche mit
verschiedenen Umformgraden im Ausgangszustand: W1000 (¢ = 1,75), W200
(¢ =3,31) und W100 (¢ = 4,01). (a) zeigt die kompletten Diffraktogramme, die
zur besseren Vergleichbarkeit entlang der y-Achse verschoben wurden sowie die
Indizierung der Reflexe auf Grundlage von Tabelle 4.2. (b) verdeutlicht die Peak-
verbreiterung mittels einer vergroRerten Darstellung der Uberlagerten Spektren.
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Um aus den XRD Spektren die Versetzungsdichte zu bestimmen, muss die
Verbreiterung der Peaks analysiert werden (siehe Kapitel 3.2.1). Die Peakver-
breiterung ist in Abbildung 4.12(b), einer vergrdf3erten Darstellung eines Teils
der Spektren aus Abbildung 4.12(a), zu erkennen. Die Peakbreiten der W1000
und W200 Proben unterscheiden sich optisch nur geringfiigig, wahrend die Re-
flexe der W100 Probe deutlich breiter sind. Die um das Gerateprofil und den
Cu-Kp Anteil korrigierten Daten wurden beziiglich der Mikrodehnungen mit-
tels Rietveld Verfeinerung ausgewertet und daraus die Versetzungsdichte be-
rechnet. Die Anderung der Versetzungsdichte tiber den Umformgrad der drei
untersuchten Proben ist in Abbildung 4.13 dargestelit.
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Abbildung 4.13: Versetzungsdichte aus XRD Messungen und Korngréfle aus EBSD Analysen
(siehe Abbildung 4.4) in Abhéngigkeit vom Umformgrad an den kaltgewalzten
Blechen W1000, W200 und W100 im Ausgangszustand. Wéhrend die
KorngroRe bereits durch Kaltwalzen unterhalb von 1000 °C von W1000 auf
W200 stark reduziert wird, nimmt die Versetzungsdichte nur schwach zu. Erst
ein Absenken der Walztemperatur auf kleiner 300 °C fir die Herstellung der
100 pm Bleche (W100) fiihrt zu einer starken Erhdhung der Versetzungsdichte.
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Die W1000 und W200 Proben zeigen, trotz der unterschiedlich starken Um-
formung und der einhergehenden Kornfeinung (siehe EBSD, Abbildung 4.4),
Versetzungsdichten in der gleichen GroRenordnung von rund 10*® 1/m2, Es ist
dabei lediglich ein geringer Anstieg der Versetzungsdichte von W1000 zu
W200 zu beobachten. Beim Kaltwalzen von W200 zu W100 kommt es hinge-
gen zu einem Anstieg der Versetzungsdichte um eine GréRenordnung, obwohl
die Kaltumformung im Vergleich zur Umformung von W1000 auf W200 ge-
ringer ausféllt. Der starke Anstieg der Versetzungsdichte im letzten Walz-
schritt wird daher nicht allein auf die fortschreitende Umformung zurlickge-
fiihrt, sondern auf die Anderung der Walztemperatur im letzten Walzschritt
(siehe Tabelle 3.1). Die Walztemperaturen von unter 1000 °C, wie sie fir das
Kaltwalzen bis 200 um (W200) verwendet wurden, ermdglichen zwar eine
Kornfeinung in den UFG-Bereich, allerdings andert sich die Versetzungs-
dichte wahrend der Umformung nur geringfligig. Dieser Effekt wird auf eine
ausgepragte dynamische Erholung durch die verwendeten Walztemperaturen
zurtickgefuhrt. Das Kaltwalzen unterhalb von 300 °C, welches fir die Umfor-
mung des Bleches von 200 um auf 100 um Dicke verwendet wurde, unter-
driickt die dynamische Erholung hingegen starker, was zu dem deutlichen An-
stieg der Versetzungsdichte im letzten Walzschritt fihrt. Da lediglich ein
Walzschritt bei der fir Wolfram sehr niedrigen Umformtemperatur von unter
300 °C durchgefihrt wurde, ist eine weitere Erhéhung der Versetzungsdichte
bis in einen Sattigungsbereich mittels Kaltwalzen fir das UFG-Wolfram denk-
bar. Eine Studie mit mehreren Walzschritten in diesem Temperaturbereich
wird aktuell im Rahmen einer weiteren Dissertation in unserer Arbeitsgruppe
durchgefhrt.

Da der Anstieg der Versetzungsdichte auf unterschiedliche Walztemperaturen
zurtickgefuhrt wird, wurden weitere XRD-Messungen an zwei Proben aus der
in Kapitel 4.1.2 beschriebenen Gluhreihe durchgefiihrt. Dazu wurden als re-
prasentative Proben die jeweils fir eine Stunde bei 600 °C und 1200 °C ge-
glihten 100 um Bleche untersucht. Die bei 600 °C gegluhten Proben wiesen
bei der EBSD Untersuchung (Abbildung 4.11) keine Anderung der KorngréRe
auf, wéhrend die bei 1200 °C gegliihten Proben bereits eine deutliche Korn-
vergréberung zeigten.
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Die Rontgendiffraktogramme der XRD-Messungen an den beiden 100 um
Blechen mit unterschiedlichen Wérmebehandlungen finden sich im Anhang
(Abbildung A.10). Der Vergleich der Diffraktogramme mit dem 100 pm
Blech im Ausgangszustand zeigt eine hdhere Intensitat der (200) und (211)
Reflexe, was auf eine Verstarkung der Textur mit zunehmender Gliihtempe-
ratur bis 1200 °C hindeutet. Aufgrund der kinematisch verbotenen Reflexe
kann bezglich der Texturentwicklung aber keine gesicherte Aussage getrof-
fen werden.

Die Auswertung der Versetzungsdichte aus der Peakverbreiterung mittels der
Rietveld Verfeinerung zeigt, dass eine Wéarmebehandlung von einer Stunde
bei 600 °C bereits zu einer starken Abnahme der Versetzungsdichte auf einen
Wert in der Groenordnung der 200 pum Bleche im Ausgangszustand fuhrt
(siehe Abbildung 4.14). Die stark erholte Versetzungsdichte vom Kaltwalzen
bei unter 300 °C im letzten Walzschritt wurde wieder abgebaut. Da die Korn-
groRe aus den EBSD Messungen fiir die bei 600 °C gegliihte Probe keine
Verénderung zeigte (siehe Abbildung 4.11), kann die Abnahme der Verset-
zungsdichte auf eine stark ausgepragte statische Erholung zurlickgefiihrt wer-
den. Eine Wéarmebehandlung fur eine Stunde bei 1200 °C flhrt, neben der
deutlichen Kornvergréberung, zu einer weiteren Abnahme der Versetzungs-
dichte auf einen Wert von rund 10! 1/m2. Die Versetzungsdichte liegt damit
erwartungsgeman deutlich unterhalb derer fiir die kaltgewalzten Wolfram-
bleche.

Zusammengefasst haben die XRD Messungen gezeigt:

(1) Das 100 um Blech weist im Vergleich zu den anderen kaltgewalzten
Blechen eine deutlich erhéhte Versetzungsdichte auf.

(2) Die Versetzungsdichte wird, im Gegensatz zur Korngréfe, von der
Walztemperatur deutlich starker beeinflusst als vom Umformgrad.

(3) Der Grund fiur die relativ konstante Versetzungsdichte bis auf
200 pum Dicke ist eine dynamische Erholung wahrend dem Walzen.
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(4) Das 100 um Blech erfahrt durch die Gluhung fir eine Stunde bei
600 °C eine stark ausgeprégte statische Erholung. Dies stimmt mit
der Vermutung der unterschiedlich starken dynamischen Erholung
beim Kaltwalzen mit verschiedenen Walztemperaturen tiberein.

Die XRD-Messungen erfassen die Versetzungsdichte quantitativ tber ein
groRRes Probenvolumen. Daher lassen sich mit dieser Methode keine Aussa-
gen zur Anordnung der Versetzungsstrukturen bestimmen. Verfahren mit ho-
herer Ortsauflosung wie HR-EBSD und TEM ermdglichen die lokal Auflo-
sung der Versetzungsstrukturen.
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Abbildung 4.14: Versetzungsdichte aus XRD Messungen und KorngréBRe aus EBSD Analysen
(siehe  Abbildung 4.11) in Abhéngigkeit der Glihtemperatur an
warmebehandelten 100 um Blechen. Die Versetzungsdichten wurden an 100 um
Blechen im Ausgangszustand und an jeweils einer fiir eine Stunde bei 600 °C
und 1200 °C gegliihten Probe gemessen. Als Referenz sind die
Versetzungsdichten (p,) des W200 und W1000 Bleches im Ausgangszustand
eingetragen.
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HR-EBSD: Vergleich der GND-Dichteverteilung

HR-EBSD kombiniert die gute laterale Auflésung des EBSD-Verfahrens mit
einer hohen Winkelauflésung der relativen Misorientierungsunterschiede tiber
die Auswertung der Kikuchipattern mittels Kreuzkorrelation. Damit lasst sich
unter anderem die Dichteverteilung von geometrisch notwendigen Versetzun-
gen (GNDs) innerhalb der Kdrner berechnen und darstellen. Die Messungen
und Auswertungen wurden wahrend eines Forschungsaufenthaltes an der Uni-
versity of Oxford in Kooperation mit Prof. Angus Wilkinson und Dr. David
Collins durchgefiihrt. Die Bestimmung der relativen Orientierungsunter-
schiede und die Methodik zur Auswertung der GND-Dichteverteilung ist in
Kapiteln 3.2.2 beschrieben. Es gilt zu beachten, dass lediglich GNDs erfasst
werden und nicht wie bei XRD die gesamte Versetzungsdichte.

Da sowohl die Messung als auch die Auswertung sehr zeitintensiv sind, wur-
den lediglich das 1000 um und das 100 um Blech als reprasentative kaltge-
walzte Zustéande untersucht. AuBerdem wurde als Referenz eine Messung an
einer rekristallisierten 1000 um Probe (1h, 2000 °C) durchgefihrt. Die
GND-Dichteverteilung der rekristallisierten Probe ist im Anhang dargestellt
(Abbildung A.11(a)). ErwartungsgemaR zeigt das rekristallisierte Geflige eine
sehr niedrige Dichte von GNDs, die sich am unteren Ende der Aufldsungs-
grenze des HR-EBSD Verfahrens befindet. Besonders heben sich die Korn-
grenzen als Orte erhdhter Misorientierung hervor und der Tripelpunkt ist gut
zu erkennen.

Die Qualitat der Auswertung kann Uber drei Diagramme kontrolliert werden
(Abbildung A.11(b)). Die Korn-ID erlaubt zu Gberpriifen, ob die Korner mit-
tels EBSD erfolgreich identifiziert wurden und welche Positionen als Referenz
dienen. Die Peakhohe (peak height, PH) gibt an, wie gut die Kreuzkorrelation
Test- und Referenzpattern in Ubereinstimmung bringt. Dabei wird iiber alle
ROIs eines Patterns gemittelt und auf die Kreuzkorrelation des Referenzpat-
terns mit sich selbst normiert. Werte fir PH nahe an 1 sprechen somit flr eine
gute Ubereinstimmung von Test- und Referenzpattern. Mit der mittleren Win-
kelabweichung (mean angular error, MAE) wird Uberpriift, wie gut die gemes-
senen Verschiebungen aus den einzelnen ROIs an einer bestimmten Stelle mit
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der berechneten Verschiebung aus dem ermittelten Dehnungstensors tberein-
stimmt. Ein MAE Wert nahe Null spricht fir einen guten Fit [156]. Fur die
Messungen in dieser Arbeit wurden MAE < 0,01 und PH > 0,3 als Grenzwerte
genutzt. Die Darstellungen der MAE und PH Werte bei der rekristallisierten
Probe zeigen, dass beide Grenzwerte flr die gesamte Messung erfillt wurden
und die Messung entsprechend verlasslich sein sollte.

Die HR-EBSD Messungen an den kaltgewalzten 1000 um (W21000) und
100 pm (W100) Blechen im Ausgangszustand sind in Abbildung 4.15 darge-
stellt. Beide Messungen wurden, wie bei der Gefligeuntersuchung im vorheri-
gen Kapitel (Abbildung 4.1), an einer der Blechkanten mit Blick in T-Richtung
durchgefihrt. Bei beiden Messungen mussten Teile aufgrund von nicht erfill-
ten Qualitétskriterien (PH oder MAE aulRerhalb der Grenzwerte) von der Aus-
wertung ausgeschlossen werden und erscheinen als weille Flachen. Die
Korn-1D, MAE und PH Darstellungen fiir beide Messungen befinden sich im
Anhang (Abbildung A.12). Die GND-Dichte des W100 Bleches ist gegeniber
der des W1000 Bleches erhoht (siehe Abbildung 4.15). Dabei finden sich im
W100 Blech kaum noch groBflachige Bereiche mit einer Dichte von 104 1/m?
oder weniger (turkisfarben — blau), wahrend diese Bereiche im W1000 Blech
noch dominieren. Diese Tendenz stimmt qualitativ mit den XRD-Messungen
Uberein, wobei die absoluten Zahlenwerte sich nicht direkt vergleichen lassen.

Die GND-Dichteverteilung im W100 Blech zeigt aullerdem ein interessantes
Merkmal. In den schmalen Kdrnern der UFG-Mikrostruktur erstrecken sich
versetzungsreiche Gebiete in Form diinner Bander in S-Richtung von einer
Korngrenze zur anderen, wobei sich dazwischen versetzungsdrmere Gebiete
befinden (siehe vergroRerter Ausschnitt). Solche Strukturen werden zwar auch
im W1000 Blech beobachtet, insbesondere in schmalen Kérnern, treten aber
deutlich seltener auf. In den dickeren Kdrnern des W1000 Bleches bilden die
Bereiche erhdhter GND-Dichte hdufiger Netzwerke anstatt geordnet von einer
Korngrenze zu anderen zu verlaufen (siehe vergroRerten Ausschnitt).
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Abbildung 4.15: Dichteverteilung der GNDs zweier kaltgewalzten Bleche im Ausgangszustand
aus HR-EBSD Messungen an den Blechkanten (Blick in T-Richtung). Als
représentative Zustande dienen der erste kaltgewalzte Zustand der Walzserie
(W1000, Umformgrad ¢ = 1,75) sowie das am stérksten umgeformte Blech
(W100, ¢ = 4,01). Zur besseren Aufldsung der Subkornstrukturen ist jeweils
ein Ausschnitt vergroRRert dargestellt.

Die Vielzahl an Béndern erhdhter Versetzungsdichte zwischen zwei Korngren-
zen legt die Vermutung nahe, es kdnnte sich um ein Artefakt der Messung oder
der Auswertung handeln. So wurde beispielsweise untersucht, ob auf Grund
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der schwierigen Identifikation einzelner Kérner bei der ultrafeinkérnigen Mik-
rostruktur ein Fehler bei der Auswahl der Referenzpattern fir die Auswertung
vorliegt. Allerdings konnte auch bei genauerer Betrachtung der Positionen von
Referenzpattern und versetzungsreichen Bandern kein Zusammenhang erkannt
werden. Weder in der Literatur, noch bei der Diskussion mit den HR-EBSD
Experten in Oxford, konnte ein mdglicher systematischer Fehler in Messung
oder Auswertung identifiziert werden, der die Bandstrukturen erklart. Sie
scheinen vielmehr ein besonderes Merkmal der pfannkuchenartigen
UFG-Mikrostruktur von kubisch-raumzentrierten Materialen zu sein, welche
sich durch Kaltwalzen realisieren lasst.

TEM: Qualitativer Vergleich der Versetzungsstrukturen

Bei TEM-Aufnahmen von Versetzungsstrukturen ist es wichtig Bereiche der
Probe zu untersuchen, die weder zu dick und damit unzureichend durchstrahl-
bar sind, noch zu diinn und damit Gber Bildkréafte an den Probenoberflachen
maoglicherweise die Versetzungsstrukturen beeinflusst werden [157]. Die Pra-
paration geeigneter TEM-Lamellen mittels FIB (Focused lon Beam) war auf-
grund von Strahlungsschaden durch die FIB-Préparation nicht erfolgreich. Die
Lamellen konnten zwar mit der gewiinschten Dicke entnommen werden, aller-
dings verhinderten die durch Galliumionen wéhrend der Probenentnahme ein-
gebrachten Strahlungsdefekte einen ausreichenden Kontrast der Versetzungen.
Das Problem konnte bisher weder durch eine schrittweise Minimierung des
Strahlstroms, noch durch lon-Milling im PIPS oder den Einsatz von Flash-Po-
lishing an dickeren Lamellen gelést werden. Um Aufnahmen der diinnen Ble-
che mit Blick in T-Richtung zu ermdglichen, wurde ein spezielles Préparati-
onsverfahren fir die Elektropolitur im Tenupol entwickelt (siehe
Kapitel 3.2.3).

Die fur die TEM Untersuchungen in dieser Arbeit mittels Tenupol préparierten
Proben fiir den Blick in S- und T-Richtung (siehe Kapitel 3.2.3) weisen pro-
zesshedingt eine Keilform des durchstrahlbaren Bereiches auf, indem dieser
zum Loch hin immer dinner wird. Es ist daher notwendig, gezielt Bereiche
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vergleichbarer Dicke zu untersuchen. Dazu wurde stichprobenartig die Pro-
bendicke lokal mittels Elektronenenergieverlustspektroskopie (electron energy
loss spectroscopy, EELS) vermessen. Die Berechnung beruht auf der An-
nahme, dass die Wahrscheinlichkeit einer inelastischen Streuung der Elektro-
nen mit der Probendicke zunimmt. Dabei wird die Wahrscheinlichkeit, dass es
zu einer n-fachen Streuung kommt, aus dem Verhaltnis der Intensitdt nach
n-facher Streuung (I,,) zur Gesamtintensitat (I;) berechnet und lasst sich Gber
eine Poisson-Verteilung mit der Probendicke (h) und der mittleren freien Weg-
lange der Elektronen (A) verknupfen [158]:

n

-2 en(-)

Zur Auswertung wird fur I,, die Intensitét der Elektronen genutzt, die ohne
Streuereignisse die Probe durchquert haben (n = 0, I,). Damit ergibt sich die
relative Probendicke (h) in Form des logarithmierten Intensitatsverhaltnisses
(Log-ratio) zu:

h_ [l
=0

Um die Probendicke zu bestimmen, muss der Log-ratio mit der mittleren freien
Weglange der Elektronen (A) multipliziert werden, die sowohl abhangig vom
untersuchten Werkstoff, wie auch von der Beschleunigungsspannung ist. Fur
Wolfram gilt bei 200 kV Beschleunigungsspannung eine mittlere freie Weg-
lange von 82 nm [159].

Abbildung 4.16 zeigt beispielhaft ein EELS Spektrum, aus dem automatisiert
mithilfe der DigitalMicrograph Software der Log-ratio (siehe Gleichung (4.4))
bestimmt wurde. Die auf diese Weise ermittelten Probendicken an verschiede-
nen Stellen des durchstrahlbaren Bereiches sind in Abbildung 4.16 zusammen-
gefasst. Die Probendicke wurden an drei Proben auf vergleichbare Weise ana-
lysiert und Dicken von 75-125nm fir vergleichbare TEM-Aufnahmen
festgelegt. Die Dicke wurde dann an abzubildenden Bereichen stichprobenar-
tig Uberpriift, um vergleichbare Abbildungen zu garantieren.
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Abbildung 4.16: Exemplarische Dickenbestimmung mittels EELS im TEM. Abgebildet ist eine
Ubersichtsaufnahme der Probe mit den verschiedenen Stellen der
EELS-Messung, dem Spektrum an Stelle 1 und dem von der TIA Software
bestimmten Log-ratio, sowie der daraus berechneten Dicke.

Ein Vergleich repréasentativer STEM-Aufnahmen der Versetzungsstrukturen in
kaltgewalzten Wolframblechen mit unterschiedlichen Umformgraden ist in
Abbildung 4.17 dargestellt. Im Anhang befinden sich weitere STEM-Aufnah-
men aus den Versuchsserien mit Blick in T- und S-Richtung fiir die Bleche
W100 (Abbildung A.13), W200 (Abbildung A.14) und W1000 (Abbil-
dung A.15). Die Abbildungen bestatigen eine deutliche Kornfeinung mit zu-
nehmendem Umformgrad sowie die Ausbildung einer lamellaren Kornform,
wie sie bereits aus den EBSD-Messungen abgeleitet wurden. Eine signifikante
Zunahme der Versetzungsdichte bei dem W100 Blech, wie sie bei den XRD
und HR-EBSD Analysen gemessen wurde, kann anhand dieser Bilder nicht
eindeutig bestétigt werden. Dabei muss beachtet werden, dass in (S)TEM Ab-
bildungen abhéngig von der Beziehung zwischen Burgersvektor und rezipro-
kem Gittervektor haufig nicht alle Versetzungen zugleich sichtbar sind [133].
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Abbildung 4.17: Vergleich der Versetzungsstrukturen im Ausgangszustand mittels STEM
Abbildungen (Blick in T-Richtung) an drei représentativen Blechen W1000,
W200 und W100.
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Allerdings zeigen die Aufnahmen, dass im W1000 Blech die Kérner grof3fla-
chig frei von Versetzungen sind und existierende (sichtbare) Versetzungen zu-
meist in definierten Strukturen zueinander angeordnet sind oder gelegentlich
auch ein ungeordnetes Netzwerk innerhalb eines Korns bilden. Bei dem W200
Blech kommen solche Netzwerke ebenfalls gelegentlich vor. Es werden in
dinneren Kdrnern (ab rund 250 nm - 300 nm) aber auch Versetzungen beo-
bachtet, die in S-Richtung von einer Korngrenze zur anderen reichen und meist
mit einer gewissen Neigung zu den Korngrenzen verlaufen. Im W100 Blech,
mit dessen gleichméRig dinnen Kdérnern weniger hundert Nanometer in
S-Richtung, werden fast ausschliellich Versetzungen abgebildet, die sich zwi-
schen zwei benachbarten Korngrenzen erstrecken. Versetzungsnetzwerke, wie
noch bei den weniger stark verformten Blechen vorhanden, werden in den
W100 Blechen nicht mehr beobachtet.

4.2.2 Entwicklung der Versetzungsstrukturen wahrend
der plastischen Verformung

Fir ein besseres Verstdndnis der Deformationsmechanismen bei der plasti-
schen Verformung von kaltgewalzten, ultrafeinkérnigen Wolframblechen,
wurden die Versetzungsstrukturen nach der mechanischen Verformung im
Zugversuch untersucht. Dazu dienten reprasentativ die Zustdnde mit geringster
Kaltumformung (W1000, ¢ =1,75) und hochster Kaltumformung (W100,
¢ =4,01). Die Analyse umfasst eine Serie an STEM Aufnahmen mit Blick in
T- und S-Richtung an den beiden Walzzustanden nach der mechanischen Pri-
fung bei Raumtemperatur sowie bei 800 °C. Die Probenpréparation der
TEM-Proben aus den Zugproben ist allerdings deutlich anspruchsvoller als bei
der Untersuchung des Ausgangszustandes, was Aufnahmen guter Qualitét er-
schwerte. Erganzt werden die Aufnahmen durch den Vergleich von HR-EBSD
Messungen eines bei Raumtemperatur gezogenen 100 um Bleches mit dem
Blech im Ausgangszustand. Eine Serie an in situ Zugversuchen im Rasterelekt-
ronenmikroskop in Kombination mit EBSD Analysen, die wéhrend eines For-
schungsaufenthaltes am Erich-Schmid-Institut in Leoben, Osterreich, durchge-
fihrt wurden, fuhrten zu keinen verwertbaren Ergebnissen. Mittels in situ
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Zugversuchen im TEM gelang zwar die Aufnahme sich bewegender Verset-
zungen bei Raumtemperatur, allerdings konnten diese nicht mit der Mikro-
struktur korreliert werden.

In den Abbildungen 4.18 und 4.19 sind jeweils fiir W100 und W1000 die Ver-
setzungsstrukturen im Ausgangszustand sowie nach uniaxialer Zugbelastung
bei Raumtemperatur und 800 °C vergleichend gegeniibergestellt. Weitere re-
préasentative Aufnahmen mit Ubersichten zu den einzelnen Versuchsreihen be-
finden sich im Anhang: W100 nach Zugversuchen bei 20 °C (Abbil-
dung A.16), W100 nach Zugversuchen bei 800 °C (Abbildung A.17), W1000
nach Zugversuchen bei 20 °C (Abbildung A.18), W1000 nach Zugversuchen
bei 800 °C (Abbildung A.19). Bei dem weniger stark kaltgewalzten W1000
Blech (Abbildung 4.18) sind deutliche Unterschiede in den Versetzungsstruk-
turen nach den Zugversuchen bei Raumtemperatur (niedrige homologe Tem-
peratur) und 800 °C (hohe homologe Temperatur) zu erkennen. Wéhrend im
Ausgangszustand nur wenige Versetzungen in den Koérnern zu erkennen sind
und sich diese zumeist in geordneten Strukturen befinden, ist nach den Raum-
temperaturversuchen die Versetzungsdichte innerhalb der Kdrner im Ver-
gleich zum Ausgangszustand deutlich erhdht. Dabei bilden die Versetzungen
groftenteils ungeordnete Netzwerke innerhalb der Korner. Dieser Eindruck
wird von weiteren Beispielen im Anhang inklusive der Abbildungen mit Blick
in S-Richtung bestatigt (siehe Abbildung A.18). Nach der Priifung bei 800 °C
zeigen sich die Korner groftenteils frei von Versetzungen und die Abbildun-
gen dhneln derer des Ausgangszustandes. Versetzungen finden sich lediglich
direkt an den Korngrenzen (siehe auch Anhang, Abbildung A.19). Dies kann
als Hinweis auf die Absorption von Versetzungen an Korngrenzen gewertet
werden, die bei der Diskussion der Deformationsmechanismen bei hohen ho-
mologen Priiftemperaturen in Kapitel 4.3 néher ausgefiihrt ist.
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Abbildung 4.18: Versetzungsstrukturen in STEM Abbildungen (Blick in T-Richtung) von W1000
Blechen im Ausgangzustand sowie nach Zugversuchen (,,ZV*) bei 20 °C und
800 °C.

122



4.2 Verformungsmechanismen: Direkte Hinweise mittels analytischer Methoden
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Abbildung 4.19: Vergleich der Versetzungsstrukturen mittels STEM Abbildungen von W100
Blechen im Ausgangzustand, nach Zugversuchen (,,ZV*) bei 20 °C und 800 °C.
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Die Abbildung der Versetzungsstrukturen in W100 Proben nach Zugversuchen
gestaltete sich deutlich schwieriger als bei den weniger stark verformten und
daher dickeren W1000 Blechen. Inshesondere zeigen die STEM Aufnahmen
der Versetzungsstrukturen nach der Prifung bei Raumtemperatur fir den Blick
in T-Richtung eine vergleichsweise schlechte Qualitét. Daher lassen sich die
Versetzungsstrukturen nach der Priifung bei niedrigen und hohen homologen
Temperaturen nur schlecht vergleichen. Die vergleichende Darstellung der
Mikrostrukturen in Abbildung 4.19 sind aus diesem Grund durch Aufnahmen
mit Blick in S-Richtung an den bei Raumtemperatur gezogenen Proben er-
géanzt. Diese Aufnahmen mit Blick in S-Richtung zeigen eine deutlich erhéhte
Versetzungsdichte fiir die bei Raumtemperatur gepriften Proben im Vergleich
zum Ausgangszustand. In UFG-Wolfram kommt es bei Raumtemperatur damit
nachweislich zur Nukleation von Versetzungen, deren Bewegung zur plasti-
schen Deformation des Werkstoffs fiihrt. Die Duktilitat der Wolframbleche,
wie sie in Kapitel 4.3.1 anhand der GleichmalRdehnung demonstriert wird, 14sst
sich damit auf die klassische plastische Verformung Uber Versetzungen zu-
ruckfiihren und begriindet sich nicht in anderen inelastische Mechanismen wie
der Mikrorisshildung, der Zwillingshildung oder der Bildung adiabatischer
Scherbénder. Die Aufnahmen mit Blick in T-Richtung zeigen, dass die Korn-
groRe im Vergleich zum Ausgangszustand unverandert bleibt und die beim
Ausgangszustand flr die W100 Bleche typischen Versetzungen von einer zur
ndchsten Korngrenze noch immer zu erkennen sind (siehe auch Anhang, Ab-
bildung A.16).

Auch eine HR-EBSD Aufnahme an einer W100 Probe nach der mechanischen
Prifung bei Raumtemperatur (siehe Abbildung 4.20) zeigt eine dhnliche Ver-
teilung der (GND) Versetzungsdichten wie der Ausgangszustand. Dies be-
starkt die Annahme, dass die Versetzungsstrukturen zwischen zwei GroRwin-
kelkorngrenzen ein charakteristisches Merkmal bei der Verformung von
UFG-Wolfram bei niedrigen homologen Temperaturen darstellen. Fir eine
statistisch gesicherte Aussage sollten im Rahmen zukiinftiger Arbeiten weitere
HR-EBSD Aufnahmen ausgewertet werden.
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Abbildung 4.20: Dichteverteilung der GNDs in einem bei Raumtemperatur mechanisch gepriiften
100 pm Blech aus HR-EBSD Messungen. Der Ausgangszustand ist als Referenz
dargestellt.
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Die STEM Aufnahmen der bei 800 °C gepruften W100 Bleche zeigen, dass
die Mikrostruktur durch die kurzzeitige Erhdhung auf die Priftemperatur be-
reits deutlich grobkdrniger als im Ausgangszustand ist und nur vereinzelt noch
diinne Kdérner zu erkennen sind. Die Mikrostruktur besitzt dabei nicht mehr die
vom Ausgangszustand bekannte lamellare Struktur, sondern weist bereits eine
deutliche Tendenz zu gleichachsigen Kdérnern auf.

Das Kornwachstum ist weiter fortgeschritten, als es von der isothermen Gliih-
reihe zu erwarten war (siehe Kapitel 4.1.2), was auf dynamische Erho-
lungs- und Rekristallisationsprozesse wahrend der mechanischen Priifung zu-
rickgefihrt wird. Daneben weisen die Kdérner in den STEM Aufnahmen
ebenfalls eine erhdhte Zahl an Versetzungen auf, womit sie sich deutlich zu
den bei 800 °C gepriften und weitestgehend versetzungsfreien W1000 Ble-
chen unterscheiden.

Neben diesen Erkenntnissen zu Versetzungsstrukturen in kaltgewalzten Wolf-
ramblechen sind fur eine abschlieBende Beurteilung noch weitere Projekte in
Planung. So soll eine weitere Probenserie qualitativ bessere STEM Abbildun-
gen mit Blick in T-Richtung fur die bei Raumtemperatur geprtften W100 Pro-
ben ermdéglichen, um Hinweise fiir die bei UFG-Wolfram auftretende Raum-
temperaturduktilitat zu liefern.

Versetzungsbewegungen bei Raumtemperatur wurden im Rahmen dieser Pro-
motion bereits mittels in situ Zugversuchen im TEM per Video festgehalten.
Allerdings konnten die Aufnahmen lediglich mit Blick in S-Richtung erstellt
werden und ermdglichen so keine Korrelation zwischen Versetzungen und
Mikrostruktur. In situ Aufnahmen mit Blick in T-Richtung sollten mit &hnli-
chem Aufbau grundsatzlich méglich sein und versprechen interessante Einbli-
cke in die Deformationsmechanismen von UFG-Wolfram bei Raumtempera-
tur. Diese verlangen aber zwingend die Préparation von FIB Lamellen aus
UFG-Wolfram, was aktuell in der Arbeitsgruppe weiterverfolgt wird.
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Zusammenfassung zur Analyse der Versetzungsstrukturen

Die in diesem Kapitel mittels XRD und hochauflésender Elektronenmikrosko-
pie gewonnen Erkenntnisse ermdglichen ein tieferes Verstandnis der Verset-
zungsstrukturen in unterschiedlich stark kaltgewalzten Wolframblechen im
Ausgangszustand sowie nach mechanischer Priifung. Sie erganzen damit die
Ergebnisse der Gefligeanalyse aus Kapitel 4.1.1 und dienen mit diesen als
Grundlage der Diskussion des mechanischen Verhaltens und der zugrundelie-
genden Deformationsmechanismen.

Die Analyse des Ausgangszustandes mit XRD, STEM und HR-EBSD zeigt:

(1) Eine Walztemperatur unterhalb der Erholungstemperatur ist entschei-
dend fur die Erhéhung der Versetzungsdichte. So zeigen alle kaltge-
walzten Bleche bis 200 um Dicke (W200) trotz steigendem Umform-
grad eine &hnliche Versetzungsdichte, was auf eine dynamische
Erholung wahrend des Walzens zuriickgefihrt wird. Das bei einer nied-
rigeren Temperatur gewalzte 100 um Blech weist eine um eine Gro-
Renordnung héhere Versetzungsdichte auf.

(2) Bereits eine Wé&rmebehandlung des 100 um Bleches fiir eine Stunde bei
600 °C genligt fir eine ausgepragte statische Erholung der Verset-
zungsstrukturen.

(3) HR-EBSD Aufnahmen zeigen im W100 Blech viele schmale Bereiche
hoher GND-Dichte, die sich zwischen zwei Korngrenzen erstrecken. In
den dickeren W1000 Kornern finden sich hingegen vermehrt Verset-
zungsnetzwerke.

(4) Eine Tenupol-Préparationsmethode fir STEM Aufnahmen mit Blick in
T-Richtung wurde fir die Herstellung von Proben mit 75 - 100 nm Di-
cke erfolgreich implementiert. Dieser Dickenbereich erwies sich in ei-
ner Studie zur Abbildung von Versetzungen als optimal.

(5) Die STEM-Aufnahmen zeigen eine Abnahme der Versetzungsnetz-
werke mit zunehmendem Umformgrad, beziehungsweise der Bildung
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dinner, lamellarer Korner. In diesen Kornern treten stattdessen ver-
mehrt einzelne Versetzungen auf, die sich von Korngrenze zu Korn-
grenze erstrecken.

Stichprobenartig wurden des Weiteren W1000 und W100 Proben als repréasen-
tative Zustande nach Zugversuchen bei 20 °C und 800 °C mittels STEM und
HR-EBSD untersucht:

(1) Bei dem grobkérnigeren W1000 Blech zeigt sich nach einer mechani-

schen Priifung bei 20 °C im Vergleich zum Ausgangszustand eine deut-
liche Erhéhung der Versetzungsdichte in Form ungeordneter Verset-
zungsnetzwerke. Nach einer Prifung bei 800 °C sind die Korner
hingegen nahezu versetzungsfrei mit lediglich einzelnen Versetzungen
nahe der Korngrenzen.

(2) Auch nach der Priifung von W100 Blechen bei 20 °C l&sst sich eine

stark erhdhte Zahl an Versetzungen nachweisen, was einen Hinweis auf
ausgeprégte plastische Verformung in UFG-Wolfram Blechen dar-
stellt. Bei Priftemperaturen von 800 °C kommt es bei den UFG W100
Blechen allerdings zu einer deutlichen Kornvergréberung und zum
Verlust der lamellaren Struktur. Dabei weisen die Kérner mehr Verset-
zungen als die bei 800 °C gepriiften W1000 Blechen auf.

Abschlieend sei angemerkt, dass bei den elektronenmikroskopischen Unter-
suchungen kein Hinweis auf eine erhéhte Zahl an Stufenversetzungen nach
dem Kaltwalzen gefunden wurde, die einige Autoren als Grundlage der plasti-
schen Verformung in besonders feinkdrnigen (UFG/NC) kubisch-raum-
zentrierten Metallen vermuteten [100,102,160].
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4.3 Verformungsmechanismen: Indirekter
Nachweis mittels transienter
mechanischer Priifverfahren

Zusammen mit den umfangreichen mikrostrukturellen Analysen der Wolfram-
bleche in den Kapiteln 4.1 und 4.2, ermdglicht die mechanische Charakterisie-
rung der Bleche die Korrelation von mikrostrukturellen KenngréBen mit den
mechanischen Eigenschaften. Damit soll ein tieferes Verstandnis fiir die An-
derung der Eigenschaften beim Ubergang von grobkérnigem zu ultrafeinkor-
nigem Wolfram gewonnen werden. Die wichtigsten mikrostrukturellen Kenn-
groRen wie Korngrofe, Kornform, Textur und Versetzungsstrukturen der
getesteten Proben sind in Tabelle 4.1 sowie in der Zusammenfassung zu Kapi-
tel 4.1 Gbersichtlich dargestellt.

Im Fokus der mechanischen Prifung zur Untersuchung der plastischen Defor-
mationsmechanismen steht das Verhalten von kaltgewalzten UFG-Wolfram-
blechen unter uniaxialer Zugbelastung und daraus ableitbare charakteristische
Kenngroen wie Streckgrenze, GleichmaRdehnung und Dehnratensensitivitat.
Dazu wurde ein spezieller Versuchsaufbau entwickelt, welcher es ermdglicht,
die unterschiedlich dicken Bleche bei Temperaturen bis 800 °C unter VVerwen-
dung eines Extensometers zu testen (siehe Kapitel 3.3.1).

Klassische Zugversuche mit konstanter Dehnrate dienen zur mechanischen
Charakterisierung der Werkstoffe in Abhangigkeit von Priiftemperatur und
Mikrostruktur. Daneben wurden Dehnratenwechselversuche zum indirekten
Nachweis der zugrundeliegenden Deformationsmechanismen entwickelt und
implementiert. Aus der Korrelation von mikrostrukturellen und mechanischen
KenngroRen werden fir die unterschiedlichen Temperaturbereiche Arbeitshy-
pothesen zu den zugrundeliegenden Deformationsmechanismen abgeleitet.
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4.3.1 Charakterisierung und Interpretation
temperatursensitiver, mechanischer Kennwerte
in Abhéngigkeit vom Umformgrad

In diesem Kapitel werden die Eigenschaften von kaltgewalztem Wolfram unter
uniaxialer Zugbelastung in Abhéangigkeit von Mikrostruktur und Priftempera-
tur dargestellt. Die Versuche umfassen die in Tabelle 4.1 zusammengefassten
Wolframproben mit verschiedenen Gefiigezustanden. Die Beschreibung des
Versuchsaufbaus, die Versuchsparameter und die verwendete Probengeomet-
rie sind in Kapitel 3.3.1 zusammengefasst.

Die Zugversuche zwischen 20 °C und 800 °C sollen folgende Fragen beant-
worten:

(1) Wie reagieren die kaltgewalzten Wolframbleche mit verschiedenen
Mikrostrukturen auf eine Zugbelastung im Vergleich zu grobkérnigem
Wolfram?

(2) Wie verandern sich FlieBspannung, Verfestigungsverhalten und
GleichmalRdehnung mit steigender Priftemperatur und zunehmendem
Umformgrad?

(3) Welches Bruchverhalten zeigen die kaltgewalzten Bleche unter uniaxi-
aler Zugbelastung in Abhéngigkeit der Priftemperatur?

(4) Welche Hinweise auf Verformungsmechanismen lassen sich aus den
gewonnenen Ergebnissen ableiten?

Die Zugversuche werden hinsichtlich der Kurvenform analysiert und Materi-
alkennwerte wie die Gleichmafidehnung und die Streckgrenze in Abhangigkeit
von Priftemperatur und Umformgrad diskutiert. Eine elektronenmikroskopi-
sche Untersuchung (REM) der Bruchflachen gibt Aufschluss tber das Bruch-
verhalten der kaltgewalzten Bleche. Dabei sollen die mechanischen Eigen-
schaften und das Bruchverhalten mit den Erkenntnissen zur Mikrostruktur aus
den Kapiteln 4.1 und 4.2 korreliert werden, um so Rickschlisse auf die plas-
tischen Verformungsmechanismen zu ziehen.
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Zugverhalten kaltgewalzter UFG-Wolframbleche

Der in Kapitel 3.3.1 beschriebene Zugversuchsaufbau erlaubte es, alle ver-
schieden dicken Wolframbleche der Kaltwalz-Serie sowie die Referenzmate-
rialien in uniaxialen Zugversuchen ber einen breiten Temperaturbereich zu
testen. Alle Bleche wurden lagegeregelt mit 0,9 mm/min geprift (= Dehnrate
von 1072 1/s) und die Verschiebung mit Hilfe eines Extensometers direkt auf
der Probe gemessen. Die Zugkurven in Form technischer Spannungs-Deh-
nungs-Kurven fur die kaltgewalzten Bleche sowie flr eine warmgewalzte
Platte (W-hr) sind in Abbildung 4.21 dargestellt. Die Zugkurven der weiteren
Referenzmaterialien (W-rx, W-si) befinden sich im Anhang (siehe Abbild-
ung A.20) und zeigen das zu erwartende Verhalten: Versagen ohne vorherige
plastische Verformung bei niedrigen homologen Priiftemperaturen und plasti-
sche Verformbarkeit bei Priftemperaturen tber 350 °C - 400 °C. Da die Refe-
renzmaterialien bereits bei 200 °C - 300 °C im elastischen Bereich der Zug-
kurve versagten, wurde auf weitere Zugversuche unterhalb dieser Temperatur
verzichtet. Das warmgewalzte Wolfram (W-hr) zeigt im Vergleich zu den an-
deren Referenzmaterialien eine deutlich hdhere Festigkeit (Faktor 3), verliert
aber bei hohen homologen Temperaturen (> 400 °C) auch einen betréchtlichen
Teil der GleichmaR- und Bruchdehnung. Diese klassische Tendenz zur Verfes-
tigung kann auf die Kornfeinung in den Bereich weniger Mikrometer und die
walzbedingten Deformationsstrukturen zuriickgefihrt werden, die durch ihre
Wirkung als Versetzungshindernisse die mittlere freie Weglange der Verset-
zungen verringern [34].

Bei den Zugkurven fir die kaltgewalzten Bleche (Abbildung 4.21) setzt sich
bei allen Priiftemperaturen der beim Warmwalzen beobachtete Trend zu héhe-
ren Festigkeiten mit zunehmendem Umformgrad fort. Den héchsten Wert er-
reicht das 100 pum Blech (Umformgrad ¢ = 4,01) mit einer Zugfestigkeit von
rund 2250 MPa bei Raumtemperatur. Die Zugfestigkeit von 1070 MPa bei
800 °C bestétigt dem UFG-Wolfram zudem eine herausragende Warmfestig-
keit. Gleichzeitig zeigen aber auch alle kaltgewalzten Bleche eine plastische
Verformbarkeit bei Raumtemperatur, was fir technisch reines Wolfram aufRer-
gewdhnlich ist. Diese entstehende Raumtemperaturduktilitat und ihre mogli-
chen Ursachen werden bei der Beschreibung der Gleichmaldehnungen
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(S. 150) naher diskutiert. Wie bereits bei der warmgewalzten Platte beobach-
tet, weisen die kaltgewalzten Bleche trotz der Raumtemperaturduktilitat bei
hohen homologen Priuftemperaturen (> 400 °C) geringere Gleichmal3- und
Bruchdehnungen als rekristallisiertes und gesintertes Wolfram auf.

Beim direkten Vergleich der Zugkurven der kaltgewalzten Bleche hebt sich
insbesondere die Kurvenform des 100 um Bleches (W100) von der Form der
anderen Bleche ab. Wéhrend es bei den Blechen mit 1000 pum bis 200 pm Di-
cke noch zu einer ausgepragten Verfestigung bei der plastischen Verformung
kommt, zeigen die 100 um Bleche ein fast lehrbuchméRBiges, linear elas-
tisch - ideal plastisches Werkstoffverhalten mit einem nur geringen Verfesti-
gungsbereich. Die schnelle Verfestigung lasst sich vermutlich auf die hohe
Versetzungsdichte in den 100 um Blechen im Ausgangszustand zurtickfiihren.
So erreichen die 100 um Bleche schon bei niedrigen Dehnungen eine hohe
Festigkeit, was fur gewdhnlich zu einer plastischen Instabilitdt und dem un-
mittelbaren Einschniiren der Probe fiihrt [6]. Das 100 um Blech lésst sich aber
auf diesem hohen Festigkeitsniveau selbst bei Raumtemperatur noch weiter
plastisch verformen und die Zugkurve bildet ein Plateau. Dieses Plateau repré-
sentiert eine fortlaufende plastische Deformation ohne Verfestigung.

Zur Erklérung dieses fur Wolfram auBergewohnlichen Phdnomens sind zwei
Mechanismen denkbar. Die erste Hypothese geht von einer Balance zwischen
Versetzungsnukleation und Versetzungsannihilation aus, die beispielsweise an
den reichlich vorhandenen Korngrenzen im UFG-Gefiige auftreten kdnnte. Die
Annihilation von Versetzungen an Korngrenzen ist bei niedrigen Temperatu-
ren aber deutlich weniger wahrscheinlich als mit Hilfe thermischer Aktivie-
rung, wobei sich dieser Effekt nicht in den Zugkurven wiederspiegelt. Wahr-
scheinlicher ist, dass das Plateau auf dem Einfluss der diinnen,
pfannkuchenartigen Kornern (siehe Abbildung 4.17) auf das Versetzungsglei-
ten beruht. Die Kdrner konnen als Kandle verstanden werden, durch deren
GrolRe und Form es seltener zum Schneiden von Versetzungen untereinander
kommt. Dadurch ware die mit dem Schneiden von Waldversetzungen einher-
gehende Versetzungsmultiplikation (Taylor Hardening) und das daraus resul-
tierende klassische Verfestigungsverhalten signifikant reduziert. Zum einen
wird das seltenere Schneiden durch die Kornfeinung in den UFG Bereich (rund
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240 nm) und die damit verringerte mittlere freie Weglange der Versetzungen
in S-Richtung begunstigt. Durch die Kornfeinung und den geringeren Abstand
der Korngrenzen kdnnen die Versetzungen vermehrt zwischen den Korngren-
zen, beziehungsweise von einer Versetzungsquelle bis zur Korngrenze gleiten,
ohne zuvor auf andere Versetzungen zu treffen und diese zu schneiden. Zum
andere sind veranderte Bedingungen fir die Auswahl der Gleitsysteme denk-
bar, die zu einer geordneten Versetzungsbewegung durch die ,.kanalférmigen*
Korner flihren (channeling der Versetzungen). Die Idee basiert auf den Grund-
lagen zum Verstandnis und der Simulation von Texturentwicklungen, die bei
einer pfannkuchenartigen Mikrostruktur mit sehr diinnen Kérnern drei Gleit-
systeme anstelle der tblichen flnf Gleitsysteme als ausreichend ansehen, um
die von aulien aufgebrachte plastische Verformung zu realisieren [161]. Diese
Bedingung wird als relaxed constraints anstelle von full constraints (siehe
Taylormodell, Kapitel 2.1.3) bezeichnet. Da bei relaxed constraints lediglich
die drei unabhangigen Gleitsysteme mit den giinstigsten Taylorfaktoren bend-
tigt werden, bewegen sich die Versetzungen mit hoherer Wahrscheinlichkeit
auf identischen Gleichsystemen. Dieses geordnete Gleiten fihrt dazu, dass
Versetzungen von unterschiedlichen Gleitsystemen sich seltener schneiden
und es hdufiger zur Ausléschung zweier Versetzungen mit unterschiedlichem
Vorzeichen auf der gleichen Gleitebene kommt. Beide Effekte wiirden poten-
tiell die Verfestigung reduzieren, indem sie das Schneiden von Waldversetzun-
gen reduzieren.

Die Hypothese des verdnderten Verfestigungsverhaltens vom Taylor Harde-
ning (Schneiden von Waldversetzungen und Versetzungsmultiplikation) hin
zum Confined Layer Slip im ultrafeinkdrnigen, lamellaren Wolframgefiige
wird von den Ergebnissen vergleichbarer Arbeiten gestiitzt. Reiser et al. [162]
zeigten, dass das ebenfalls kubisch-raumzentrierte Molybdan sich im kaltge-
walzten Zustand sehr dhnlich wie das in dieser Arbeit untersuchte UFG-Wolf-
ram verhélt und ebenfalls ein Plateau in der Spannungs-Dehnungs-Kurve unter
Zugbelastung bei Raumtemperatur aufweist. Im Gegensatz dazu weisen stark
verformte Wolframdréahte, die zwar ebenfalls ein sehr feinkdrniges Gefiige
aber keine lamellare Struktur besitzen, kein Plateau in den Spannungs-Deh-
nungs-Kurven auf [163]. Daraus lasst sich schlieen, dass nicht allein die ult-
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rafeinkdrnige KorngroRe fiir das veradnderte Deformationsverhalten verant-
wortlich ist, sondern die durch das Kaltwalzen eingebrachte lamellare Korn-
form einen entscheidenden Anteil hat.

2500 2500

(d) W500
2000 4 2000 4 — 20°C
§ § —— 200°C
2. 1500 =.1500 5
= = —— 300°C
] 5 —— 400°C
£ 1000+ € 1000 .
g_ % / — 500°C
500 { 500 600 °C
800 °C
0 0 v ———— v . v
0 1 2 3 o 1 2 3 4 5 6 7 8
Dehnung [%] Dehnung [%]
2500 2500
(b) W200 (e) W1000
20004 20004
© ©
o o
=.1500 =
(=] o
(=4 c
3 =
€ 10004 €
(v ©
Q Q.
12 w
500
0 v - -
0 1 2 3 o 1 2 3 4 5 6 7 8
Dehnung (%] Dehnung [%]
2500 2500
(c) W300 (f) W-hr
20004 20004
© ©
o o
=.15004 =.1500 1
(=2 (=]
c c
~ ] -
& 10004 £
© ©
Q Q.
(7] 2]
5004
oL

Dehnung [%] Dehnung [%]

Abbildung 4.21: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven aus uniaxialen Zugversuchen der
funf kaltgewalzten Bleche (a)-(e) bei Priftemperaturen zwischen 20 °C und
800 °C und einer warmgewalzten Platte (f) als Referenz bei Priftemperaturen
zwischen 300 °C und 800 °C. Alle Bleche wurden lagegeregelt mit 0,9 mm/min
gepriift (= Dehnrate von 1072 1/s).
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Eine nahere Betrachtung der Kurvenformen der 200 um (W200) bis 1000 um
(W1000) Bleche zeigen ein aufféalliges Phdnomen nach dem Erreichen der
Zugfestigkeit. Die Spannung féllt zuerst rapide ab, die Proben lassen sich dann
aber mit einem weniger starken Abfall der Spannung noch weiter verformen,
bevor es zum Bruch kommt. Dies entspricht nicht der Kurvenform, die bei der
Einschnlrung von Proben fir gewthnlich beobachtet wird. Die Kurvenform
ahnelt vielmehr Zugkurven von einkristallinem Wolfram, welches entlang der
<110>-Richtung gezogen wurde [18]. Wie die mikrostrukturelle Analyse in
Kapitel 4.1.1 gezeigt hat, weisen die kaltgewalzten Bleche eine ausgeprégte
(001)<110>-Textur auf (siehe Abbildung 4.7). Die Zugproben flr diese Arbeit
wurden mit der Zugachse entlang der Walzrichtung aus den Blechen entnom-
men, womit ein Grof3teil der Kérner mit ihrer <110>-Richtung in Zugrichtung
ausgerichtet sind. Es liegt daher die Vermutung nahe, dass der Abfall der Span-
nung und die anschlieBende Verformung einen orientierungsspezifischen Ef-
fekt darstellen. Der fehlende Abfall beim 100 um Blech, dem am stéarksten tex-
turierten Blech, kann Uber einen orientierungsspezifischen Effekt allerdings
nicht erklart werden. Ein Einfluss der Probendicke, der in dem besonders diin-
nen 100 um Blech zu einem Ausbleiben des Effektes fihren kénnte, kann
durch die Ergebnisse einer weiteren Arbeit unserer Arbeitsgruppe ausgeschlos-
sen werden [103]. Darin wurde gezeigt, dass der Abfall der Spannung bei
gleichbleibender Probendicke mit kleiner werdender KorngréRe verschwindet.

Eine alternative Erklarung des Phanomens der rapide abfallenden Spannung
mit anschlielender plastischer VVerformung findet sich im vergleichbaren Ver-
halten von anderen kaltverformten UFG-Werkstoffen wie Aluminium und
Stahl, welche nach der SPD-Umformung eine Erholungsglihung erfahren ha-
ben [83]. Der in diesem Zusammenhang als yield drop bezeichnete Effekt wird
dabei auf das Fehlen von mobilen Versetzungen und Versetzungsquellen in
Form von Frank-Read-Quellen zuriickgefuhrt [164]. Der Abfall der Spannung
ist demnach bei feinkdrnigeren Materialien stérker ausgepragt, da die Vielzahl
an Korngrenzen wahrend der Erholung als Senken fur mobile Versetzungen
und Versetzungsquellen dienen und so weitestgehend versetzungsfreie Kérner
entstehen. Dies konnte auch bereits in TEM-Untersuchungen bestatigt werden
[165]. Der yield drop ergibt sich in der Folge aus der notwendigen Aktivierung
neuer Frank-Read-Quellen.
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Die hier untersuchten Proben wurden zwar vor den Zugversuchen nicht war-
mebehandelt, die Walztemperatur bis zum Walzen auf 200 um Dicke lag aber
bei vergleichsweise hohen homologen Temperaturen, wodurch eine dynami-
sche Erholung wéhrend dem Walzen stattfand. Die XRD und HR-EBSD Un-
tersuchungen am Ausgangszustand (Kapitel 4.2.1) bestétigen eine deutlich ge-
ringere Versetzungsdichte der 200 um Bleche im Vergleich zu den 100 pm
Blechen. Die erhohte Versetzungsdichte aufgrund der niedrigeren Verfor-
mungstemperatur im letzten Walzschritt auf 100 um erklart nach diesem Mo-
dell auch den fehlenden yield drop bei den 100 um Blechen. Fir die Erklarung
des Phédnomens der rapide abfallenden Spannung mit anschlieRender plasti-
scher Verformung wird daher die Notwendigkeit der Aktivierung neuer Ver-
setzungsquellen gegeniiber einem orientierungsspezifischen Effekt bevorzugt.

Verfestigungsverhalten

Die Berechnung des Verfestigungskoeffizienten @ als lokale Steigung der
Zugkurve erlaubt das Verfestigungsverhalten der verschiedenen Proben naher
zu quantifizieren. Um eine differenzierbare Funktion zu erhalten, mussen die
Zugkurven approximiert werden, was mittels der in Kapitel 0 entwickelten
Gleichung (3.7) realisiert wurde. Das Verfestigungsverhalten sollte immer an
wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven ausgewertet werden [6], die fur diese
Arbeit aus den technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven nach den Gleichun-
gen (3.9) und (3.10) abgeschéatzt wurden (siehe Kapitel 0). Die Auswertung
des Verfestigungskoeffizienten @ erfolgt zwischen der Streckgrenze (Ende des
elastischen Bereiches, @ = konstant) und der Zugfestigkeit, da oberhalb der
Zugfestigkeit der verwendete Ansatz zur Berechnung der wahren Spannung
und Dehnung aufgrund der Einschniirung nicht mehr glltig ist. Abbild-
ung 4.22(a) zeigt beispielhaft den elasto-plastischen Verformungsbereich und
dessen mathematische N&herung nach Gleichung (3.7) fiir drei Extremfélle des
Verfestigungsverhaltens: Das 100 um Blech gezogen bei Raumtemperatur so-
wie das 500 um Blech und das warmgewalzte Blech bei einer Priiftemperatur
von 800 °C. Die mathematischen N&herungen (rote Kurven) besitzen allesamt
ein BestimmtheitsmaR (R?) groRer 0,99, was fiir eine erfolgreiche Approxima-
tion der Zugkurven mit der im Zuge dieses Projektes entwickelten Gleichung
spricht.
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Die Steigung dieser Fitkurven an einer beliebigen Stelle ergibt den entspre-
chenden Verfestigungskoeffizienten @. Durch das Differenzieren der Fitkurve
kann der Verlauf von @ Uber der plastischen Dehnung dargestellt werden. Ab-
bildung 4.22 zeigt den Verlauf des Verfestigungskoeffizienten fur vier repra-
sentative Bleche (W100, W200, W500, W-hr) bei zwei unterschiedlichen Pruf-
temperaturen (20 °C (b) und 800 °C (c)). Fur die warmgewalzte Platte (W-hr)
konnte bei Raumtemperatur kein Verfestigungskoeffizient berechnet werden,
da das grobkdrnige Material im Zugversuch bereits unterhalb von 300 °C ohne
vorherige plastische Verformung versagte. Bei einer Priftemperatur von 20 °C
(Abbildung 4.22(b)) zeigt der Vergleich zwischen den kaltgewalzten Blechen
mit unterschiedlichem Umformgrad ¢ eine Tendenz zu schneller abgeschlos-
sener Verfestigung (tiefer gelegene Kurve) fiir hdhere Umformgrade. Wahrend
dabei der Unterschied zwischen W500 (¢ = 2,48) und W200 (¢ = 3,31) nur
gering ausfallt, zeigen die W100 Bleche (¢ = 4,01) eine bereits bei rund 0,5
% plastischer Verformung abgeschlossen Verfestigung (6 = konstant). Da-
nach lassen sich die W100 Bleche aber auch ohne Verfestigung noch weiter
verformen als die beiden weniger stark umgeformten Bleche.

Die Verlaufe der Verfestigungskoeffizienten bestétigen damit den qualitativen
Eindruck aus der Betrachtung der Zugkurven. Die bereits bei 0,5 % plastischer
Verformung abgeschlossene Verfestigung der W100 Bleche l&sst sich zum ei-
nen auf die feinere KorngrofRie, insbesondere aber auf die um den Faktor 10
héhere Versetzungsdichte zurtickfihren, die bei der XRD Messung nachge-
wiesen wurde (siehe Abbildung 4.13). Auch die etwas schneller abgeschlos-
sene Verfestigung des W200 Bleches gegenuber dem W500 Blech korreliert
mit der Versetzungsdichte im Ausgangszustand.
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Abbildung 4.22: (a) Beispiele fir die mathematische Né&herung wahrer Spannungs-
Dehnungs-Kurven mit stark abweichender Kurvenform aus Zugversuchen an
warm- und kaltgewalzten Wolframproben. Die roten Linien zeigen den
entsprechenden Fit der Zugkurven eines 100 um Bleches, gezogen bei
Raumtemperatur (blau), eines 500 um Bleches bei einer Priftemperatur von
800 °C (grtin) und einer warmgewalzten Wolframplatte bei einer Priiftemperatur
von 800 °C (schwarz). In der unteren Reihe sind die aus den Fitkurven
berechneten Verfestigungskoeffizienten ® Uber die plastische Dehnung an
reprasentativen Proben fiir Priiftemperaturen von 20 °C (b) und 800 °C (c)
aufgetragen.

Die Auswertung der Zugkurven bei 800 °C (Abbildung 4.22(c)) zeigt, dass
sich alle kaltgewalzten Bleche bei einer Priiftemperatur von 800 °C bezogen
auf den Verfestigungskoeffizienten sehr &hnlich verhalten. Wahrend bei nied-
rigen homologen Priiftemperaturen (unterhalb der Knietemperatur von rund
500 °C) eine kleine KorngréRe und eine hohe Versetzungsdichte zu einer
schneller abgeschlossenen Verfestigung flhren, so dndert sich dieser Effekt fiir
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hohe homologe Priftemperaturen. Die kaltgewalzten Bleche zeigen eine lang-
samere Verfestigung als warmgewalztes, grobkorniges Wolfram (W-hr). Da-
bei spielt bei hohen homologen Priiftemperaturen die Versetzungsdichte nach
dem Walzen vermutlich keine entscheidende Rolle mehr, da alle Bleche beim
Aufheizen auf die Priiftemperatur bereits eine signifikante Erholung der Ver-
setzungsstrukturen zeigen (siehe Kapitel 4.1.2, Erholung bei 600 °C). Das ver-
anderte Verhalten kann als Hinweis gewertet werden, dass es bei hohen homo-
logen Priftemperaturen zur Absorption von Versetzungen an Korngrenzen
kommt und dieser Effekt bei UFG-Materialien stérker ausgeprégt ist. Dieser
Mechanismus wird im Rahmen der Erkenntnisse aus den Dehnratenwechsel-
versuchen in Kapitel 4.3.2 naher erlautert.

Einfluss der Warmebehandlung

Die durch das Kaltwalzen erzielte hohe Festigkeit, das ungewdhnliche Verfes-
tigungsverhalten und die Raumtemperaturduktilitdt begriinden sich in der
UFG-Mikrostruktur, Kornform sowie den Subkornstrukturen. Bei einem stark
umgeformten Geflge ist die thermische Stabilitat der Mikrostruktur allerdings
aufgrund der hohen eingebrachten Energie bereits unterhalb der tblichen Er-
holungs- und Rekristallisationstemperaturen gefahrdet. In Kapitel 4.1.2 wurde
der Einfluss einer einstiindigen Warmebehandlung bei verschiedenen Tempe-
raturen auf die Mikrostruktur von kaltgewalzten 100 pum Blechen demonstriert.
Abbildung 4.23 zeigt den Einfluss dieser Warmebehandlungen und der einher-
gehenden Anderung der Mikrostruktur auf das mechanische Verhalten der
100 um Bleche bei verschiedenen Priiftemperaturen.

Auf das Raumtemperaturverhalten (Abbildung 4.23(a)) haben die unterschied-
lichen Warmebehandlungen einen bedeutenden Einfluss. Bereits nach einer
Gluhung bei 600 °C (W100-1h-600°C), die zu keiner erkennbaren Verande-
rung der KorngroRRe fuhrt (siehe Abbildung 4.10), verandert sich das Verfesti-
gungsverhalten zu niedrigeren Verfestigungsraten, wobei die Zugfestigkeit
von rund 2300 MPa erhalten bleibt. Das weiter oben beschriebene Plateau mit
der plastischen Verformung ohne Verfestigung bildet sich bei den warmebe-
handelten Proben nicht aus. Dies I&sst vermuten, dass die besondere Kurven-
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form der Zugkurven des kaltgewalzten 100 um Blechs auf den Versetzungs-
strukturen im Ausgangszustand beruht, welche bei einer Gluhung von 600 °C
erholt sind. Allerdings brach die bei 600 °C wéirmebehandelte Probe bereits
mit dem Erreichen der Zugfestigkeit und bildet daher mdglicherweise nicht
den kompletten Kurvenverlauf ab. Bei hoheren Glihtemperaturen
(W100-1h-900°C) sinkt die Festigkeit, was sich mit einer steigenden Korn-
groRe korrelieren lasst und bereits bei einer Warmebehandlung von 1200 °C
flr eine Stunde (W100-1h-1200°C) versagen die Proben in Zugversuchen bei
Raumtemperatur ohne vorherige plastische Deformation.

(a) Zugversuche bei 20 °C
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Abbildung 4.23: Zugkurven dreier représentativer, warmebehandelter 100 um Bleche sowie des
100 pm Bleches im Ausgangszustand. Die Zugkurven der vier Gefligezustande
sind bei den Priftemperaturen 20 °C (a), 400 °C (b) und 800 °C (c) vergleichend
gegenlibergestellt. Alle Bleche wurden lagegeregelt mit 0,9 mm/min geprift
(= Dehnrate von 102 1/s).
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Ein dhnlicher Trend ist auch bei Priftemperaturen bis 400 °C zu beobachten
(Abbildung 4.23(b)). Wahrend die Glilhung bei 600 °C lediglich das Verfesti-
gungsverhalten verdndert, filhren Glihungen bei héheren homologen Tempe-
raturen zu einer Abnahme der Zugfestigkeit. Eine Glihung bei 1200 °C zieht
bereits eine Abnahme der Festigkeit um mehr als 50 % nach sich. Fir Zugver-
suche bei einer Priftemperatur von 800 °C (Abbildung 4.23(b)) unterscheiden
sich die Zugkurven der bis 900 °C warmebehandelten Proben kaum, da
Gluh- und Priftemperaturen sehr &hnlich sind.

Das bei 1200 °C gegluhte Blech mit der daraus resultierenden mittleren Korn-
groRe einiger Mikrometer (siehe Abbildung 4.11) zeigt allerdings eine deutlich
niedrigere Festigkeit sowie geringere Dehnung. Eine signifikante Zunahme der
Gleichmaldehnung, wie fiir andere UFG-Materialien nach dem Erholungsglu-
hen nachgewiesen wurde [83,166], ist bei den UFG-Wolframblechen bei kei-
ner der getesteten Gliih- und Priiftemperaturen zu beobachten.

Die Warmebehandlung und die damit verbundenen Anderungen der Mikro-
struktur fUhren zu drei wichtigen Erkenntnissen bei der Diskussion des Zug-
verhaltens bei Priiftemperaturen bis rund 400 °C:

(1) Ein Erholungsglihen bei 600 °C und die damit verbundene Senkung
der Versetzungsdichte beeinflusst das Verfestigungsverhalten zu
langsameren Verfestigungsraten ohne dass sich dabei die Zugfestig-
keit &ndert.

(2) Die Glihung bei 900 °C — 1200 °C und die damit verbundene Korn-
vergroberung senkt hingegen die Festigkeit der Wolframbleche.

(3) Keine der Wirmebehandlungen fiihrt zu einer deutlichen Anderung
der GleichmalRdehnung.
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Streckgrenze in Abhangigkeit der Temperatur

Aus den Zugkurven in Abbildung 4.21 lasst sich die Streckgrenze bestimmen,
die als etablierter Materialkennwert in Abhéngigkeit von Temperatur und
Dehnrate den Beginn der plastischen Verformung markiert. Anstelle der ei-
gentlichen Streckgrenze wird dabei die Spannung bei 0,2 % plastischer Deh-
nung (0,2%-Dehngrenze, R, ;) genutzt, die sich traditionell graphisch verlass-
licher bestimmen Il&sst. Die Streckgrenzen der finf kaltgewalzten
UFG-Wolframbleche sowie der drei grobkérnigen Referenzmaterialien sind in
Abbildung 4.24(a) in Abhéngigkeit der Priftemperatur zwischen -50 °C und
+800 °C zusammengefasst. Die Standardabweichung wurde dabei stichpro-
benartig an verschiedenen Zustdnden mit jeweils mindestens drei Messungen
bestimmt. Die Werte unterhalb 20 °C wurden an einer zweiten Universalprif-
maschine gewonnen (Zwick1474), welche den Einsatz von Flissigstickstoff
zur Kihlung erlaubt und einen &hnlichen Aufbau wie die in der Arbeitsmetho-
dik beschriebene Zwick Z100 besitzt (siehe Kapitel 3.3.1). Proben, welche vor
dem Erreichen von R,,, ohne vorherige plastische Verformung versagten,
wurden nicht in Abbildung 4.24(a) aufgenommen. Das Diagramm wurde zur
Einordnung des getesteten Materials mit bekannten Streckgrenzen flr grob-
kdrniges Wolfram aus der Literatur erganzt, die in Kapitel 2.1.3 zusammenge-
fasst sind (siehe Abbildung 2.5). Abbildung 4.24(a) zeigt drei Trends fur die
Streckgrenze von Wolfram mit unterschiedlicher Mikrostruktur:

(1) Starke Temperaturabhéngigkeit der Streckgrenze bei allen Gefiigezu-
stdnden

(2) Stetige Erhéhung der Streckgrenze mit zunehmenden Umformgrad
bzw. kleinerer Korngrofiie

(3) Ungewohnlicher Verlauf der Streckgrenze in Abhangigkeit der Tem-
peratur bei den 100 um Blechen (W100)

Wiéhrend die grobkdrnigen, unverformten Referenzmaterialien W-rx und W-si
noch sehr kleine Streckgrenzen bis maximal 200 MPa zeigen, was gut mit den
Literaturwerten fur vergleichbare Wolframproben tbereinstimmt, steigt die
Streckgrenze durch das Warmwalzen des Sinterlings bereits auf 500 MPa (bei
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800 °C) his 750 MPa (bei 300 °C). Das Kaltwalzen auf eine Blechdicke von
1000 pm bis 200 pum flhrt zu einer weiteren Erhéhung der Streckgrenze tiber
den gesamten Temperaturbereich, wobei sich die Streckgrenzen dieser Bleche
mit unterschiedlichen Umformgraden alle maximal um 200 MPa unterschei-
den. Das 100 pm Blech hebt sich von diesen weniger stark verformten Blechen
durch eine deutlich erhdhte Streckgrenze im Temperaturbereich von -20 °C bis
600 °C ab. Bei 800 °C liegt die Streckgrenze hingegen im Bereich der anderen
kaltgewalzten Bleche. Die Auftragung der Streckgrenze der kaltgewalzten
Bleche in Abhédngigkeit der Priiftemperatur, mit Ausnahme des 100 um Ble-
ches, zeigt den aus der Literatur bekannten Verlauf fir krz Werkstoffe. Die
Streckgrenze nimmt dabei unterhalb der Knietemperatur von rund 500 °C mit
der Priiftemperatur stark ab und l&uft fir héhere Priftemperaturen asympto-
tisch mit einer geringen Steigung aus.

Abbildung 4.24(b) zeigt, wie durch die lineare Naherung des asymptotischen
Bereiches die Streckgrenze in einen athermischen und einen thermischen
Spannungsanteil aufgespalten werden kann (siehe auch Kapitel 2.1, Glei-
chung (2.10)). Der athermische Anteil (ag,.,) umfasst alle langreichweitigen
Einflussfaktoren auf die Versetzungsbewegung durch Gitterfehler, wobei im
Falle des UFG-Geflges insbesondere die Wechselwirkung von Versetzungen
mit anderen Versetzungen, Substrukturen und Korngrenzen von Bedeutung ist.
Dieser Anteil zeigt nur eine sehr geringe Temperaturabhangigkeit, die in der
Temperaturabhangigkeit des Elastizitdtsmoduls begriindet ist. Der thermische
Anteil (¢*) hingegen resultiert aus der Gitterreibspannung bei der Verset-
zungsbewegung und wird bei Wolfram unterhalb der Knietemperatur Ty, durch
die hohe Peierlsenergie der Schraubenversetzung bestimmt [167,168] (siehe
Kapitel 2.1.2). Die beiden Anteile der Streckgrenze sind fiir das 500 pm Blech
(griin, ¢ = 2,48) und das stérker verformte 200 um Blech (rot, ¢ = 3,31) in
Abbildung 4.24(b) vergleichend gegeniiber gestellt. Der athermische Anteil
des 200 pm Bleches ist héher als der des 500 um Bleches, was auf die Mikro-
struktur des starker verformten Bleches zurlickgefihrt wird. Diese feinkdrni-
gere Mikrostruktur bietet durch die hohere Dichte an Gitterdefekten, insbeson-
dere in Form von GrofRwinkelkorngrenzen, mehr Hindernisse bei der
Versetzungsbewegung.
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Abbildung 4.24: Streckgrenze bei 0,2 % plastischer Dehnung (Ry2) in Abhdngigkeit der
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Pruftemperatur. Die Standardabweichung wurde dabei stichprobenartig an
verschiedenen Zustanden mit jeweils mindestens drei Messungen bestimmt.
(a) Messwerte aller getesteten kaltgewalzten Bleche und Referenzmaterialien
sowie vergleichbare Werte aus der Literatur (siehe Abbildung 2.5).
(b) Aufteilung der Streckgrenze in den athermischen Spannungsanteil (camn,
durchgangige Linie) und den thermischen Spannungsanteil (c”, gestrichelte
Linie) auf Grundlage des asymptotischen Kurvenverlaufes oberhalb der
Knietemperatur (Ty). Bei dem 100 pm Blech ist eine solche Aufteilung nicht
mdglich.
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Der thermische Anteil der Streckgrenze bleibt hingegen bei beiden Proben un-
verdndert. Dies deutet darauf hin, dass sich die Aktivierungsenergie flir die
Uberwindung der Gitterreibspannung zwischen diesen Umformgraden beim
Kaltwalzen nicht andert. Aus dem fiir krz Metalle charakteristischen Verlauf
der Streckgrenze Uber die Temperatur lasst sich eine wichtige Erkenntnis zu
dem zugrundeliegenden Deformationsmechanismus ableiten: Die Bewegung
der Schraubenversetzung Uber den Kinkenpaarmechanismus, welche in der Li-
teratur fur die Temperaturabhangigkeit der Streckgrenze verantwortlich ge-
macht wird [26], kontrolliert auch bei den kaltgewalzten Blechen weiterhin die
plastische Verformung. Dabei steigt beim Kaltwalzen mit zunehmendem Um-
formgrad der athermische Spannungsanteil der Streckgrenze und erreicht fir
Umformgrade zwischen ¢ = 2,48 und ¢ = 3,31 bei Raumtemperatur eine
GroRenordnung im Bereich des thermischen Spannungsanteils.

Der charakteristische Verlauf ist bis zu einem Umformgrad von ¢ = 3,31
(200 um Blech) zu erkennen. Das 100 pum Blech (¢ = 4,01) hingegen verhalt
sich atypisch (Abbildung 4.24(b)). Die Streckgrenze ist im Vergleich zu den
anderen kaltgewalzten Blechen und Referenzmaterialien nicht nur deutlich er-
hoht, sie zeigt auch mit der Erhdhung der Priiftemperatur bis 800 °C eine quasi
lineare Abnahme anstelle des asymptotischen Verlaufes. Damit gelingt fiir das
100 um Blech die Bestimmung des athermischen Anteils aus dem Diagramm
nicht. Die Abnahme der Streckgrenze mit der Priftemperatur zeigt aber, dass
eine thermische Aktivierung der Schraubenversetzung unterhalb der Knietem-
peratur auch in UFG-Wolfram einen bedeutenden Einfluss auf die plastische
Verformung besitzt. Die hohen Streckgrenzen bei niedrigen homologen Prif-
temperaturen lassen schlieBen, dass der athermische Anteil im Vergleich zu
den anderen kaltgewalzten Blechen deutlich erhéht ist.

Die starke Abnahme der Streckgrenze bei einer Priftemperatur von 800 °C
lasst sich auf die dynamische Rekristallisation des Gefuges durch die Priftem-
peratur und die damit einhergehende Kornvergroberung zurickflhren,
wodurch der athermische Spannungsanteil sinkt und den asymptotischen Ver-
lauf der Streckgrenze Uberlagert. Diese Annahme wird durch die in Kapi-
tel 4.1.2 beschrieben Glihreihe und die in Kapitel 4.2.2 diskutierten
TEM-Aufnahmen an dem 100 um Blech gestutzt. Die Wéarmebehandlung der
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100 um Bleche flihrt bereits bei einer Gliihtemperatur von 900 °C nach einer
Stunde durch statische Rekristallisation zu eine Kornvergréberung um fast 100
% (siehe Abbildung 4.11). AuRRerdem zeigen die TEM-Aufnahmen einer bei
800 °C gepriften 100 pm Zugprobe (Abbildung 4.19) qualitativ eine deutliche
Vergroberung des Gefiiges in S-Richtung sowie eine Aufweitung der pfann-
kuchenartigen Kornform hin zu gleichachsigen Kornen. Diese Gefligednde-
rung erklart die Abnahme der Streckgrenze des W100 Bleches wéhrend der
Prufung bei 800 °C. Daneben ist aber auch die Aktivierung eines weiteren De-
formationsmechanismus bei hohen homologen Priftemperaturen denkbar,
dessen Effekt von der Abnahme der Streckgrenze durch die Kornvergréberung
Uberlagert wird.

Abbildung 4.25 zeigt den Einfluss einer isochronen Glihreihe auf die Streck-
grenze des 100 um Bleches. Die bei 600 °C gegliihten Proben weisen noch
einen dhnlichen Verlauf wie das 100 um Blech im Ausgangszustand auf, wo-
bei die Streckgrenze durch die Erholung der hohen Versetzungsdichte in den
Kornern etwas geringer ausféllt. Die bei 900 °C gegliihten Proben hingegen
zeigen bereits den fiir krz Werkstoffe klassischen asymptotischen Verlauf der
Streckgrenze Uber die Pruftemperatur. Der Verlauf der Streckgrenze des bei
900 °C gegliihten 100 um Bleches ist dabei weitestgehend identisch zu dem
des 300 um Bleches im Ausgangszustand (siehe W300, Abbildung 4.24). Dies
verdeutlicht die starke Korrelation der Streckgrenze mit der KorngréRe, die in
beiden Fallen rund 450 nm betragt.

Bei einer Pruftemperatur von 800 °C stimmen die Streckgrenzen der bei
600 °C und der bei 900 °C gegluhten Bleche mit dem 100 um Blech im Aus-
gangszustand (berein. Dies unterstitzt die oben diskutierte Annahme, dass es
bereits wéhrend der Aufheizung und Prifung bei 800 °C zu einer Gefiigednde-
rung kommt.
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Abbildung 4.25: Streckgrenze bei 0,2 % plastischer Dehnung (Rg2) in Abhdngigkeit der
Pruftemperatur fiir drei warmebehandelte 100 um Bleche sowie dem 100 pm
Blech im Ausgangszustand. Die Aufteilung von Ry in den athermischen Anteil
(oan) und thermischen Anteil (c”) aufgrund des asymptotischen Verlaufs
oberhalb der Knietemperatur (T ) ist entsprechend Abbildung 4.24 dargestellt.

Streckgrenze in Abhangigkeit der KorngroRe

Um fur verschiedene Priftemperaturen die Abhéngigkeit der Streckgrenze von
der Korngrélie zu diskutieren, ist in Abbildung 4.26 der Verlauf der Streck-
grenze (Rypo2) Uber die KorngréRRe in der Form d /2 fir die verschiedenen
Pruftemperaturen aufgetragen. Diese spezielle Auftragung erlaubt mittels line-
arer Regression den Hall-Petch Koeffizienten (kp) fur jede Pruftemperatur zu
bestimmen

Die Diskussion der Ergebnisse muss mit Vorsicht behandelt werden, da diese
Art der Auftragung den Einfluss der Mikrostruktur auf den Einfluss der Korn-
grofRe reduziert und weitere Faktoren wie die Versetzungsdichte, die Art der
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Korngrenzen oder die Textur unbeachtet lasst. Fur eine vereinfachte Betrach-
tung werden diese Beitrdge als konstant angesehen und zusammen mit dem
thermischen Anteil der FlieRspannung in ¢, zusammengefasst:

0 = 0y + kP ' dK_l/z (45)

Um den Einfluss der Versetzungsdichte zu minimieren, wurden lediglich die
Werte fir die kaltgewalzten W1000, W500, W300 und W200 Bleche linear
angendhert. Das W100 Blech, welches laut der XRD Analyse eine signifikant
héhere Versetzungsdichtung besitzt (siehe Abbildung 4.13), wurde bei der Be-
rechnung der Hall-Petch Koeffizienten aulRen vor gelassen. Die Ergebnisse der
linearen Regression sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst.

Tabelle 4.3: Ergebnis der linearen Regression des in Abbildung 4.26 dargestellten Verlaufs der
Streckgrenze Uber die KorngroRe im Bereich zwischen W1000 und W200 fir
verschiedene Priiftemperaturen. Die Steigung der Regressionsgerade wird bei dieser
Form der Auftragung auch als Hall-Petch Koeffizient (k,) bezeichnet. n
dokumentiert den y-Achsenabschnitt der Regressionsgerade und R? das Bestimmt-
heitsmaR des jeweiligen Fits.

Priuftemperatur
20°C 200°C 400°C 500°C 600°C 800°C
kp[MPa,/um]| 497 416 364 318 330 268
n®)[MPa] 980 532 404 433 393 378
R2 0,52 0,61 0,64 0,56 0,59 0,64

Die positive Steigung bei allen Priftemperaturen bestétigt die durchgehend
festigkeitssteigernde Wirkung der Kornfeinung. Héhere Priiftemperaturen
weisen dabei, mit einer Ausnahme zwischen 500 °C und 600 °C, niedrigere
kp-Werte auf. Die starke Temperaturabhangigkeit von kp verdeutlicht, dass
die Festigkeitssteigerung durch Kornfeinung fur niedrige Priftemperaturen ef-
fektiver als fur hohe Priftemperaturen ist. Dieses Ergebnis stimmt mit Simu-
lationen von Ahmed und Hartmaier [169] fur UFG-Materialien tberein. Ah-
med und Hartmaier demonstrierten, dass bei UFG-Werkstoffen eine starke
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Temperaturabhédngigkeit des Hall-Petch Koeffizienten besteht, wenn ein Mo-
dell der korngrenzenunterstiitzten Plastizitat (grain boundary mediated plasti-
city) vorausgesetzt wird. Die in dieser Arbeit durchgefilhrten Dehnratenwech-
selversuche bestétigen, den Ergebnissen aus Kapitel 4.3.2 vorweggenommen,
weitere VVorhersagen dieses Modells. Der Mechanismus wird in der Diskussion
der Dehnratenwechselversuche naher erlutert.
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Abbildung 4.26: Streckgrenze in Abhéngigkeit der KorngréRie fur die kaltgewalzten Bleche und
die warmebehandelten 100 pum Bleche (Sterne) bei Priftemperaturen zwischen
20 °C und 800 °C. Aus der linearen Regression zwischen den kaltgewalzten
Blechen W1000 - W200 wird der Hall-Petch Koeffizienten (ke) bestimmt (siehe
Tabelle 4.3). AuBerdem sind die Datenpunkte flr das deutlich versetzungs-
reichere 100 um Blech im Ausgangszustand (W100) sowie in drei gegliihte
Zustanden (W100, 1h, 600 °C — 1200 °C) eingezeichnet.
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Neben den Datenpunkten der kaltgewalzten W1000 bis W200 Bleche sind in
Abbildung 4.26 auch die Streckgrenzen des W100 Bleches sowie die Streck-
grenzen der drei gegluhten Bleche dargestellt. Die Extrapolation der Regressi-
onsgeraden zeigt, dass das W100 Blech eine deutlich héhere Streckgrenze auf-
weist als allein durch die Kornfeinung zu erwarten wére. Das bei 600 °C
gegliihte W100 Blech, welches die annéhernd gleiche KorngréRe wie der Aus-
gangszustand besitzt, liegt bei allen Priiftemperaturen aufier 800 °C zwar ober-
halb der extrapolierten Regressionsgerade, aber deutlich naher an dieser als das
W100 Blech im Ausgangszustand. Dieser Unterschied kann auf die geringe
Versetzungsdichte zurtickgefihrt werden, die sich durch die Erholung wah-
rend der Wérmebehandlung bei 600°C einstellt (sieche Abbildung 4.14). Auch
die Streckgrenzen der weiteren gegliihten W100 Bleche werden durch die Re-
gressionsgeraden gut beschrieben. Aus den Regressionsgeraden kann damit
bei bekannter KorngréRe die Streckgrenze fur kaltgewalzte Wolframbleche fur
verschiedene Priiftemperaturen abgeschétzt werden. Bei besonders niedrigen
Walztemperaturen wird die Streckgrenze dabei durch die erhdhte Versetzungs-
dichte unterschétzt.

GleichmaRdehnung

Weitere wichtige Parameter in Bezug auf die Duktilitat, welche sich aus den
Zugkurven gewinnen lassen, sind die GleichmaRdehnung (uniform elongation,
€ye) Und die Bruchdehnung (elongation at failure, ¢.¢). Die Bruchdehnung
steht fir die plastische Dehnung beim Versagen der Probe, die Gleichmaldeh-
nung fiir die plastische Dehnung beim Erreichen der Zugfestigkeit. Die Gleich-
maRdehnung beschreibt damit, wie weit ein Material sich in kontrollierter
Weise plastisch verformen lasst und dient daher als ein wichtiges Mal? der Ver-
formbarkeit in ingenieurwissenschaftlichen Betrachtungen [170].

Die Betrachtung der Gleichmalidehnung anstelle der Bruchdehnung bei
UFG-Werkstoffen hat aber auch einen wichtigen experimentellen Grund.
Viele Veroffentlichungen zu UFG-Werkstoffen wurden fir ihre Diskussion
der Bruchdehnung in der Vergangenheit kritisiert, da aufgrund der oft nur klei-
nen realisierbaren Probenvolumina bei der SPD Umformung Proben weit ab
der ASTM-Norm getestet wurden. Proben mit einer unzureichenden Lange im
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Verhaltnis zum Querschnitt weisen tendenziell hohere Werte fiir die Bruch-
dehnung auf [80]. In dieser Arbeit wurden daher zwar lange Flachzugproben
verwendet (siehe Anhang, Abbildung A.1), die allerdings verschiedene Dicken
aufweisen. Wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben, stellt die GleichmaRdehnung ei-
nen von der Probendicke weitestgehend unabhéngigen und damit fiir diese Un-
tersuchung verlasslicheren Kennwert als die Bruchdehnung dar [80,81].

Die Temperaturabhéngigkeit der GleichmaRdehnung fir die finf kaltgewalz-
ten Bleche verschiedenen Umformgrades sowie der Referenzmaterialien ist in
Abbildung 4.27 dargestellt. Die Standardabweichung wurde stichprobenartig
an verschiedenen Zustanden mit jeweils mindestens drei Messungen bestimmt.
Um die grol3e Bandbreite gemessener GleichmaRdehnungen tbersichtlich dar-
zustellen, ist die y-Achse in zwei Bereiche unterschiedlicher Skalierung auf-
geteilt. Bei Priftemperaturen tber 400 °C zeigen die grobkdrnigen Referenz-
materialien, die keine Umformung erfahren haben beziehungsweise deren
Mikrostruktur vollstandig rekristallisiert ist, erwartungsgemal hohe Gleich-
malidehnungen von 15 % bis 20 %. Sowohl bei den warmgewalzten, wie auch
bei den kaltgewalzten Blechen fallt die GleichmaRdehnung bei diesen hohen
homologen Priftemperaturen deutlich geringer aus. Die Verringerung der
GleichmalRdehnung bei hohen homologen Priftemperaturen kann mit dem
klassischen Bild der geringeren mittleren freien Weglénge und dem schnelle-
ren Aufstau von Versetzungen an Korngrenzen erklart werden. Dabei ist unter
den kaltgewalzten Blechen allerdings keine klare Korrelation zwischen Um-
formgrad und GleichmalRdehnung zu erkennen. Lediglich das 100 um Blech
sticht unter den gewalzten Blechen hervor und erreicht 1,5 % bis 2 % plastische
Dehnung.

Die Referenzmaterialien, inklusive des warmgewalzten Wolframs, biiRen ihre
Duktilitdt in Form der Gleichmal’dehnung unterhalb von 300 °C schlagartig
ein und versagen ohne vorherige plastische Verformung. Die kaltgewalzten
Wolframbleche weisen hingegen noch mindestens bis zur Raumtemperatur
Duktilitat in Form einer GleichmalRdehnung von rund 0,75 % bis 1 % auf. Ob-
wohl diese GleichmalRdehnung geringer ausfallt als bei klassischen Konstruk-
tionswerkstoffen, so ist die Duktilitat bei niedrigen homologen Priftemperatu-
ren eine notwendige Bedingung fir die technologisch wichtige Zahigkeit des
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Werkstoffes. Die fiir Wolfram vergleichsweise hohe GleichmalRdehnung des
feinkdrnigsten Bleches (W100) verspricht daher grof3es Potential, den Werk-
stoff bei weiterer Verbesserung der Eigenschaften flr mechanisch belastete
Bauteile zur erschlielen.

Die bei den kaltgewalzten UFG-Wolframblechen entstehende Raumtempera-
turduktilitat 1&sst sich aus dem Modell der mittleren freien Weglange der Ver-
setzungen nicht erkléren, beziehungsweise widerspricht diesem sogar. Weitere
Mechanismen zur Unterstiitzung der plastischen Verformbarkeit missen in
den kaltgewalzten Blechen aktiv sein. Dabei sind insbesondere zwei Einfluss-
faktoren denkbar: die bei der Diskussion der Zugkurven bereits erwéhnten re-
laxed constraints aufgrund der pfannkuchenartigen Kornform sowie eine hohe
Dichte an Versetzungsquellen. Insbesondere die weitgehende Temperaturun-
abhangigkeit der GleichmalRdehnung fiir die kaltgewalzten Bleche lber den
gesamten getesteten Temperaturbereich und die im TEM nachgewiesene er-
hohte Versetzungsdichte nach den Zugversuchen bei Raumtemperatur (siehe
Anhang, Abbildung A.16) sprechen fur kirzere Abstédnde der Versetzungs-
quellen als Grundlage der Raumtemperaturduktilitat. Als Versetzungsquellen
sind dabei sowohl die erhdhte Zahl an Korngrenzen sowie die durch das Wal-
zen eingebrachte Versetzungen denkbar.

Die GleichmalRdehnungen des W100 Bleches weist bei allen Pruftemperaturen
héhere Werte auf als die kaltgewalzten Bleche mit niedrigerem Umformgrad.
Diese Erhéhung l&sst sich nicht allein auf den geringeren Abstand der Verset-
zungsquellen in Form von Korngrenzen zurtickfiihren, da die Kornfeinung im
Vergleich zur Zunahme der GleichmalRdehnung deutlich geringer ausfallt.
Auch die deutlich hdhere Versetzungsdichte des Ausgangszustandes sollte kei-
nen entscheidenden Einfluss auf die Gleichmalidehnung haben, da die Erho-
lungsgliihung bei 600 °C die Gleichmaldehnung nicht verandert. Eine wahr-
scheinlichere Erklarung fur die héhere GleichmaRdehnung des W100 Bleches
findet sich in dem Modell der relaxed constraints, welches bei der Diskussion
der Zugkurven zu Beginn des Kapitels eingefiihrt wurde. Die nach diesem Mo-
dell vorausgesagte Bewegung der Versetzungen auf einer geringeren Anzahl
an Gleitebenen und die damit einhergehende geringere Anzahl an Schneidpro-
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zessen konnte, trotz der geringeren KorngréRRe in S-Richtung, zu einer groie-
ren freien Weglénge in den W100 Blechen fiihren. Diese von der besonders
flachen pfannkuchenartigen Mikrostruktur abh&ngige Bedingung steht auch im
Einklang zur temperaturunabhéngigen Steigerung der Gleichmalidehnung des
W100 Bleches im Vergleich zu den weiteren gewalzten Blechen.

Sl [E=r —
209 [——w200 / ’
10 W300 !
Z|—— W500 T Senkung der Duktilitat =
W1000 bei hohen Temperaturen
—a— W-hr durch Kaltwalzen

N
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— =

Gleichmaldehnung &, [%]
o

RT-Duktilitat

0,5 - |Ka|twalzen:

0 200 400 600 800
Priftemperatur T [°C]

Abbildung 4.27: Gleichmaldehnung (g,.) in Abhéangigkeit der Priftemperatur fir die
verschiedenen kaltgewalzten Zustdnde sowie die Referenzmaterialien. &,
wurde aus den Zugkurven als plastische Dehnung beim Erreichen der
Zugfestigkeit bestimmt. Die Standardabweichung wurde stichprobenartig an
verschiedenen Zustanden mit mindestens drei Messungen bestimmt.
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Fraktographie

Neben der plastischen Verformung auf Grundlage der Versetzungsbewegung
sind auch weitere inelastische Effekte denkbar, die zu einer Pseudoduktilitét
fiihren und eine erhdhte plastische Verformbarkeit lediglich suggerieren. Um
zu Uberpriifen, ob die zuvor gezeigte Duktilitat bei Raumtemperatur tatsachlich
auf plastische Deformationsmechanismen zuriickgefiihrt werden kann, wurden
die gebrochenen Zugversuchsproben in einem Rasterelektronenmikroskop
mittels Sekundé&relektronenkontrast untersucht.

Abbildung 4.28 vergleicht die Bruchflachen der Wolframbleche mit verschie-
denen Umformgraden aus Raumtemperaturversuchen und zeigt einen stetigen
Ubergang im Bruchverhalten mit zunehmendem Umformgrad. Wahrend die
weniger stark umgeformten W1000 und W500 Bleche noch eine klassische
Bruchflache mit Gberwiegendem Sprédbruchanteil zeigen, ist ab dem W300
Blech ein Ubergang hin zu einem lamellaren Bruch zu beobachten. Fiir die
W300 und W200 Bleche erstreckt sich ein lamellarer Bereich von einer Kante
der Bleche uber rund ein Viertel der Bruchflache, wéhrend die restliche Bruch-
flache weiterhin klassischen Sprodbruch zeigt. Als Bruchmechanismus wird
eine von der Probenkante ausgehende stabile Rissausbreitung unter Bildung
der lamellaren Struktur vermutet. Uberschreitet die Spannung in der verblie-
benen Querschnittsflache die kritische Spannung, kommt es zum spréden Rest-
bruch. Der lamellare Bereich nimmt von der W300 zur W200 Probe leicht zu
und das W100 Blech zeigt sogar eine lamellare Bruchflache Uber den gesamten
Querschnitt. Dies verdeutlicht, wie durch eine alleinige Anderung der Mikro-
struktur zu ultrafeinkdrnigen, flachen Kérnern das Bruchverhalten hin zu ei-
nem z&hen Bruch unter Bildung einer lamellaren Struktur manipuliert werden
kann.
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W100 W200 W300 W500 W1000
(0=4,01) (¢=3,31) (p=2787) (¢ =2,48) (¢ =1,75)

(vergroRert)

Abbildung 4.28: REM Abbildungen (Sekundérelektronen) der Bruchflachen von kaltgewalzten
Wolframblechen mit unterschiedlichen Umformgraden (¢) nach uniaxialen
Zugversuchen bei Raumtemperatur.

Das 100 um dicke Blech (W100), welches den kaltgewalzten Zustand mit dem
héchsten Umformgrad (¢) und der feinkdrnigsten Mikrostruktur darstellt, zeigt
die interessantesten mechanischen Eigenschaften unter Zugbelastung und eine
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komplett lamellare Bruchflache nach Zugversuchen bei Raumtemperatur. Ab-
bildung 4.29(a) vergleicht die Bruchflachen dieser 100 um Bleche nach Zug-
versuchen bei verschiedenen Priiftemperaturen. Dabei ist auffallig, dass die
Anzahl an Lamellen mit zunehmender Priiftemperatur abnimmt, das lamellare
Bruchverhalten aber bis zu einer Priftemperatur von 600 °C grundsatzlich be-
stehen bleibt. Die Bruchflache der bei 800 °C gepriften Probe hingegen zeigt
den von konventionellem Wolfram in diesem Temperaturbereich erwarteten
Zéhbruch und nur noch einen kleinen lamellaren Anteil.

W100, Bruch bei Raumtemperatur
Draufsicht

w100
400 °C 600 °C

Abbildung 4.29: REM  Abbildungen (mit Sekundérelektronen) der Bruchflaichen von
kaltgewalzten 100 pm Blechen nach uniaxialen Zugversuchen bei 20 °C bis
800 °C (a) sowie die VergroRerung der lamellaren Bruchflache nach einem
Zugversuch bei Raumtemperatur (b). Die Blickrichtung ist in Abbildung 4.28
dargestellt. Die Seitenansichten in (c) und (d) zeigen ebenfalls die Bruchstelle
nach einem Zugversuch bei 20 °C und dienen zum Nachweis der Einschniirung.
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Das lamellare Bruchverhalten fiir die stark verformten UFG-Wolframbleche
wirft die Frage auf, ob es sich bei der beobachteten Zugversuchsduktilitét tat-
sachlich um eine Duktilitat in Form von Versetzungshewegungen handelt.
Weitere inelastische Mechanismen kénnen mdglicherweise ebenfalls Energie
dissipieren und zu einer Pseudoduktilitat fuhren. So ist grundsétzlich einer
Mikrorissbildung, Zwillingsbildung oder die Bildung adiabatischer Scherbén-
der denkbar. Letztere beide kénnen in Wolfram aufgrund der verwendeten qua-
sistatischen Dehnraten und dem getesteten Temperaturbereich ausgeschlossen
werden [171]. Die Mikrorissbildung vor dem Erreichen der Zugfestigkeit Iasst
sich anhand der post-mortem Untersuchung zwar nicht ausschlielRen, die Un-
tersuchung der Bruchstelle liefert aber eindeutige Hinweise fiir das Auftreten
der Versetzungsbewegungen. Die vergroRerte Aufnahme der Lamellen eines
bei Raumtemperatur gebrochenen 100 um Bleches in Abbildung 4.29(b) zeigt,
dass es zu einer deutlichen Einschniirung jeder Lamelle kommt und diese zur
Bruchflache hin spitz zulaufen. Auch die Seitenansichten (Abbil-
dung 4.29(c+d)) verdeutlich die Einschniirung der Proben hin zur Bruchflache.
Diese Aufnahmen bestatigen, dass es wahrend der Zugbelastung bei Raum-
temperatur zur plastischen Verformung des UFG-Wolframs in Form von Ver-
setzungsbewegung gekommen ist. Dies korreliert mit der erhdhten Verset-
zungsdichte, die nach Zugversuchen bei Raumtemperatur im 100 um Blech
mittels TEM nachgewiesen wurden (siehe Abbildung 4.19 und Anhang, Ab-
bildung A.16).

Die Untersuchung der Bruchflachen verdeutlicht das ungewdéhnliche Verhal-
ten von UFG-Wolfram unter mechanischer Belastung und verdeutlicht die ent-
stehende plastische Deformation bei Raumtemperatur. Die Analyse I&sst aber
keine Rickschliisse auf die zugrundeliegenden plastischen Deformationsme-
chanismen zu. Eine detaillierte Untersuchung zur Rissausbreitung in kaltge-
walztem UFG-Wolfram sollte diesbeziiglich Aufklarung bringen und findet
aktuell im Rahmen einer weiteren Dissertation in unserer Arbeitsgruppe statt.
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Zusammenfassung zum temperaturabhangigen mechanischen Verhalten

In diesem Kapitel wurden die Zugeigenschaften von kaltgewalztem Wolfram
und deren Abhangigkeit von der Mikrostruktur und Priiftemperatur untersucht.
Die Versuche umfassen unterschiedlich stark umgeformte Bleche bis 100 um
Dicke mit fein- bis ultrafeinkérniger Mikrostruktur, warmebehandelte 100 um
Bleche sowie grobkdrnige Referenzmaterialien. Diese systematische Studie
dient dem Zweck, die verschiedenen Einflussfaktoren auf das mechanische
Verhalten und die Verformungsmechanismen in UFG-Wolframbleche aufzu-
klaren und die Grinde fir deren verbesserte Eigenschaften zu verstehen. Die
wichtigsten Erkenntnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen:

(1) Waéhrend die Referenzmaterialien bei einer Zugbelastung unter 300 °C

durchweg ohne vorherige plastische Deformation versagten, zeigte das
kaltgewalzte Wolfram plastische Verformbarkeit bei Raumtemperatur
und erreichte gleichzeitig eine hohere Festigkeit.

(2) Kaltwalzen fuhrt zu einem stetigen Anstieg der FlieBspannung, was auf

die erhéhte Anzahl von Hindernissen durch Kornfeinung und indu-
zierte Gitterdefekte zurlickzufiihren ist. Die Streckgrenze in Form von
Rpo,2 nimmt bei allen getesteten Materialien mit der Pruftemperatur ab
und zeigt, mit einer Ausnahme beim 100 um Blech, ein asymptotisches
Verhalten oberhalb der Knietemperatur und einen konstanten thermi-
schen Anteil der FlieRspannung fur die kaltgewalzten Bleche.

(3) Alle kaltgewalzten Wolframbleche weisen zwischen 20 °C und 800 °C
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eine von der Priftemperatur weitestgehend unabhéngige GleichmaR-
dehnung von rund 1 % auf. Dies stellt eine Verbesserung der Duktilitét
bei niedrigen homologen Priftemperaturen dar. Das 100 um dicke
Wolframblech wies bei allen Priiftemperaturen die hochsten Streck-
grenzen sowie die grofiten GleichmaRdehnungen unter den gewalzten
Blechen auf. Fur hohe homologe Priiftemperaturen ist die Gleichmal3-
dehnung allerdings deutlich niedriger als bei grobkérnigem Wolfram.
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(4) Bei niedrigen homologen Priftemperaturen fiihren héhere Umform-
grade zu einer schneller abgeschlossenen Verfestigung des Werkstoffs
unter Zugbelastung. Zu hoheren Pruftemperaturen gleichen sich die
Verfestigungsraten der kaltgewalzten Bleche an. Die Zugkurven flr das
100 um Blech zeichneten sich daneben durch eine Plateaubildung nach
kurzer Verfestigung fur alle Priftemperaturen bis 800 °C aus.

(5) Das Kaltwalzen des Wolframs in den ultrafeinkdrnigen Bereich veran-
dert das Bruchverhalten vom Sprédbruch hin zu einem lamellaren
Bruch. Die Einschnlrung der Probe zeigte deutlich, dass eine plastische
Verformung in Form eines Versetzungsgleitens stattfindet. Das 100 um
Blech bricht bei Raumtemperatur vollstandig unter Lamellenbildung.
Durch die Erhéhung der Priiftemperatur sinkt die Anzahl der Lamellen
zugunsten eines klassischen Zahbruches.

Aus diesen Ergebnissen lassen sich erste Rickschliisse auf die Mechanismen
der plastischen Verformung ziehen: Die Temperaturabhéngigkeit der FlieR3-
spannung zeigt, dass die Schraubenversetzungen unterhalb der Knietemperatur
auch bei einer UFG-Mikrostruktur noch immer die plastische Deformation
kontrollieren. Das Kaltwalzen fiihrte jedoch auch zu einer plastischen Ver-
formbarkeit des Werkstoffs bei Raumtemperatur, deren Ursprung in den kr-
zeren Abstanden zwischen den Versetzungsquellen vermutet wird. Dabei wer-
den im Zugversuch fur die gewalzten Bleche GleichmaRdehnungen von rund
1 % erreicht. Bei hohen homologen Priiftemperaturen, bei welchen die Schrau-
benversetzungen vollstandig thermisch aktiviert sind, fuhrt die Kornfeinung in
den UFG-Bereich allerdings zu einer deutlichen Abnahme der Gleichmafdeh-
nung. Dies entspricht dem klassischen Bild der geringeren freien Weglénge
der Versetzungen im UFG-Geflige. Aus dem auffélligen Verfestigungsverhal-
ten des 100 um Bleches mit ausgepragtem verfestigungsfreiem Bereich (Pla-
teau) I&sst sich auBerdem schlielen, dass zwischen einem Verformungsgrad
von ¢ = 3,31 (200 pm Blech, 360 nm KorngréRe) und ¢ = 4,01 (100 um
Blech, 240 nm Korngrél3e) ein weiterer Mechanismus zum Tragen kommt. Die
Plateaubildung bei den Zugkurven legt nahe, dass eine Balance zwischen der
Entstehung und der Annihilation von Versetzungen besteht, welche in der fla-
chen, pfannkuchenartigen Mikrostruktur der 100 um Bleche begriindet ist. Als

159



4 Ergebnisse und Diskussion

Arbeitshypothese dient hier die mdgliche Verringerung der nétigen Gleitsys-
temen aufgrund von relaxed constraints. Dieser Umstand wirde auch die ho-
here GleichmalRdehnung des 100 um Bleches im Vergleich zu den weniger
stark umgeformten Blechen erkléren, da es zu weniger Schneidprozessen und
einer hdufigeren Annihilation der Versetzungen untereinander filhren wiirde.
SchlieBlich kann aus dem mit der Priftemperatur abnehmenden Hall-Petch
Koeffizienten abgeleitet werden, dass eine Veranderung der Wechselwirkung
zwischen Korngrenzen und Versetzungen stattfindet und die Korngrenzen bei
erhohter Pruftemperatur zu einer weniger starken Verfestigung fiihren.

Neben der eingeschrénkten Duktilitat in Form der GleichmaRdehnung bei ho-
hen homologen Priuftemperaturen (> 400 °C), zeigen diese Ergebnisse, dass
das Kaltwalzen von technisch reinem Wolfram einen positiven Einfluss auf
viele wichtige mechanische Eigenschaften ausiibt. Die Kombination von er-
hohter Festigkeit und der gleichzeitigen Entwicklung von Raumtempera-
turduktilitat bei UFG-Wolfram verspricht Potenzial flr die technische Anwen-
dung dieses Werkstoffes als Konstruktionswerkstoff. Da selbst fur die
feinkdrnigste der untersuchten Mikrostrukturen keine Sattigung der Festigkeit
und GleichmalRdehnungen festgestellt wurde, scheint dieses Potenzial noch
nicht ausgereizt. So kénnen vermutlich weitere Verbesserungen durch hdhere
Umformgrade erzielt werden und auch die friihere Senkung der Walztempera-
tur unter die Erholungstemperatur verspricht eine Verbesserung der mechani-
schen Eigenschaften.

4.3.2 Die Dehnratensensitivitit als Fingerabdruck der
plastischen Verformungsmechanismen

Aus der Interpretation der Spannungs-Dehnungs-Kurven und den daraus er-
mittelbaren Kennwerten wurden im vorherigen Kapitel bereits erste Hinweise
auf die Mechanismen der plastischen Verformung des UFG-Wolframs disku-
tiert. Wie in Kapitel 2.1 hergeleitet, lassen sich aus der Antwort eines Materials
auf die Prifung mit verschiedenen Dehnraten direkte Riickschlisse auf die
Dehnratensensitivitadt und das Aktivierungsvolumen der plastischen Verfor-
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mung ziehen, die charakteristisch fiir die zugrundeliegenden Deformationsme-
chanismen sind. Dehnratensensitivitdt und Aktivierungsvolumen werden in
der Literatur hdufig durch die Auswertung zweier Spannungs-Dehnungs-Kur-
ven bei einer bestimmten Dehnung berechnet. Das folgende Kapitel soll die
prézisere Bestimmung dieser KenngréRen mit Hilfe von speziell entwickelten
Dehnratenwechselversuchen zeigen und weitere Hinweise zu folgenden Fra-
gen liefern:

(1) Lasst sich mit Hilfe der makroskopischen Dehnratenwechselversuche
bei uniaxialer Zugbelastung die Dehnratensensitivitat verlasslich be-
stimmen?

(2) Wie wirken sich Priftemperatur und Umformgrad auf die Dehnraten-
sensitivitat und das Aktivierungsvolumen aus?

(3) Koénnen aus den Beobachtungen und dem Vergleich mit &hnlichen Ar-
beiten in der Literatur Hinweise auf die zugrundeliegenden Deformati-
onsmechanismen gezogen werden?

Motivation Dehnratenwechselversuche:
Vergleich zweier Zugversuche mit unterschiedlichen Dehnraten

Abbildung 4.30 zeigt den Versuch, die Dehnratensensitivitdt nach Glei-
chung (3.11) aus dem Vergleich der Streckgrenzen (R, ») zweier Zugversuche
mit unterschiedlichen Dehnraten, 10 1/s und 10 1/s, zu bestimmen. Die
Dehnratensensitivitat der kaltgewalzten Bleche liegt fir Raumtemperatur in
einem Bereich von 0,02 bis 0,025, wie es frihere Experimente an UFG-Wolf-
ram erwarten lassen (siehe Tabelle 2.1). Der Verlauf der Dehnratensensitivitat
Uber die Pruftemperatur und Gber den Umformgrad zeigt allerdings keine er-
kennbaren Tendenzen. Der Grund ist die hohe Zahl an méglichen Fehlerquel-
len beim Vergleich zweier unterschiedlicher Proben in separaten Experimen-
ten. Bereits geringe Unterschiede in der Geometrie oder Mikrostruktur der
beiden Proben sowie Temperaturunterschiede wahrend dem Versuch und Feh-
ler in der Messung der Langenanderung kdnnen die Effekte durch unterschied-
liche Umformgrade oder Priiftemperaturen tberlagern (siehe Kapitel 0). Eine
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Bestimmung der Dehnratensensitivitat aus dem Vergleich zweier mit unter-
schiedlichen Geschwindigkeiten gepriften Proben ist fir UFG-Wolfram nicht
mit ausreichender Prazision maglich.
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Abbildung 4.30: (a) Streckgrenze (Rpo2) in Abhéngigkeit der Priftemperatur fir je zwei
unterschiedliche Dehnraten, durchgefiihrt an drei kaltgewalzten Blechen mit
unterschiedlichem Umformgrad (W2100, W200, W500). (b) Die aus ARp2
ermittelte Dehnratensensitivitat in Abhdngigkeit der Priftemperatur zeigt nach
dieser Methode keine Tendenz bezuglich der Abhéngigkeit von Temperatur oder

Umformgrad.
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4.3 Verformungsmechanismen: Indirekter Nachweis mittels transienter mechanischer Prifverfahren

Statistische Sicherheit der Dehnratenwechselversuche

Fur eine prazisere Bestimmung der Dehnratensensitivitat wurden die aus der
Literatur bekannten Dehnratenwechselversuche (strain rate jump tests) weiter-
entwickelt und als Prifprogramm in die Steuerungssoftware der Universal-
prifmaschine implementiert. Diese erlauben die Dehnratensensitivitat bei kon-
stanter Probengeometrie, Mikrostruktur, Temperatur und plastischer Dehnung
zu bestimmen und vermeiden so die oben genannten Fehlerquellen. Die Be-
schreibung der Methodik, der Versuchsablauf, die in dieser Arbeit verwende-
ten Parameter und die Auswertung der Dehnratensensitivitét ist in Kapitel 0
zusammengefasst. Auf Grundlage der im letzten Kapitel beschriebenen Zug-
versuche wurden die Stitzstellen fur die in situ Berechnung des E-Moduls be-
stimmt und sinnvolle plastische Dehnungen fiir die jeweiligen Spriinge ausge-
waéhlt. Die umfangreiche Anzahl an Blechen verschiedener Umformgrade und
der breite Bereich an zu testenden Priftemperaturen, erlaubte es nicht fir jeden
Zustand mehrere Dehnratenwechselversuche durchzufiihren und auszuwerten.
Die statistische Abweichung wurde daher stichprobenartig fiir verschiedene
Umformgrade und Priftemperaturen ermittelt und ist in Tabelle 4.4 zusam-
mengefasst.

Daraus ergibt sich fiir die Bestimmung der Dehnratensensitivitit eine Stan-
dardabweichung von lediglich 1 % bis maximal 7,7 % des Mittelwertes. Ab-
bildung 4.31 zeigt dazu beispielhaft den Verlauf verschiedener Dehnraten-
wechselversuche fur kaltgewalzte Wolframbleche und deren Wiederholbarkeit
bei unterschiedlichen Umformgraden und Priftemperaturen. Bei der Ver-
suchsplanung wurde darauf geachtet, fir den ersten Dehnratenwechsel eine
plastische Dehnung zu wéhlen, welche bei allen Proben zwischen Streckgrenze
und Zugfestigkeit liegt. Abbildung 4.31 zeigt aber auch, dass die weiteren
Dehnratenwechsel dieses Kriterium nicht zwingend erfllen. Daher wurde fiir
die Diskussion des temperatur- und mikrostrukturabhdngigen Verhaltens der
Dehnratensensitivitat immer der jeweils erste Sprung ausgewertet.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 4.4: Standardabweichung der Dehnratenwechselversuche fiir Proben verschiedener
Mikrostruktur und bei unterschiedlichen Priiftemperaturen. Es wurde immer der
jeweils erste Sprung ausgewertet.

Probe W100 W200 W500 W1000 W-si
Priiftemperatur 20°C  20°C 400°C 800°C 400 °C

0,0184 00252 00112 00209 0,088
Dehnratensensitivitit 00182 00261 0,0106 0,0215 0,084

(m) 0,0186 0,0262 0,0096 0,0215
0,0260 0,0200
Mittelwert vonm ~ 0,0184 0,0259 0,0105 0,0210 0,086
Standard-Abw. 0,0002 0,0005 0,0008 0,0007 0,0028

Standard-Abw. [%] 0,96 1,84 7,69 3,35 3,29
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Abbildung 4.31: Beispiele fir den Kurvenverlauf und die Wiederholbarkeit der
Dehnratenwechselversuche an Blechen mit unterschiedlichen Umformgraden
und bei verschiedenen Priiftemperaturen.
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Dehnratensensitivitat

Aus Spannungs-Dehnungs-Kurven wie in Abbildung 4.31 dargestellt, wurden
die Dehnratenwechsel, wie in der Arbeitsmethodik (Abbildung 3.7) skizziert,
mittels linearer Regression ausgewertet. Abbildung 4.32 zeigt den Verlauf der
Dehnratensensitivitat Gber die Priiftemperatur fiir gewalzte Wolframbleche mit
unterschiedlichen Umformgraden.

Die kaltgewalzten Wolframbleche zeigen bis 200 um Dicke (W200) alle einen
sehr ahnlichen Verlauf der Dehnratensensitivitat, die mit der Priftemperatur
bis 200 °C erst nur sehr leicht, bis 400 °C dann aber deutlich starker abnimmt.
Oberhalb von 400 °C steigt die Dehnratensensitivitat mit zunehmender Prif-
temperatur wieder an. Dieser Anstieg ist fur das grobkérnige Wolfram (W-hr)
nur schwach ausgepragt, fur das feinkdérnigste Blech (W100) jedoch sehr stark.
Auch Uber den Deformationsgrad lasst sich eine Tendenz der Dehnratensensi-
tivitat erkennen. Im Bereich niedriger homologer Priftemperaturen (< 400 °C)
nimmt die Dehnratensensitivitat mit zunehmendem Umformgrad ab, wobei
das 100 um Blech sich in diesem Temperaturbereich durch besonders geringe
Dehnratensensitivitaten auszeichnet. Die Dehnratensensitivitaten der kaltge-
walzten Bleche bei Raumtemperatur sind dabei geringer als die flir grobkdrni-
ges Wolfram in der Literatur dokumentierten Werte von m ~ 0,03 — 0,15 (siehe
Tabelle 2.1). Bei Pruftemperaturen oberhalb von 400 °C dreht sich dieser
Trend um und die Dehnratensensitivitat ist umso hoher, je starker das Material
kaltverformt wurde, beziehungsweise je feinkdrniger dessen Mikrostruktur ist.
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Abbildung 4.32: Dehnratensensitivitdt m in Abhéngigkeit der Priiftemperatur fir kaltgewalzte
Wolframbleche (W100 bis W500) und eine warmgewalzte Wolframplatte
(W-hr). Die Dehnratensensitivitdten wurden in Dehnratenwechselversuchen
ermittelt.

Aktivierungsvolumen

Neben der Dehnratensensitivitét lasst sich aus den Spannungsspriingen durch
Dehnratenwechsel auch das Aktivierungsvolumen (9) berechnen, dessen Gro-
Renordnung sich mit den dominierenden Deformationsmechanismen korrelie-
ren l&sst [15]. Basierend auf der in Kapitel 2.1.3 hergeleiteten Definition des
Aktivierungsvolumens als Ableitung der Aktivierungsenergie von Gleitvor-
géngen nach der Spannung (Gleichung (2.12)), kann das Aktivierungsvolumen
im Falle von makroskopischen Dehnratenwechselversuchen unter uniaxialer
Zugbelastung nach Gleichung (4.6) bestimmt werden:
Aln(€)

9= MTkBT—

Ao (4.6)
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Dabei steht M fir den Taylorfaktor, kg fur die Boltzmann-Konstante, T fur
die Pruftemperatur und Ag fiir den Spannungssprung durch den Dehnraten-
wechsel Aé. Die Taylorfaktoren der kaltgewalzten Bleche wurden aus den
EBSD-Messungen der Basisanalyse gewonnen und variieren zwischen
My = 3,1 flir das W1000 Blech bis M = 3,45 fur das W100 Blech. Der Tay-
lorfaktor des gesinterten Wolframs wurde entsprechend der Literatur fiir einen
polykristallinen krz Werkstoff mit zuféllig orientierten Kérnern zu My = 2,8
angenommen [31]. Nach Gleichung (4.6) besitzt das Aktivierungsvolumen die
Einheit [m3] und wurde, wie in der Literatur tblich, zu [b3] umgerechnet. Da-
bei steht b fur die Lange des Burgersvektors und entspricht in einfacher N&he-
rung dem Atomabstand entlang der dichtest gepackten Richtung (Wolfram
b =2,74-10-10m [172]).

Abbildung 4.33 zeigt den Verlauf des Aktivierungsvolumens uber die Prif-
temperatur fir die verschiedenen Wolframbleche. Das Aktivierungsvolumen
bei Raumtemperatur ist fir alle kaltgewalzten Bleche mit rund 15 b® sehr dhn-
lich und nimmt erwartungsgeman mit der Priiftemperatur zu. Das grobkdrnige
Wolfram (W-si) zeigt einen starken Anstieg mit dem Uberschreiten der Knie-
temperatur, wahrend die warm- und kaltgewalzten Bleche einen geringeren
Anstieg zwischen 300 °C und 400 °C aufweisen und oberhalb von 400 °C re-
lativ konstant bleiben. Bei dem W100 Blech ist zwar bis 500 °C ebenfalls ein
Anstieg des Aktivierungsvolumens mit der Temperatur zu beobachten, aller-
dings féllt dieser deutlich schwécher als bei den anderen kaltgewalzten Ble-
chen aus und zeigt keinen erkennbaren Effekt beim Uberschreiten der Knie-
temperatur. Der Anstieg zu 800 °C im W100 Blech lasst sich auf die Anderung
der Mikrostruktur durch dynamische Rekristallisation zurlckfihren, wie bei
der Diskussion der Streckgrenze (siehe Abbildung 4.24) beschrieben.

Wiéhrend die Aktivierungsvolumina der Wolframproben bei Priftemperaturen
bis 300°C sehr &hnlich sind, wobei der Messwert fir das gesinterte Wolfram
(W-si) aufgrund des sproden Materialverhaltens fehlt, zeigt das Aktivierungs-
volumen bei hohen homologen Priftemperaturen eine Abhdngigkeit von Um-
formgrad. Von rund 400 b3 fir W-si sinkt es auf rund 240 b3 fir die warmge-
walzte Platte (W-hr) und rund 125-150 b® fir die kaltgewalzten Bleche,
beziehungsweise 75 b? firr das W100 Blech.
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Abbildung 4.33: Aktivierungsvolumen aus Dehnratenwechselversuchen nach Gleichung (4.6) fur
kaltgewalzte Wolframbleche (W2100—W1000), warmgewalztes Wolfram
(W-hr) und gesintertes Wolfram (W-si) in Abhéngigkeit der Priiftemperatur.

Interpretation von Dehnratensensitivitat und Aktivierungsvolumen be-
zUglich der kontrollierenden Deformationsmechanismen

Der in Abbildung 4.32 gezeigte Verlauf der Dehnratensensitivitat war fur
UFG-Wolfram bisher voéllig unbekannt und eine eingehende Analyse der
Dehnratensensitivitat und des Aktivierungsvolumens erlaubt wichtige Rick-
schlisse auf die zugrundeliegenden Deformationsmechanismen. Fir die Dis-
kussion der Mechanismen ist in Abbildung 4.34 der Verlauf der Dehnraten-
sensitivitdt fur die 300 um und 100 pm Bleche dargestellt sowie der
theoretische Verlauf fiir einkristallines Wolfram aus der Literatur skizziert
(rote Linie). Die Pfeile geben die Tendenzen fiir die Dehnratensensitivitat mit
zunehmendem Umformgrad an. Zur Diskussion der Dehnratensensitivitét ist
es wichtig zu beachten, dass die plastische Verformung eines Werkstoffes
durch Versetzungen als die Summe dreier aufeinander folgender Prozesse an-
gesehen werden kann (siehe Kapitel 2.1): (i) Nukleierung der Versetzung, (ii)
Bewegung der Versetzung durch den Kristall bis zu einem Gebiet, in welchem
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sie gestoppt werden und (iii) Verbleib oder Annihilation der Versetzung in die-
sen Gebieten. Der langsamste dieser Prozesse bei einer bestimmten Tempera-
tur kontrolliert die Dehnrate [28].

Bei einkristallinem Wolfram ist im Bereich niedriger homologer Temperaturen
die Schraubenversetzung und deren thermisch aktivierte Uberwindung der
Peierlsbarriere ber den Kinkenpaarmechanismus der geschwindigkeitsbe-
stimmende Schritt der plastischen Verformung. Dies fuhrt zu dem in Abbild-
ung 4.32 rot skizzierten Verlauf der Dehnratensensitivitét. Je schneller eine ge-
wisse Verformung aufgebracht wird, desto weniger Zeit steht den
Versetzungen zur Verfligung die Peierlsbarriere mit Hilfe des Kinkenpaarme-
chanismus zu tberwinden. Bei niedrigen homologen Temperaturen, zu wel-
chen bei Wolfram bereits Raumtemperatur z&hlt, fihrt das fur verschiedene
Dehnraten zu groRen Unterschieden in der FlieBspannung und damit zu einer
hohen Dehnratensensitivitat. Bei hoheren Temperaturen ist die thermische Ak-
tivierung des Kinkenpaarmechanismus effektiver, was in einer geringeren
Dehnratensensitivitat resultiert. Ab der Knietemperatur (Ty), bei Wolfram
rund 330 °C - 530 °C [94], gilt die Schraubenversetzung als vollstandig ther-
misch aktiviert und der Kinkenpaarmechanismus hat keinen weiteren Einfluss
auf die Dehnratensensitivitat. Die krz Metalle verhalten sich in diesem Fall wie
kfz Metalle, die Deformation wird also durch die Interaktion der Versetzungen
untereinander und mit den Korngrenzen im Material dominiert.

Bei kaltgewalzten Wolframblechen mit UFG-Mikrostruktur ist die Dehnraten-
sensitivitat bei niedrigen homologen Priuftemperaturen (Bereich (I)) gegen-
Uber der des Einkristalls deutlich reduziert und liegt bei Raumtemperatur im
Bereich von m = 0,018 - 0,03, was mit den Ergebnissen friiherer Arbeiten an
UFG-Wolfram bei Raumtemperatur (ibereinstimmt [6,79,101,107]. Dabei fin-
det auch im UFG-Bereich mit zunehmendem Umformgrad eine stetige Ab-
nahme der Dehnratensensitivitat statt (Abbildung 4.32). Das Aktivierungsvo-
lumen hingegen zeigt keine Abhéngigkeit vom Umformgrad und betrégt bei
den kaltgewalzten Blechen rund 15 b®. Die Werte sind vergleichbar mit denen
von Wei et al. ermittelten Aktivierungsvolumen an kaltgewalztem Wolfram

169



4 Ergebnisse und Diskussion

[6] und liegen auch in der gleichen GréRenordnung wie das von Brunner be-
stimmte Aktivierungsvolumen von Wolfram-Einkristall bei Raumtemperatur

[8].
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1
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Abbildung 4.34: Dehnratensensitivitdit m in Abhéngigkeit der Priftemperatur fiir zwei
reprasentative  Wolframbleche mit unterschiedlichem Umformgrad (W2100,
W300) und der Vergleich zum theoretischen Verhalten von grobkérnigem
Wolfram (rot). Im Bereich niedrigere homologer Temperaturen (Bereich(/)) und
hoher homologer Temperaturen (Bereich(I)) lassen sich unterschiedliche
Tendenzen zur Verénderung der Dehnratensensitivitat mit dem Umformgrad und
der Priftemperatur identifizieren. Dies deutet darauf hin, dass in den beiden
Bereichen zwei verschiedene thermisch aktivierte Deformationsmechanismen als
geschwindigkeitsbestimmende Schritte die plastische Verformung kontrollieren.

Bei nanokristallinen kubisch-raumzentrierten Metallen wie Eisen und Tantal
wurden zum Vergleich Dehnratensensitivitdten von m = 0,006 - 0,009 und
auch deutlich reduzierte Aktivierungsvolumina von 9 = 1 b3 gemessen und
diese Werte mit diffusionskontrollierten Mechanismen korreliert [173]. Dass
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die UFG-Wolframbleche ein zu konventionellem Wolfram vergleichbares Ak-
tivierungsvolumen aufweisen, l&sst hingegen auf einen unverénderten Mecha-
nismus schlieBen. Auch fir die UFG-Bleche kontrolliert die Schraubenverset-
zung und deren Bewegung Uber den Kinkenpaarmechanismus die
Geschwindigkeit der plastischen Verformung bei niedrigen homologen Prif-
temperaturen. Diese Schlussfolgerung wird durch die Betrachtung des Ver-
laufs der Dehnratensensitivitat tber die Priiftemperatur bestatigt. Mit zuneh-
mender Priftemperatur nimmt im Bereich (I) die bereits niedrigere
Dehnratensensitivitat der kaltgewalzten Blechen weiter ab, was auf die ther-
mische Aktivierung des Kinkenpaarmechanismus zuriickgefiihrt werden kann.

Die verringerte Dehnratensensitivitat der kaltgewalzten Bleche im Vergleich
zu grobkdérnigem Wolfram wird daher nicht auf einen UFG spezifischen De-
formationsmechanismus zuriickgefuihrt, sondern auf den hohen athermischen
Anteil der FlieRspannung bei SPD-umgeformten Werkstoffen. Da die Dehnra-
tensensitivitdt m (ber den Logarithmus der FlieRspannung (Aln(o), siehe
Gleichung (3.11)) definiert ist, fihren &hnlich Spriinge in der Dehnrate bei ei-
nem hoheren FlieRspannungsniveau zu niedrigeren Dehnratensensitivitéten.
Die stetige Abnahme der Dehnratensensitivitit mit dem Umformgrad kann mit
dem schrittweise erhohten athermischen Anteil der FlieRspannungen korreliert
werden, wie er in den Zugversuchen fiir Bleche mit steigendem Umformgrad
nachgewiesen wurden (Abbildung 4.24). Die deutlich niedrigere Dehnraten-
sensitivitat des 100 um Bleches kann dementsprechend auf die stark erhéhte
FlieRspannung zurlickgefihrt werden, welche sich neben der geringen Korn-
groRe auch in der hohen Versetzungsdichte nach dem Walzen bei niedrigeren
Temperaturen begrindet.

Fdr hohe homologe Priftemperaturen (Bereich (I11)), wenn die Schrauben-
versetzungen ganz oder weitgehend thermisch aktiviert sind, kommt es bei den
kaltgewalzten Blechen zu einer Erhdhung der Dehnratensensitivitat mit zuneh-
mender Priftemperatur. Dies lasst sich aus dem klassischen Bild des Kinken-
paarmechanismus nicht erklaren. Sind die Schraubenversetzungen thermisch
aktiviert, sollte die Dehnratensensitivitat von der Temperatur unabhangig sein,
solange es zu keiner VVeranderung der Mikrostruktur kommt (siehe Abbild-
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ung 4.34, rote Kurve). Bei einem gleichbleibenden Mechanismus kénnte le-
diglich eine weitere Abnahme der FlieBspannung zu einem Anstieg der Dehn-
ratensensitivitat fhren. Der asymptotische Verlauf der FlieBspannungen ab
rund 400 °C (Abbildung 4.24) zeigt aber keine ausreichende Temperaturab-
hangigkeit des athermischen Anteils der FlieRspannung, um den beobachteten
Anstieg der Dehnratensensitivitat darauf zuriickzufiihren. Ein weiterer ther-
misch aktivierter Mechanismus muss bei UFG-Wolfram oberhalb von 400 °C
zum geschwindigkeitskontrollierenden Deformationsmechanismus werden
und zu einer Erh6hung der Dehnratensensitivitat mit steigenden Priftempera-
turen flhren. Da die Bewegung der Schraubenversetzung in diesem Tempera-
turbereich vollstandig thermisch aktiviert ist, muss nach den Uberlegungen
zum Beginn dieses Kapitels die Nukleierung von Versetzungen oder deren
Speicherung und Annihilation das Deformationsverhalten kontrollieren [28].

Die Zunahme der Dehnratensensitivitdt mit zunehmendem Umformgrad und
damit feinerer KorngroRe bei hohen homologen Priftemperaturen (Be-
reich (I1)) deutet darauf hin, dass im UFG-Wolfram eine thermisch aktivierte
Interaktion von Versetzungen mit den Korngrenzen von entscheidender Be-
deutung ist. Ein Modell, das dieses Verhalten voraussagt und durch Simulati-
onen bestétigt, wurde von Ahmed und Hartmaier postuliert [169]. Sie simu-
lierten das Deformationsverhalten von UFG-Materialien bei verschiedenen
Temperaturen unter der Berticksichtigung konventioneller Deformationsme-
chanismen wie Versetzungsgleiten, -klettern und -multiplikation. Daneben im-
plementierten sie in die Simulation ein Modell der korngrenzenunterstiitzten
Deformation auf Grundlage dynamischer Erholungsprozesse. Bei diesem Mo-
dell kdnnen Versetzungen von den Korngrenzen absorbiert werden, wobei sie
sich unter Konservierung des Burgersvektors in zwei Versetzungen aufspalten
(siehe Abbildung 4.35). Die eine Versetzung kann durch Gleiten entlang der
Korngrenze, der zweite durch Klettern innerhalb der Korngrenze von der Stelle
der Absorption entfernt werden. Die Verteilung der beiden Versetzungen ent-
lang der Korngrenze reduziert die Spannung auf die nachfolgenden Versetzun-
gen, welche sich der Korngrenze somit schneller ndhern kénnen und selbst ab-
sorbiert werden. Das Klettern durch Diffusion in der Korngrenze stellt einen
thermisch aktivierten Prozess dar und ist der geschwindigkeitsbestimmende
Schritt des Mechanismus. Ist bei niedrigen Temperaturen die Diffusion nicht
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ausreichend thermisch aktiviert, kann die Korngrenze als blockend angesehen
werden und es kommt zum Versetzungsaufstau (Pile-Up). Steigt mit zuneh-
mender Temperatur die thermische Aktivierung des Mechanismus, so &ndert
sich der Charakter der Korngrenze zu absorbierend und kann damit den Ver-
setzungsaufstau verringern [169].

X
X
X

- diffusionskontrolliert

Klettern in K

der Korngrenze thermisch aktiviert

VersetzungenX

Absorption unter / o

Konservierung des 1
Burgersvektors
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der Korngrenze

Abbildung 4.35: Modell nach Ahmed und Hartmaier zur korngrenzenunterstiitzten Plastizitét
durch dynamische Erholung der Versetzungen an Korngrenzen mit
absorbierendem statt blockenden Charakter [169].

Ahmed und Hartmaier [169] fuhrten ihre Simulationen zwar an kubisch-fla-
chenzentriertem Kupfer durch, aber da fiir Temperaturen Uber 400 °C die
Schraubenversetzungen in Wolfram thermisch aktiviert sind, sollten die Er-
gebnisse auch auf krz Metalle tibertragbar sein. Die Simulationen bei verschie-
denen KorngrofRen und Temperaturen konnten zeigen, dass ein Mechanismus
der korngrenzenunterstiitzten Plastizitat zu folgenden Charakteristika fihrt,
welche auch in dieser Arbeit an UFG-Wolfram beobachtet werden:

(1) Zunahme der Dehnratensensitivitat bei abnehmender KorngréRie fir
hohe Pruftemperaturen

(2) Zunahme der Dehnratensensitivitat bei Erhéhung der Priftemperatur

(3) Abnahme des Hall-Petch Koeffizienten mit zunehmender Priiftempe-
ratur (siehe Abbildung 4.26)
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Dabei zeigen die Simulationen, dass die Zunahme der Dehnratensensitivitat
erst fr ausreichend kleine KorngréRen auftritt. Es ist also eine gewisse Korn-
grenzendichte nétig, damit die korngrenzenunterstlitzte Plastizitdt zum ge-
schwindigkeitshestimmenden Mechanismus wird. Dabei sei darauf hingewie-
sen, dass die Bewegung der Versetzungen an beziehungsweise in der
Korngrenze nur einen kleinen Teil der plastischen Verformung ausmacht. Die
dynamische Erholung an den Korngrenzen durch die Absorption hilft viel-
mehr, die konventionelle plastische Verformung im Korn aufrecht zu erhalten
[169]. Ob der Mechanismus in UFG-Metallen tatsachlich so ablduft, wie von
Ahmed und Hartmaier postuliert und sich in dieser Form auf UFG-Wolfram
Ubertragen lasst, kann nicht mit Sicherheit gesagt werden. Aber eine thermisch
aktivierte Versetzungs-Korngrenzen-Interaktion, basierend auf Diffusionsvor-
géangen, stellt auf Grundlage des Vergleichs von Experiment und Simulation
eine vielversprechende Arbeitshypothese dar, um das plastische Verformungs-
verhalten von UFG-Wolfram oberhalb der Knietemperatur zu erklaren.

Auch die starke Abhéngigkeit des Aktivierungsvolumens vom Umformgrad
bei hohen homologen Temperaturen (Abbildung 4.33) harmoniert mit dem
Modell der korngrenzenunterstiitzten Plastizitat. Im Vergleich zu dem kon-
stanten Aktivierungsvolumen der verschiedenen Bleche bei niedrigen homo-
logen Temperaturen nimmt das Aktivierungsvoluminen bei héheren Tempera-
turen mit zunehmendem Umformgrad ab. Gesintertes Wolfram (W-si) zeigt
mit 9 =~ 400 b® die aus der Literatur zu erwartenden GroRenordnung des Akti-
vierungsvolumens fir einen vom Schneiden von Waldversetzungen kontrol-
lierten Mechanismus [173]. Das niedrigerere Aktivierungsvolumen der kaltge-
walzten Bleche deutet hingegen auf einen anderen Mechanismus hin.

Es konnten in der Literatur keine vergleichbaren Studien der Dehnratensensi-
tivitat und des Aktivierungsvolumens von UFG-Wolfram in Abhéngigkeit der
Pruftemperatur gefunden werden. Neben der Erwahnung einer erhéhten Dehn-
ratensensitivitat bei a-Eisen fur hohe Temperaturen [174], zeigen einzig kiirz-
lich veroffentlichte Arbeiten an UFG-Chrom, einem ebenfalls kubisch-raum-
zentrierten Metall, ein dhnliches Verhalten von Dehnratensensitivitat und
Aktivierungsvolumen [91,173]. Die Versuche wurden dabei mittels Nano-
indentation und Druckversuchen unter- und oberhalb der Knietemperatur
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durchgefiihrt und zeigen ebenfalls einen U-férmigen Verlauf der Dehnraten-
sensitivitdt mit zunehmender Pruftemperatur. Das Minimum der Dehnraten-
sensitivitat ist, entsprechend der geringeren Knietemperatur in Chrom, zu tie-
feren Temperaturen verschoben. Es liegt dabei, wie auch in dieser Arbeit
beobachtet, knapp unterhalb der tiblichen Knietemperatur des Werkstoffs. Des
Weiteren zeigt sich bei hohen homologen Priftemperaturen ebenfalls ein
Trend zu deutlich niedrigeren Aktivierungsvolumina fur das hochgradig ver-
formte Material, wahrend der Umformgrad bei niedrigen Priiftemperaturen
keine Auswirkung auf das Aktivierungsvolumen hat [173]. Die Autoren flihren
als Grund fur den Anstieg der Dehnratensensitivitat und den Abfall des Akti-
vierungsvolumens bei hohen Temperaturen ebenfalls eine nicht naher be-
schriebene, thermisch aktivierte Versetzungs-Korngrenzen Interaktion an. Der
sehr ahnliche Verlauf bei UFG-Chrom und UFG-Wolfram ist ein deutlicher
Hinweis, dass das Verhalten charakteristisch flr kubisch-raumzentrierte Me-
talle mit hinreichend kleiner Korngrofie ist.

Des Weiteren I&sst sich mit dem Modell der absorbierenden Korngrenzen auch
das anisotrope Verhalten von Wolfram unter Zugbelastung bei verschiedenen
Priiftemperaturen erklaren. Wie von Reiser et al. [162] untersucht, zeigt kalt-
gewalztes UFG-Wolfram bei Raumtemperatur ein stark anisotropes Verhalten
unter Zugbelastung. So ist das Material senkrecht zur Walzrichtung deutlich
weniger verformbar als parallel zur Walzrichtung (siehe Anhang, Abbild-
ung A.21). Bei niedrigen homologen Temperaturen spielt also die Kornform
und die Belastungsrichtung in Relation zu dieser Kornform eine wichtige Rolle
bei der mechanischen Beanspruchung. Diese Anisotropie des Zugverhaltens
verschwindet bei hohen homologen Temperaturen. Mithilfe des Modells der
korngrenzenunterstlitzten Plastizitat lasst sich dieser technologisch bedeut-
same Effekt erklaren. Bei niedrigen homologen Priiftemperaturen spielt die ge-
streckte, pfannkuchenartige Kornform durch den blockierenden Charakter und
den Versetzungsaufstau (Pile-Up) an den Korngrenzen noch eine entschei-
dende Rolle fur das Verhalten in Abhéngigkeit von der Belastungsrichtung.
Die thermisch aktivierte Absorption von Versetzungen an Korngrenzen bei ho-
hen homologen Temperaturen fiihrt zu einem geringeren Versetzungsaufstau
an den Korngrenzen, wodurch der Einfluss der Korngrenzen, und damit der
Kornform, auf das mechanische Verhalten geringer ausféllt.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Zusammenfassung zur Dehnratensensitivitat kaltgewalzter UFG Wolf-
rambleche

Mit Hilfe von Dehnratenwechselversuchen wurden an unterschiedlich stark
umgeformten Blechen mit grob- bis ultrafeinkdrniger Mikrostruktur Hinweise
auf die zugrundeliegenden Deformationsmechanismen bei verschiedenen
Priftemperaturen gewonnen. Dies erforderte eine prazise Bestimmung der
Dehnratensensitivitat m und des Aktivierungsvolumens 9 sowohl fiir Tempe-
raturen um Raumtemperatur als auch fiir Temperaturen deutlich oberhalb der
klassischen Knietemperatur (hier bis 800 °C). Im Rahmen dieser Arbeit wur-
den ein an diese Anforderung angepasstes Prifverfahren entwickelt und im-
plementiert. Die wichtigsten Ergebnisse dieser Untersuchungen zeigen:

(1) Das entwickelte Prifverfahren erlaubt eine verléssliche Bestimmung
der Dehnratensensitivitat und des Aktivierungsvolumens und kann
selbst geringe Anderungen aufgrund unterschiedlicher Mikrostrukturen
oder Priftemperaturen auflésen.

(2) Bei niedrigen homologen Temperaturen nimmt die Dehnratensensitivi-
tdt mit zunehmender Priftemperatur und héherem Umformgrad ab,
wahrend das Aktivierungsvolumen konstant bleibt.

(3) Bei hohen homologen Temperaturen weicht die Dehnratensensitivitét
von dem bei grobkérnigem Wolfram zu erwartenden, temperaturunab-
héngigen Verlauf ab. Die Dehnratensensitivitat nimmt sowohl mit zu-
nehmender Priiftemperatur als auch mit héherem Umformgrad zu. Dies
fuhrt mit der anfanglichen Abnahme zu einem U-férmigen Verlauf der
Dehnratensensitivitat Gber der Priftemperatur.

(4) Bei hohen homologen Temperaturen weisen die kaltgewalzten Bleche
ein weitestgehend temperaturunabhdngiges und mit zunehmendem
Umformgrad abnehmendes Aktivierungsvolumen auf.

Bei niedrigen homologen Temperaturen bestétigt die mit steigender Pruf-
temperatur abnehmende Dehnratensensitivitdt und das niedrige Aktivie-
rungsvolumen die Schraubenversetzung und deren Bewegung Uber den
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Kinkenpaarmechanismus als geschwindigkeitsbestimmenden Schritt der
plastischen Deformation. Die im Vergleich zu grobkérnigem Wolfram ge-
ringe Dehnratensensitivitdt kann auf den hohen athermischen Anteil der
FlieRspannung aus der Kaltverfestigung zuriickgefiihrt werden.

Der Wechsel dieser Tendenz im Bereich hoher homologer Temperaturen in
Form einer Zunahme der Dehnratensensitivitat mit der Priftemperatur und
dem Umformgrad, lasst auf einen weiteren thermisch aktivierten Verfor-
mungsmechanismus schliefen, der bei hohen homologen Temperaturen die
Geschwindigkeit der plastischen Verformung kontrolliert. Das mit dem
Umformgrad abnehmende Aktivierungsvolumen verdeutlicht dabei die Be-
deutung der stetigen Kornfeinung fiir den Mechanismus. Als Arbeitshypo-
these wird hier ein Modell der korngrenzenunterstiitzten Plastizitat bei ho-
hen homologen Temperaturen vorgeschlagen, bei welchem Versetzungen
in einer dynamischen Erholung vermehrt an Korngrenzen absorbiert werden
und so die plastische Deformation im Korn begunstigt. Die experimentellen
Beobachtungen entsprechen den VVorhersagen aus der Simulation eines sol-
chen Modells durch Ahmed und Hartmaier [169]. Vergleichbare Arbeiten
an UFG-Chrom zeigen sehr &hnliche Verlaufe und legen die Vermutung
nahe, dass es sich um ein charakteristisches Verformungsverhalten fir ult-
rafeinkornige kubisch-raumzentrierte Metalle handelt.
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5 Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit stellt eine systematische Studie von Wolframblechen
mit verschiedenen Mikrostrukturen von grob- bis ultrafeinkdrnig dar. Dabei
wurde die mechanische Charakterisierung unter uniaxialer Zugbelastung mit
einer tiefgehenden mikrostrukturellen Analyse der Korn- und Versetzungs-
strukturen kombiniert. Dies erlaubte die jeweiligen mechanischen Eigenschaf-
ten auf mikrostrukturelle Charakteristika zurtickzufiihren und Rickschlsse
auf die zugrundeliegenden Deformationsmechanismen zu ziehen. Die syste-
matische Studie umfasste sowohl bezlglich der mechanischen Priifung, wie
auch der mikrostrukturellen Analyse eigens entwickelte und speziell ange-
passte Methoden:

- Ein eigens entworfener Probenhalter und speziell designte Dehnraten-
wechselversuche erlaube selbst diinne Bleche (100 pum) mit hoher Prazi-
sion mechanisch zu prifen und dabei geringe Schwankungen in der
Dehnratensensitivitit zu detektieren.

- Die Weiterentwickelung einer speziellen Probenpréparationsmethode
unter Zuhilfenahme des Tenupols ermdglicht die Aufnahme von TEM
Abbildungen mit Blick auf die Blechkanten und erlaubt somit Versetzun-
gen in Bezug zur UFG Mikrostruktur abzubilden.

- Wahrend eines Forschungsaufenthaltes an der University of Oxford
wurde die HR-EBSD Methode erfolgreich zur Abbildung der
GND-Dichteverteilungen in UFG Wolfram erprobt.

Um die Anderung der mechanischen Eigenschaften mit zunehmendem Kalt-
walzen allein auf den Einfluss der Mikrostruktur zurtickfiihren zu kénnen und
dabei Einfliisse der chemischen Zusammensetzung auszuschlieBen, kam ein
exklusiver Satz an kaltgewalzten Blechen mit unterschiedlichen Umformgra-
den zum Einsatz, der aus einem einzigen Sinterling aus technisch reinem Wolf-
ram gewalzt wurde. Die wichtigsten Erkenntnisse aus der mikrostrukturel-
len Analyse dieser Bleche mittels EBSD, HR-EBSD, STEM und XRD fiir das
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Verstandnis der mechanischen Eigenschaften und Deformationsmechanismen
umfassen:

Mittels Kaltwalzen lasst sich eine Kornfeinung in den UFG-Bereich rea-
lisieren, wobei fur den héchsten Umformgrad (¢ = 4,01) eine mittlere
KorngrélRe von 250 nm in S-Richtung (senkrecht zur Walzebene) er-
reicht wird.

Das Gefiige besteht aus pfannkuchenartigen Kérnern mit ausgepragter
(001)<110> Textur (gedrehte Wiirfellage).

Das 100 um dicke Blech (hdchster Umformgrad) weist eine signifikant
hohere Versetzungsdichte als die anderen kaltgewalzten Bleche auf, was
auf die niedrigere Walztemperatur im letzten Walzschritt zuriickgefiihrt
wird.

In den UFG-Kdrnern der 200 um und insbesondere 100 um dicken Ble-
che bilden Versetzungen nicht mehr die bei weniger stark umgeformten
Blechen (blichen Netzwerke, sondern die Versetzungen reichen entlang
der UFG-Richtung von einer Korngrenze zur Néchsten.

Speziell angepasste Prifverfahren erlaubten die verschieden dicken Bleche
Uber einen breiten Bereich an Temperaturen prazise zu testen und so Rick-
schlisse auf die Mechanismen der plastischen Verformung in Abh&ngigkeit
von Mikrostruktur und Pruftemperatur zu ziehen. Um uber die Dehnratensen-
sitivitat indirekt auf die Deformationsmechanismen zu schlielen, wurden
Dehnratenwechselversuche in Kooperation mit dem Priifmaschinenhersteller
Zwick Roell AG entwickelt und implementiert. Die zur Diskussion der Defor-
mationsmechanismen wichtigsten mechanischen Charakteristika der Wolf-
rambleche lauten:
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Kaltwalzen bis zu einem Umformgrad von ¢ =4,01 (100 um Blech)
fiihrt nicht nur zu einer erhéhten Festigkeit, sondern auch zur Entwick-
lung einer Duktilitat in Form der GleichmaRRdehnung bei niedrigen ho-
mologen Pruftemperaturen. Bei Festigkeiten von ber 2250 MPa werden
so GleichmalRdehnungen von rund einem Prozent erreicht.

Im Bereich niedriger homologer Priftemperaturen kommt es bei
UFG-Wolfram, wie auch bei konventionellem Wolfram, zu einer starken



5 Zusammenfassung

Temperaturabhédngigkeit der FlieBspannung und Dehnratensensitivitat.
Wiéhrend die Dehnratensensitivitat bei UFG-Wolfram zwar deutlich ge-
ringer als bei grobkdérnigem Wolfram ausfallt, sind die Aktivierungsvo-
lumina weitestgehend unabhéngig vom Umformgrad.

Bei hohen homologen Priiftemperaturen zeigt UFG-Wolfram im Ver-
gleich zur grobkdrnigen Variante eine temperatur- und mikrostrukturab-
héngige Dehnratensensitivitat. Die Abnahme des Hall-Petch Koeffizien-
ten bei der Betrachtung der kaltgewalzten Bleche zeigt zudem, dass bei
hohen homologen Priiftemperaturen die Festigkeitssteigerung durch das
Umformen deutlich schwécher ausgeprégt ist.

Bezuglich der dominierenden Deformationsmechanismen lieRen sich aus der
Kombination von Mikrostrukturanalyse und mechanischer Erprobung fol-
gende Arbeitshypothesen ableiten:

Im Bereich niedriger homologer Temperaturen dominiert trotz des
UFG-Gefiiges, wie auch bei konventionellem grobkdrnigem Wolfram,
die Schraubenversetzung die plastische Verformung. Daflir spricht so-
wohl die Temperaturabhéangigkeit der FlieBspannung als auch die der
Dehnratensensitivitat.

Die Entwicklung der Raumtemperaturduktilitat in Form einer Gleich-
malidehnung kann auf Versetzungsbewegungen zurlickgefiihrt werden
und begriindet sich weder in Folieneffekten noch in anderen inelasti-
schen Mechanismen. Als Ursachen werden die durch die KorngréRe be-
schrankte mittlere freie Weglénge und verénderte Bedingungen bei der
Versetzungsbewegung vergleichbar zu relaxed constraints postuliert.
Aulerdem wird eine positive Wirkung durch die hohe Dichte an Verset-
zungsquellen in Form der Korngrenzen angenommen.

Bei hohen Temperaturen tritt in UFG-Wolfram ein weiterer temperatur-
abhéangiger Deformationsmechanismus auf, der durch die erhdhte An-
zahl an GroRwinkelkorngrenzen an Bedeutung gewinnt. Die Arbeitshy-
pothese stiitzt sich auf ein Modell der korngrenzenunterstiitzten
Plastizitat, welches auf dem bei hohen Temperaturen absorbierenden
Charakter der Korngrenzen basiert.
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Bewertung der Ergebnisse und Ausblick

Teile dieser Arbeit wurden bisher in zwei Verdffentlichungen sowie mehreren
Vortragen auf Konferenzen dargestellt und legten die Grundlage fiir zahlreiche
Diskussionen mit Experten aus dem Bereich der Fusionsreaktormaterialien,
der Industrie (Plansee SE) und der Modellierung plastischer Verformungsme-
chanismen. Aufbauend auf den Erkenntnissen dieser Arbeit l8sst sich schlie-
Ren, dass Kaltwalzen die Mikrostruktur hin zu einer pfannkuchenartigen Korn-
form mit einer KorngréfRe von unter 300 nm (UFG) senkrecht zur Walzebene
verdndern kann. Dies filhrt sowohl zu einer Festigkeitssteigerung als auch zu
einer Duktilisierung des technisch reinen Wolframs bei Raumtemperatur. An-
dere Kenngrofen, die eng mit der Duktilitat eines Werkstoffs verbunden sind,
aber komplexe Spannungszustdnde oder dynamische Dehnraten aufweisen,
wie BDTT, Risszéhigkeit und Kerbschlagzéhigkeit, wurden in dieser Arbeit
nicht betrachtet. Allerdings bildet die Zugversuchsduktilitdt im Sinne der
Gleichmalidehnung durch Versetzungsbewegungen eine notwendige Bedin-
gung flr eine zufriedenstellende Erfullung der oben genannten Parameter und
bestatigt damit das Potential der kaltgewalzten UFG-Wolframbleche fur die
technische Anwendung in Strukturbauteilen. Im Bereich niedriger homologer
Pruftemperaturen kommt es bei kaltgewalzten Wolframfolien auRerdem zu ei-
nem anisotropen Verhalten zwischen der mechanischen Belastung parallel und
senkrecht zur Walzrichtung. Dieses aus technologischer Sicht ungiinstige Ver-
halten sollte nach dem postulierten Mechanismus der korngrenzenunterstiitz-
ten Plastizitat bei hohen homologen Priftemperaturen verschwinden. Entspre-
chende Untersuchungen werden aktuell in der Arbeitsgruppe von Dr. Jens
Reiser durchgefiihrt und dienen dabei auch zur Uberpriifung der Arbeitshypo-
these.

Das volle Potential des Kaltwalzens wurde mit den in dieser Arbeit verwende-
ten Blechen noch nicht ausgereizt. Weder fiir wichtige mikrostrukturelle Kenn-
groen wie Korngrolle (Abbildung 4.4) oder Versetzungsdichte (Abbil-
dung 4.13), noch fur mechanische KenngroBen wie Streckgrenze
(Abbildung 4.24) oder GleichmalRdehnung (Abbildung 4.27), ist eine Sétti-
gung bei den hdchsten verwendeten Umformgraden zu erkennen. Die Reali-
sierung héherer Umformgrade beim Kaltwalzen verspricht eine weitere Ver-
besserung der Eigenschaften. Insbesondere das Kaltwalzen in einem
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Temperaturbereich, in welchem die dynamische Erholung wéhrend dem Wal-
zen reduziert ist, wird auf Grundlage der Ergebnisse dieser Arbeit als vielver-
sprechend angesehen.

Die Ergebnisse zeigen die besten Eigenschaften fir die Bleche mit dem héchs-
ten Umformgrad, welche mit 100 um Dicke allerdings zu diinn fiir den direk-
ten Einsatz als Strukturbauteile sind. Die mittels Manipulation der Mikrostruk-
tur verbesserten Eigenschaften lassen sich grundsatzlich durch einen
bottom-up Prozess auf Strukturbauteile tbertragen. Der in der Arbeitsgruppe
von Dr. Jens Reiser verfolgte Ansatz der Laminatbildung in Kombination mit
Zwischenschichten aus Kupfer hat dies fur Bauteile wie Rohre erfolgreich
nachgewiesen [175]. Allerdings sind die Laminate sowohl beim Zusammenf-
gen der Wolframbleche als auch beim vorgesehenen Einsatz hohen Tempera-
turen ausgesetzt. Die UFG-Mikrostruktur der hier untersuchten Bleche aus
technisch reinem Wolfram zeigte bereits zwischen 600 °C und 900 °C deutli-
ches Kornwachstum, was sich negativ auf die Festigkeit und GleichmalRdeh-
nung auswirkt. Um die verbesserten mechanischen Eigenschaften in diesem
Temperaturbereich nutzbar zu machen, muss die Mikrostruktur thermisch sta-
bilisiert werden. Ein mdglicher Ansatz ist dabei die Dotierung mit Kalium oder
Oxiden zum Pinnen der Korngrenzen. Lassen sich fur die dotierten Bleche dhn-
liche Umformgrade realisieren, sollten diese ebenfalls die verbesserte Festig-
keit und Duktilitat bei niedrigen homologen Temperaturen aufweisen, wie flr
die technisch reinen Wolframbleche nachgewiesen. Inwiefern das in dieser Ar-
beit aufgestellte Modell der korngrenzenunterstiitzten Plastizitat auch bei do-
tierten Blechen zutrifft und ob das damit verbundene vorteilhafte Verschwin-
den des anisotropen Verhaltens bei hohen homologen Temperaturen auftritt,
mussen zukinftige Untersuchungen kléren.

Abschlieend sei angemerkt, dass die in dieser Arbeit nachgewiesenen, ver-
besserten Eigenschaften der Wolframbleche und die zugrundeliegenden De-
formationsmechanismen entscheidend vom kubisch-raumzentrierten Kristall-
gitter und der spezifischen KorngréfRe und Kornform der UFG-Mikrostruktur
kontrolliert werden. Vergleichbare Experimente an kubisch-raumzentriertem
UFG-Chrom [91,173] zeigen dhnliche Ergebnisse und lassen hoffen, dass sich
diese Verbesserungen auch auf andere technisch relevante krz Metalle wie Ei-
sen und Molybdéan tbertragen lassen.
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Abbildung A.1: Technische Zeichnung der verwendeten Proben fir Zug- und
Dehnratenwechselversuche. Alle Angaben sind in Millimeter. Die Dicke der
Proben entspricht der Blechdicke (im Beispiel 1000 um Probe) und wird nicht
verandert.

203



A Anhang

<
(o)}
.5%x 45"

1

23

1x45°

55

24

14

’

Tolerance:
DIN ISO 2768-m

Abbildung A.2: Technische Zeichnung des im Rahmen dieser Arbeit entwickelten
Zugprobenhalters fur Zug- und Dehnratenwechselversuche. Der Halter kann fiir
Proben unterschiedlicher Dicke eingesetzt werden und erlaubt Priftemperaturen
bis 800 °C.
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Tabelle A.1: Ergebnis der chemischen Integralanalyse fiir ausgewdhlte Elemente an einer

1000 pm und einer 100 um dicken Platte, inklusive der Spezifikationen des
Herstellers als Referenz [176]. Alle Angaben entsprechen Gew.-%. Wurde ein
Element nicht detektiert, ist die entsprechende Nachweisgrenze (< Grenzwert)
angegeben. Uberschreitungen der maximal erlaubten Konzentrationen sind rot
markiert, der typischen Konzentration gelb und eine unzureichende Nachweisgrenze
orangefarben. Die Ursache fiir die erhdhte Kupferkonzentration liegt vermutlich in
der Préparation der 1000 um Proben mittels Funkenerosion unter Nutzung eines
CuZn-Drahtes. Diese Hypothese wird von der Tatsache unterstiitzt, dass bei den
100 pm Blechen, welche sich mittels Schalgschere aus dem Blech trennen liesen,
kein Kupfer detektiert wurde. Es gibt keine schliissige Erklarung wie Kupfer einzig
durch weiteres Kaltwalzen dem Material entzogen werden konnte. Unter der
Annahme, dass neben den analysierten Elementen keine weiteren nennenswerten
Verunreinigungen  vorliegen und selbst unter Beriicksichtigung aller
Nachweisgrenzen, haben sowohl das 100 um Blech wie auch die 1000 pm Platte eine
Reinheit von mindestens 99,97 Gew.-% Wolfram, vermutlich sogar rund
99,99 Gew.-%. Sie erfiillen damit die gangige Spezifikation fiir technisch reines
Wolfram (>99,97 Gew.-%).

Herstellerspezifikation ~ Messwerte

Element Maximal ~ Typisch 1000 pm 100 pm
C 0.003 0.0006 <0.001 <0.001
N 0.0005 0.0001 <0.0005 <0.0005
0 0.002 0.0002 <0.001 <0.001
Si 0.002 0.0001 <0.01 <0.01
Cr 0.002 0.0003 <0.002 <0.002
Fe 0.003 0.0008 0.0011  0.0014
Cu 0.001 0.0001  BOIOFAN < 0.0001
Mo 0.01 0.0012 0.002 0.0017

P - - <0.004 <0,004
S - - <0.0002 <0,0002
\Y - - <0.0002 <0,0002
Mn - - <0.0001 <0,0001
Ni 0,002 0,0002 <0.0002 <0,0002

Summe* 0.0255 0.0036 0.0048 0,0031
maximal durch Nachweisgrenzen: +0,0192 +0,0192

*

Summe alle detektierter Verunreinigungen
(+ maximal mégliche Verunreinigung durch nicht-detektierte VVerunreinigungen)
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Abbildung A.3: AES-Spektrum einer reprasentativen Stelle des 100 pm Wolframbleches. Die
anhand dieses Spektrums bestimmten atomaren Konzentrationen der
detektierten Elemente W, Fe, O und C sind mit angegeben. Sauerstoff (O) und
Kohlenstoff (C), welche beide mittels der integralen chemischen Analyse nicht
detektiert wurden, weisen direkt an der Oberflache eine Konzentration von
40,4 At.-% (13,7 Gew.-%) fur Sauerstoff und 35,2 At.-% (8,98 Gew.-%) fir
Kohlenstoff auf. Diese hohen Konzentrationen werden auf Oxide, sublimierte
Atome an der Oberflache oder im Falle des Kohlenstoffs auch auf Rickstande
des Losungsmittels zuriickgefiihrt. Das einzige weitere Element, welches neben
Wolfram detektiert wurde, ist Eisen mit einer Konzentration von 6,6 At.-%
(7,83 Gew.-%). Diese Konzentration ist um mehrere GroRenordnungen hoher als
mittels der integralen chemischen Analyse bestimmt.
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Abbildung A.4:
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Tiefenprofil der atomaren Konzentrationen an der Oberflaiche eines
kaltgewalzten 100 um Wolframbleches durch abwechselndes Sputtern und AES.
Das Tiefenprofil zeigt, dass die an der Oberfléche detektierten Verunreinigungen
lediglich auf die oberen 5 — 10 nm des Bleches beschrénkt sind und dann nur
noch gelegentlich detektiert wurden. Nimmt man in einfacher Naherung in
einem 100 pum dicken Blech zwei 5 nm dicke Schichten mit 4 Gew.-% Eisen an
(O und C rausgerechnet), so ergibt das eine Konzentration von 0,0004 Gew.-%
Eisen im 100 um Wolframblech. Dies entspricht in etwa der Anderung der
Fe-Konzentration durch das Kaltwalzen (siehe Tabelle A.1) und stérkt die
Vermutung, dass die Konzentrationsénderung an Eisen von der Abrasion der
Walzen herriihrt. Dabei ist die erh6hte Fe-Konzentration aber auf die Oberflache
beschrénkt und sollte keinen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften oder
Deformationsmechanismen einer makroskopischen Probe haben. Das gilt
ebenso fir die hohen Konzentrationen an Sauerstoff und Kohlenstoff, die an der
Oberflache detektiert wurden und bei denen das Tiefenprofil ebenfalls eine
rasche Abnahme zeigt.
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Abbildung A.5:  KorngréRe der isochron (1 h) gegliihten 100 pm Bleche. Die KorngrdRe wurde
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anhand von EBSD-Daten ausgewertet, wobei flr die lamellaren Geflige bis
1200 °C (siehe Abbildung 4.10) das bewéhrte Linienschnittverfahren in S-
Richtung verwendet wurde und fir das globularere Gefiige ab 1400 °C die
KorngroéRe als Durchmesser anhand des Flacheninhaltes dargestellt ist.
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Abbildung A.6: Harte in Abhédngigkeit der Glihtemperatur isochron (1 h) geglihter 100 um
Bleche. Die Harte wurde mittels Vickerspriifverfahren (HV 0,1) an den Kanten
der Bleche bestimmt (Blick in T- und L-Richtung) und gestrichelt ist die Harte
des Ausgangszustandes vor der Warmebehandlung und eines Referenzwertes

aus der Literatur [76] dargestellt.
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Abbildung A.7:

210
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Qualitativer Vergleich der Cls (confidence indeces) von EBSD Messungen an
100 pum dicken Wolframfolien, welche bei verschiedenen Temperaturen gegliiht
wurden. Der CI ist ein MaR fur die Verlasslichkeit bei der Indizierung der
Kikuchipattern wéahrend der EBSD Auswertung (je ndher an Eins, desto

verlasslicher) und kann zur Abschétzung der Erholung und Rekristallisation des
Gefliges herangezogen werden.
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Abbildung A.8: IPF Darstellung der EBSD Messungen mit Blick in T-Richtung der finf
kaltgewalzten Bleche im Ausgangszustand.
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Abbildung A.9: IPF Darstellung der EBSD Messungen mit Blick in L-Richtung der finf
kaltgewalzten Bleche im Ausgangszustand.
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Abbildung A.10: XRD Messungen an 100 pm Wolframblechen im Ausgangszustand und nach
Warmebehandlungen von einer Stunde bei 600 °C und 1200 °C. (a) Ubersicht
Diffraktogramme. (b) VergroRerte Darstellung zum Vergleich der Peakbreite.
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Abbildung A.11: HR-EBSD Messung an einem Tripelpunkt in rekristallisiertem Wolfram
(Referenzmaterial). Dargestellt ist die GND Dichte Verteilung (oben) und eine
Ubersicht beziiglich der vorhandenen Kérnern sowie Messwerte (MAE und PH)
zur Beurteilung der Qualitét der Analyse (unten).
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Abbildung A.12: Identifikation der Kdrnern und Messwerte (MAE und PH) zur Beurteilung der
Qualitat der HR-EBSD Messung an W100 und W1000 im Ausgangszustand
(siehe Abbildung 4.15)
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Blick in T-Richtung Blick in S-Richtung

Abbildung A.13: Reprasentative STEM Abbildungen der Versetzungsstrukturen in 100 um
dickem, kaltgewalzten Wolframblech (W100) im Ausgangszustand.
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Abbildung A.14: Reprasentative STEM Abbildungen der Versetzungsstrukturen in kaltgewalzten
Wolframblechen mit Dicken von 200 um und 300 pm in zwei Blickrichtungen.
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Abbildung A.15: Reprasentative STEM Abbildungen der Versetzungsstrukturen in 1000 um
dickem, kaltgewalzten Wolframblech (W1000) im Ausgangszustand.
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Abbildung A.16: Reprasentative STEM Abbildungen von W100 nach einem Zugversuch bei
20 °C. Die Aufnahmen wurden méglichst nahe zur Bruchflache erstellt.
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Abbildung A.17: Reprasentative STEM Abbildungen von W100 nach einem Zugversuch bei
800 °C. Die Aufnahmen wurden méglichst nahe zur Bruchflache erstellt.
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Abbildung A.18: Reprasentative STEM Abbildungen von W1000 nach einem Zugversuch bei
20 °C. Die Aufnahmen wurden méglichst nahe zur Bruchflache erstellt.
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Abbildung A.19: Reprasentative STEM Abbildungen von W1000 nach einem Zugversuch bei
800 °C. Die Aufnahmen wurden méglichst nahe zur Bruchflache erstellt.
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Abbildung A.20: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven aus uniaxialen Zugversuchen der drei
Referenzmaterialien gesintertes Wolfram (W-si, (a)), rekristallisiertes Wolfram
(W-rx, (b)) und warmgewalztes Wolfram (W-hr, (c)). Die Versuche wurden
jeweils bei Priiftemperaturen zwischen 200 °C und 800 °C durchgefiihrt. Alle
Proben wurden lagegeregelt mit 0,9 mm/min gepriift (= Dehnrate von 10 1/s).
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Abbildung A.21: Verschwinden des anisotropen Verhaltens von kaltgewalzten Wolframblechen
unter Zugbelastung bei Priftemperaturen oberhalb der Knietemperatur [162].
Dazu wurden aus dem Blech Flachzugproben mit der Zugachse in zwei
senkrecht zueinander liegenden Richtungen der Blechebene entnommen:
Parallel zur Walzrichtung (L-Richtung) und senkrecht zur Walzrichtung
(T-Richtung). Die Darstellung der Richtungen befindet sich in Abbildung 4.7.
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