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Kurzfassung

Exzellente mechanische Eigenschaften bei hohen Materialtemperaturen und die héchste Schmelz-
temperatur aller Metalle erheben Wolfram (W) zum Material der Wahl fir Komponenten, die héchste
Warmelasten zu widerstehen haben. Eine hohe Spréd-duktil-Ubergangstemperatur und das hier-
durch bedingte spréde Materialverhalten bei Raumtemperatur (RT) behindern jedoch die Auslegung,
den sicheren Umgang und Betrieb von Komponenten aus W. Aktuelle Studien weisen darauf hin,
dass diese Limitierungen durch eine hochgradige plastische Verformung von W Giberwunden werden
kénnen. Solch hochgradig umgeformten Materialien besitzen eine ultrafeinkérnige (UFG) Mikrostruk-
tur und zeigen selbst bei RT eine nennenswerte Brucheinschnlirung im Zugversuch bzw. stabiles
Risswachstum in Experimenten bruchmechanischer Natur. Die materialphysikalischen Hintergriinde
der Duktilisierung von W durch die UFG Mikrostruktur konnten bisher nicht abschlief’end geklart
werden. Im Fokus der Diskussionen stehen aktuell: (i) Was ist der ratenlimitierende Prozess der
Rissspitzenplastizitat und somit der Mechanismus, der den Spréd-duktil Ubergang (BDT) in UFG W
kontrolliert? (ii) Welchen Beitrag leistet die UFG Mikrostruktur zu der beobachteten Verschiebung
der BDT-Temperatur?

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Garnitur aus finf UFG W-Materialien mittels hochgradigem
Warm- und Kaltwalzen produziert. Unter Zuhilfenahme eines sequenziellen Produktionsprozesses
konnten, bei unveranderter chemischer Zusammensetzung, die Umformgrade der Materialien ge-
staffelt realisiert werden. Der Einfluss der plastischen Verformung auf die BDT-Temperaturen wurde
anhand von bruchmechanischen Versuchen bestimmt und die Ubergangstemperatur von UFG W
hinsichtlich einer moglichen Ratenabhangigkeit Gberpruift.

Diese Arbeit stellt nach besten Wissen die erste experimentelle Untersuchung dar, in welcher eine
Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur in UFG W nachgewiesen werden konnte. Damit geht ein-
her, dass in dieser Ausarbeitung erstmalig ein Versuch unternommen werden konnte anhand von
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien den ratenkontrollierenden Prozess des BDT in UFG W zu iden-
tifizieren. Die Ergebnisse belegen, dass die Kinkenpaarbildung, selbst bei einem BDT weit unterhalb
von RT, den ratenlimitierenden Prozess der Rissspitzenplastizitat darstellt. Unter quasi-statischer
Belastung kontrolliert damit die Kinkenpaarbildung in W Uber viele mikrostrukturelle GréRenordnun-
gen hinweg den BDT; beginnend mit Einkristallen, GUber grob- und feinkdrnige Zustande hinunter bis
zu UFG Mikrostrukturen. Hinsichtlich der mit einer plastischen Verformung einhergehenden Reduk-
tion der BDT-Temperatur riicken Einflussanalysen die Korngrenzen in den Mittelpunkt des Interes-
ses. Eine in dieser Arbeit entwickelte Formulierung beruhend auf den mittleren Abstanden der GroR3-
und Kleinwinkelgrenzen (i) entlang der Rissfront und (ii) parallel zum Normalenvektor der nominellen
Rissebene befahigt zu erfolgreichen Prognosen (iber die verformungsinduzierte Reduktion der Uber-
gangstemperatur. Im Kontext aktueller Simulationen zum Einfluss der mittleren Distanz von Verset-
zungsquellen und der freien Weglange von Versetzungen stitzen die Befunde dieser Ausarbeitung
die Hypothese einer entlang der Rissfront assistierten Emission von Versetzungen als Quelle der fir
W beobachteten verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur. Als Quintessenz dieser
mehr als 500 bruchmechanischen Versuchen umfassenden Studie zum BDT in UFG W (zuztglich
der mikrostrukturellen Charakterisierung) wird geschlussfolgert, dass der geringe Abstand von Korn-
grenzen in UFG Materialien mit einer hohen Dichte an Punkten der Versetzungsnukleation entlang
der Rissfront korrespondiert und hierdurch eine effektive Abschirmung der Rissspitze erzielt wird.






Abstract

Superior high-temperature properties and the highest melting temperature of all metals favor tung-
sten (W) as the material of choice if highest heat loads have to be withstood. On the other hand, the
high brittle-to-ductile temperature and, in consequence, extreme brittle behavior at raised and room
temperature (RT) has impeded the design, handling, and safe operation of W-based components for
decades. In recent studies, it has been demonstrated that a severe deformation as part of the pro-
duction process might help to overcome these drawbacks. Such severely deformed W materials are
equipped with an ultrafine-grained (UFG) microstructure and exhibit to some extend necking in ten-
sile tests and stable crack propagation using pre-cracked specimens, even in tests conducted at RT.
This fundamental change in material behavior has raised certain questions, namely, (i) what is the
rate-limiting process of crack tip plasticity and as a result the mechanism the controls the brittle-to-
ductile transition (BDT) in UFG W and (ii) how should the impact of the UFG microstructure on the
dramatically lowered BDT temperatures be rated.

To give answers, a set of five severely deformed W sheets with UFG microstructures was produced.
By means of a successive production process, containing warm and cold rolling, it was possible to
achieve a state where, on the one hand, all the sheets of this set have a similar chemical composition,
but on the other hand, possess an increasing degree of cumulated plastic strain. The impact of plastic
deformation on the shift of the BDT temperature and the effect of the applied loading rate on the
determined transition temperatures were investigated applying fracture mechanical testing.

For the first time, the rate-dependence of the BDT temperature in UFG W was successfully ad-
dressed on an experimental basis. This implies that the present study is the first that allows an iden-
tification of the rate-controlling mechanism of the BDT in UFG W in the background of BDT Arrhenius
activation energies. Comparing the trend for Gibbs energy of activation and BDT Arrhenius activation
energies demonstrates that kink-pair formation is the rate-limiting process of crack tip plasticity in
UFG W around the BDT even at RT well below. Consequently, under quasi-static loading, kink-pair
formation controls the BDT in W over a wide range of microstructural length scales, from single
crystals, coarse and fine-grained specimens down to UFG materials. Attempts to correlate the re-
duction in BDT temperature with the deformation-induced microstructural modifications revealed the
importance of low and high-angle boundaries intersecting with the crack front. By linking the experi-
mental basis of more than 500 fracture toughness tests and the data gained during the comprehen-
sive microstructural characterization, it is shown that considering (i) the mean spacing between
boundaries parallel to the crack front and (ii) the mean boundary spacing along the normal of the
crack plane allows an appropriated prediction of the BDT temperature in UFG W. Considering the
similarity to the latest simulative-derived results on the impact of the mean spacing of dislocation
sources along the crack front and free path of dislocation glide, this supports the hypothesis that the
assisted nucleation of dislocations at boundaries is the decisive factor for the reduced BDT temper-
atures of W after plastic deformation. Hence, room-temperature ductility of UFG W should be traced
back to the high density of stimulated dislocation nucleation events along the crack front, which en-
sures an effective shielding of the crack front.
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Einleitung

Wolfram ist ein Material der Extreme. Mit der hochsten Schmelztemperatur aller Metalle [1] und im
Vergleich zu anderen Strukturwerkstoffen Uberlegenen Hochtemperatureigenschaften [2—6] ist W
unter materialphysikalischen Gesichtspunkten das Material der Wahl, wenn héchste thermische Las-
ten zu widerstehen sind [1]. Im Hinblick auf die ausfallsichere Auslegung und den zuverlassigen
Betrieb von Anlagen muss W als Strukturwerkstoff jedoch kritisch betrachtet werden. Als Metall mit
krz Kristallstruktur besitzt W einen Spréd-duktil-Ubergang (BDT), der nach dem Unterschreiten einer
kritischen Temperatur mit einem fundamentalen Wechsel der plastischen Verformbarkeit verbunden
ist. Wahrend W oberhalb der BDT-Temperatur gut plastisch verformbar ist und stabiles Risswachs-
tum zeigt, dominiert bei tieferen Temperaturen extrem sprédes Materialverhalten. Mit dem Zweck
der Erhaltung der Anlagenintegritat sind somit Zugspannungen unterhalb der BDT-Temperatur mog-
lichst zu vermeiden. Dies verdeutlicht der in Abb. 1 vorgenommene Vergleich ausgewahlter Materi-
alkenngréflen. Es ist auf W mit technischer Reinheit nach dem HeilRwalzen (HR) und der Al-Legie-
rung 7075 im Zustand T6 referenziert. Obwohl Al-Legierungen in der Gruppe der Strukturmaterialen
nur vergleichsweise maRige Eigenschaften aufweisen [7], sind Al-Legierungen bei Raumtemperatur
(RT) in den fir die Betriebssicherheit maRRgeblichen Eigenschaften Bruchdehnung und Bruchzéhig-
keit mit weitem Abstand kommerziell hergestelltem W tberlegen. Durch die hohen Ubergangstem-
peraturen von W-Materialien ist sprédes Materialverhalten jedoch nicht auf RT begrenzt, sondern
herrscht auch bei weitaus hoheren Temperaturen vor.

Die Angaben variieren teils erheblich, welche als BDT-Temperatur von W-Materialien ohne gezielte
Beigabe von Legierungselementen ausgewiesen werden. Exemplarisch soll dies anhand von BDT-
Temperaturen nachvollzogen werden, die aus experimentellen Versuchsserien mit angerissenen
bzw. angekerbten Proben abgeleitet' wurden. In der Regel werden die héchsten Ubergangstempe-
raturen fir Materialien aus pulvermetallurgischer (PM) Herstellungsrouten beobachtet, die lediglich
urgeformt wurden. Fir gesintertes W ohne nachtraglichen Umformprozess sind BDT-Temperaturen
im Bereich 900 — 1100 K [8-11] dokumentiert, wobei in dem angegebenen Temperaturfenster nur
Experimente berlcksichtigt sind, in denen die Last in einem quasi-statischen? Modus aufgebracht
wurde. Unter dynamischer Beanspruchung kénnen nochmals deutlich héhere BDT-Temperaturen
erwartet werden [13]. Umgeformte W-Materialien weisen reduzierte BDT-Temperaturen auf. Unter
konstanten experimentellen Randbedingungen ist die Ubergangstemperatur von nicht-legiertem W

1 Die in den einzelnen Veréffentlichungen genutzten Kriterien fiir die Ermittiung der BDT-Temperatur variieren, der experi-
mentelle Aufbau und die gewahlten Lastraten naturgemaf ebenfalls.

2 Nach Meyers [12] [Tab. 12.2] findet quasi-statische Belastung bei Dehnraten 107° — 10° s™" statt. In diesem Bereich kann
das Material, obwohl faktisch dynamisch belastet, als in seinem statischen Gleichgewichtszustand befindlich angenommen
werden; vgl. Ref. [12] [Abb. 2.1ff]. Als obere Grenze der quasi-statischen Belastung weisen Kriiger et al. [13] [Tab. 1.4] die
Belastungsraten 0,1 s™' fiir Zugversuche und 10* MPa m®® s™ bei der Verwendung von angerissenen Proben aus.
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1 Einleitung

im Wesentlichen eine Funktion des Umformgrades [14, 15]. Nach einer moderaten Dickenreduktion
liegen die BDT-Temperaturen in einem Streubereich 500 — 850 K [10, 16—24] bzw. 700 — 1000 K
[25-28]; abhangig von der Lastrate. In der Auflistung der moderat umgeformten Materialien sind
auch spannungsfrei geglihte Zustande inkludiert. Diese sind klar von den rekristallisierten Materia-
lien abzugrenzen. Nach dem Rekristallisationsglihen ist die BDT-Temperatur zu héheren Tempera-
turen verschoben [23, 26, 29-32] und die Bruchzahigkeit bei RT ist herabgesetzt. Daher ist die Re-
kristallisation in W mit einer versprédenden Wirkung assoziiert. Fur rekristallisierte Zustande, geprift
mit quasi-statischen Lastraten, sind Ubergangstemperaturen in dem Bereich 550 — 750 K [23, 29,
33, 34] dokumentiert. Die mittels Kerbschlagbiegeversuch ermittelten BDT-Temperaturen liegen in
der Region um 1000 K [28, 35].

Eine Sonderstellung nehmen einkristalline (SX) W-Materialien ein. Die Elimination von Korngrenzen
und wahrscheinlich auch die, im Vergleich zu polykristallinen (PC) Materialien, hdufig beobachtete
hdéhere Reinheit von SX Materialien begunstigt die plastische Verformbarkeit [36]. In Zugversuchen
an SX W wird im Unterschied zu den oben erwahnten Zustanden bei RT sowie tieferen Priftempe-
raturen nennenswerte plastische Verformung beobachtet [6, 37—41]. Dies ist jedoch nicht auf expe-
rimentelle Untersuchungen an Proben mit scharfem Anriss Ubertragbar [42]. Fir den quasi-stati-
schen Fall liegt der BDT in dem Temperaturfenster 400 — 500 K [43—45]. Es wird auch ein deutlicher
Einfluss des gepriften Risssystems auf die Ubergangstemperatur festgestellt [42, 45]. Die Verschie-
denheit der BDT-Temperaturen von SX, gesinterten, umgeformten und rekristallisierten Materialien
zeigt auf, dass die Duktilitdt von W mafdgeblich von der Produktionshistorie vorgeben ist.

Damit W seine Stérken als zukiinftiges Strukturmaterial ausspielen kann, bedarf es Lésungen, wel-
che die Sprédigkeit bei RT abmindern und gleichzeitig eine wirtschaftliche Produktion in einem in-
dustriellen MaB3stab erlauben. Zur Steigerung der Bruchzdhigkeit kommen sowohl extrinsische als
auch intrinsische Ansatze in Betracht [46]. Extrinsische Lésungen zielen auf eine Energieumvertei-
lung wahrend des Risswachstums in Bereiche hinter der Rissspitze ab. Damit wird eine Reduktion
der fUr eine weitere Rissverlangerung zur Verfugung stehenden Triebkraft erzielt. Die Idee hinter
dem intrinsischen Ansatz besteht darin einen Anstieg der Energiedissipation durch eine Zunahme
der plastischen Verformung vor der Rissspitze zu erzielen und damit sogenanntes R-Kurvenverhal-
ten auszulosen [47]. Aktuelle Arbeiten auf dem Gebiet der extrinsischen Lésungen konzentrieren
sich auf die Entwicklung von wolframfaserverstarktem W [48], wobei zwischen Materialien mit regel-
los verteilten Kurzfasern [49], die Uber eine industrielle PM-Route hergestellt werden kénnen, und
einem Ansatz mit Langfasern [50] zu unterscheiden ist. Eine definierte Ausrichtung der Langfasern
und ein maRgeschneiderter Lagenaufbau ermoglichen das Einstellen einer komponentenangepass-
ten Anisotropie von Materialeigenschaften, gestalten sich jedoch komplex in der Realisierung. Eben-
falls zu den extrinsischen Anséatzen ist die Produktion von W-Sandwichstrukturen [51-54] zu zahlen,
bei denen die einzelnen Wolframlagen durch duktile Zwischenschichten verbunden sind. Die erfolg-
reiche Implementierung extrinsischer Mechanismen fiihrt zu pseudo-duktilem Materialverhalten. An
diesem Punkt sei auch auf die Existenz von Cu-infiltrierten W-Sinterwerkstoffen hingewiesen [55].
Diese sind bei RT plastisch verformbar. Die Anwendung erfolgt mit Blick auf die geringe Festigkeit
jedoch vorrangig bei der Losung funktioneller Aufgaben.

Mit dem Ziel W-Materialien mit Raumtemperaturduktilitdt® zu entwickeln sind vielfaltige Legierungs-
systeme erprobt worden. In erster Linie sind die mechanischen Eigenschaften von binaren Experi-
mentallegierungen studiert worden. Eine besondere Aufmerksamkeit kam dabei den Legierungsele-
menten zu, die eine vollstandiger Mischbarkeit mit W aufweisen. Dies sind V, Nb, Mo und Ta [56—

3 In dieser Arbeit wird der Begriff Raumtemperaturduktilitidt Materialien zugeordnet, die eine BDT-Temperatur unterhalb von
RT besitzen und daher in bruchmechanischen Versuchen bei RT stabiles Risswachstum, R-Kurvenverhalten, zeigen.
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59]. Obgleich umfangreiche Studien auf diesem Gebiet erfolgten, wurden keine Belege flr eine Re-
duzierung der Ubergangstemperatur von W durch diese Elemente gefunden; vgl. Refs. [60—-62] fir
W-V, Ref. [63] fur W-Nb, Refs. [64, 65] fur W-Mo und Refs. [6, 60, 62, 63, 66, 67] hinsichtlich der
Ergebnisse zu W-Ta Legierungen. Gleiches gilt fir die vereinzelten Studien an ternaren Legierungs-
systemen mit diesen Elementen [32, 68].

Weiterhin ist fir eine Vielzahl von Fremdelementen die Moglichkeit einer Reduktion der sehr hohen
Peierls-Energie der 2(111)-Schraubenversetzung in W [69, 70] studiert worden [71, 72]. Mischkris-
tallerweichung ist ein Merkmal von Metallen mit hoher Peierls-Spannung [73] und das Auftreten bei
den krz Metallen der Hauptgruppe Vla wird mit der Elektronenkonfiguration der Valenzschale des
Legierungselements in Verbindung gebracht [71, 74]. Ein Indiz flir Mischkristallerweichung ist die
Reduzierung der Harte nach dem Einstellen geringer Fremdelementkonzentrationen. Eine signifi-
kante Reduzierungen der Harte im Vergleich zu technisch reinen W-Referenzmaterialien ist fir Ele-
menten der Hauptgruppe Vlla: Tc [75] und Re [32, 68, 76-80], Vllla: Ru [32] und Os [32], VIlIb: Ir
[32, 76], sowie Vllic: Pt [32] experimentell belegt. Die Zugabe von Fe (Vllla), Co (VIlIb) oder Ni (Vllic)
ruft lediglich eine maRige Reduzierung der Harte hervor [32]. Unter den gepriiften Systemen, konnte
fur die Experimentallegierungen mit Mn (Vlla), Rh (VIlIb), oder Pd (Vllic) keine Mischkristallerwei-
chung festgestellt werden [32]. An dieser Stelle muss darauf hingewiesen werden, dass diese Trends
auf Messungen der Harte bei RT referenzieren und keine generell glltigen Tendenzen abgeleitet
werden sollten. Hierflr ist das nachfolgende Verhalten anzufiihren: (i) Mischkristallerweichung wird
fur geringe Konzentrationen beobachtet bevor sich bei gréReren Gehalten der Effekt umkehrt und
Mischkristallhartung die Folge ist [71]. (ii) Die Konzentrationsgrenze, bis zu der die Erweichung Uber-
wiegt, nimmt mit steigender Temperatur ab [81]. Dies kann dazu fuhren, dass ein Legierungsdesign
auf Basis von RT-Ergebnissen faktisch die Peierls-Spannung in dem Temperaturfenster der erdach-
ten Anwendung anhebt und damit sprodes Materialverhalten begunstigt. Fur Ergebnisse zum Ein-
fluss der Temperatur auf die Harte von W-Re und W-Ir Legierungen siehe Ref. [82]. In der Retro-
spektive unterstreichen die hier besprochenen Versuche der Duktilisierung den refraktaren
Charakter (von lat. refractarius: widerspenstig) von W.

Ts/K

Kic (Kq) /MPa m™®

oys /MPa

Abb. 1: Vergleich ausgewahlter Eigenschaften von W und der Al-Legierung 7075 bei Raumtemperatur. Fir W ist auf heil3ge-
walzte (HR) Materialien referenziert, fur Al auf die Legierung 7075 im Zustand T6. Daten fir W aus: Ref. [83] (Schmelztem-
peratur, T;), Ref. [84] [Tab. 1] (Elastizitatsmodul, E), Ref. [85] [Abb. 8] (Streckgrenze und Bruchdehnung, gy, und &) und Ref.
[9] [Tab. 3] (scheinbare Bruchzahigkeit, K,). Datenpunkt fiir die FlieBspannung (*) konstruiert mit thermischem Anteil aus Ref.
[77] [Abb. 13] und athermischer Spannungskomponente aus Ref. [85] [Abb. 10]; siehe Kap. 2.1.3. Kennwerte fir Al 7057-T6
(gewalzt und warmebehandelt) aus Ref. [86] [Abb. 6] (Bruchzahigkeit, K;.). Restliche KenngréfRen aus Ref. [87] [Kap.7].



1 Einleitung

Dieser Uberblick Uber die getatigten Anstrengungen bei der Entwicklung von W-Materialien mit
Raumtemperaturduktilitdt ware nicht vollstandig, blieben W-Re Legierungen unerwahnt [88]. Das
Legieren mit Re besitzt einen positiven Effekt auf die Mobilitat der Schraubenversetzung in W [89].
Nach einem Umformprozess kann selbst Raumtemperaturduktilitdt erzielt werden, sofern eine Re-
Konzentration nahe der Léslichkeitsgrenze von Re in W eingestellt wird [9]. Auch nach der Rekris-
tallisation besitzen W-Re Legierungen eine fur W herausragende Duktilitédt [63, 90]. Nach einem
Vergleich der kritischen Schubspannung [71] bzw. dem Harteverlauf [72] bei RT mit der Entwicklung
der BDT-Temperatur Uber die Re-Konzentration [91] sollte jedoch die Interpretation gestattet sein,
dass Raumtemperaturduktilitait von Re-reichen W-Legierungen weniger ein Effekt der Mischkristal-
lerweichung ist, sondern mit einer Anderung der Kerngeometrie der Schraubenversetzung [92—94]
in Verbindung zu bringen ist. Der fiir geringe Re-Konzentrationen beobachteten Mischkristallerwei-
chung folgt bei RT nach der Uberschreitung einer Grenzkonzentration von etwa 7 % eine Zunahme
des Widerstands gegen plastische Verformung [71, 72]. In erster Naherung spiegelt sich diese Ent-
wicklung in dem Verlauf der BDT-Temperatur im rekristallisierten Zustand wider [91]; vgl. auch Uber-
sicht gegeben in Ref. [95]. Nach einer fir kleine Konzentrationen beobachteten Reduktion der BDT-
Temperatur und einem lokalen Minimum um 3 %, steigt mit weiter zunehmenden Re-Gehalt die
Ubergangstemperatur bis etwa 10 % Re an und erreicht dort ein Maximum. Dieses liegt sogar ober-
halb der BDT-Temperatur von technisch reinem W. Fur Konzentrationen oberhalb von 10 % ist ein
gegenlaufiger Trend beobachtbar und die BDT-Temperatur erreicht nahe der Léslichkeitsgrenze um
25 % ein absolutes Minimum. Von dem Aspekt der Betriebssicherheit her erfiillen W-Legierungen
mit Re-Konzentrationen nahe der Léslichkeitsgrenze die Anforderungen eines Strukturwerkstoffes,
doch de facto verhindert der hohe Preis fur Re eine Etablierung am Markt.

Stand 2021 findet kein Produktionsverfahren kommerzielle Verwendung, welches es erlaubt W-Ma-
terialien herzustellen, die sowohl unter technischen als auch wirtschaftlich Aspekten, als Struktur-
material einsetzbar wéren. Um die BDT-Temperatur in einem industriellen Mafstab abzusenken, ist
plastische Verformung wahrend der Herstellung weiterhin der einzige Ansatz, der heute angewendet
wird. Fir die typischerweise moderaten Umformgrade von W-Materialien ist diese Verschiebung je-
doch nicht ausreichend, um BDT-Temperaturen unterhalb von RT zu realisieren. In der Praxis liegen
die Ubergangstemperaturen mehrere 100 K oberhalb von RT und spréodes Materialverhalten domi-
niert. Eine massive Steigerung des Umformgrades von technisch reinem W im Rahmen einer indust-
riellen Produktion kénnte in Zukunft die hier dargelegte Situation ma3geblich &ndern.



Stand der Kenntnisse

2.1 Der Spréd-duktil-Ubergang und die Rolle des Kinkenpaarme-
chanismus bei der plastischen Verformung von kubisch-raum-

zentrierten Metallen am Beispiel von Wolfram

Sind bei hohen Temperaturen Metalle sowohl mit krz als auch kfz Kristallstruktur gut plastisch ver-
formbar, so treten bei niedrigen homologen Verformungstemperaturen charakteristische Unter-
schiede zutage [96, 97]. Technologische Relevanz haben hierbei: (i) Die Existenz eines Sprod-duktil-
Uberganges (BDT) bzw. einer mit dem BDT verkniipften Ubergangstemperatur. (ii) Eine Zunahme
der kritischen Schubspannung (CRSS) nach dem Unterschreiten einer weiteren kritischen Tempe-
ratur. Diese wird als Knietemperatur (KT) bezeichnet und ist nicht mit der zuvor eingefiihrten BDT-
Temperatur identisch.

Ein hoher Widerstand gegen das Einsetzen von plastischer Verformung ist technologisch durchaus
fur eine spatere Anwendung der Metalle als Strukturwerkstoff erwiinscht. Auf Basis von Werkstoffen
mit hoher Streckgrenze kénnen diinnwandige Konstruktionen erdacht und im Zuge dessen, ge-
wichtsoptimierte Produkte realisiert werden [7]. Auf der anderen Seite ist mit der Zunahme der CRSS
bei abnehmender Verformungstemperatur auch die eingeschrankte Nutzbarkeit der krz Metalle bei
tiefen Temperaturen verknipft. Das Ansteigen der CRSS mit abnehmender Materialtemperatur ist
die Voraussetzung fir die Existenz eines BDT [98]. Der BDT kennzeichnet einen Wechsel funda-
mentaler Natur in der plastischen Verformbarkeit eines Materials beim Unter- bzw. Uberschreiten
der Ubergangstemperatur [47]: Oberhalb der BDT-Temperatur zeichnen sich krz Metalle durch ihre
gute plastische Verformbarkeit aus. In der Folge ist die Trennung des Materials durch stabiles Riss-
wachstum mit einer hohen Energiedissipation verbunden. Unterhalb der Ubergangstemperatur ist
die plastische Verformbarkeit eingeschrankt. Es wird sprodes Materialverhalten beobachtet. Das lo-
kale Uberschreiten einer kritischen Spannung [46] initiiert instabiles Risswachstum, d. h. der Bruch
erfolgt spannungskontrolliert. Bei instabilem Risswachstum erfolgt der Bruch verformungsarm, zeich-
net sich also durch einen geringen Umfang der Energiedissipation aus. Begriindet durch den Wandel
im Verformungsverhalten ist bei der Auslegung von Strukturen aus krz Metallen zusétzlich zu den
mechanischen StandardgréfRen auch die BDT-Temperatur und seine Ratenabhangigkeit zwingend
als eine sicherheitsrelevante GrolRe zu berlcksichtigen.

Der Ubergang von einem fehlertoleranten mikroduktilen Materialverhalten zu katastrophalem Struk-
turversagen infolge von instabilem Risswachstum kann sowohl scharf ausgepragt sein [99] oder eine
graduelle Natur aufweisen. Wolfram im Speziellen [42] und Metalle mit krz Kristallstruktur im Allge-
meinen [100] weisen einen eher graduellen Ubergang auf. Fiir diesen ist eine starke Streuung der
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ermittelten Kennwerte in der Umgebung der BDT-Temperatur charakteristisch [101]. Typische Kenn-
werte zur Bestimmung der BDT-Temperatur sind die Kerbschlagarbeit, die Bruchzahigkeit oder
Bruchdehnung bzw. der Anteil der Bruchflache mit sprédem Bruchbild.

In der einfachsten theoretischen Herangehensweise wird der BDT der Temperatur zugeordnet, bei
der die FlieRspannung die Spaltfestigkeit Uiberschreitet. Grundlegende Betrachtungen zu diesem An-
satz wurden bereits im Jahr 1909 von Ludwik [102] niedergeschrieben. Eine ndher an der Metallphy-
sik orientierte Auffassung ist, den BDT als Wettbewerb zweier Raten aufzufassen. Dabei steht die
Rate der Spannungserhdhung, unter experimentellen Bedingungen in der Regel durch eine von ex-
tern aufgezwungene und kontinuierlich gesteigerte Dehnung hervorgerufen, im Wettbewerb mit der
Fahigkeit des Materials den dehnungsinduzierten Spannungsanstieg durch plastische Verformung
teilweise oder vollstéandig zu relaxieren [103—-105]. Die Differenz zwischen Spannungsanstieg und
Spannungsrelaxation bestimmt den Umfang der plastischen Verformung bevor die Festigkeit tber-
schritten wird und damit das beobachtete makroskopische Materialverhalten bzw. den Grad der
Energiedissipation. Oder nach bruchmechanischen Gesichtspunkten ausgedriickt: Die Rate der Re-
laxation der Spannungsintensitat im Verhaltnis zur Lastrate bestimmt den Umfang der plastischen
Verformung vor der Rissspitze bis zum Erreichen der Bruchzahigkeit [106]. In der Konsequenz ist
die Lastrate eine entscheidende Einflussgrof3e hinsichtlich des beobachteten Materialverhaltens von
krz Metallen. Kann das Material im Verhaltnis zur Lastrate die resultierende Spannungsintensitat
schnell in plastische Verformung Uberfiihren oder erfolgt die Belastung entsprechend langsam, er-
scheint das Material duktil. Ist hingegen die plastische Verformung und damit die Relaxation der
Spannungsintensitat eingeschrankt oder erfolgt die Belastung schlagartig, so wird unter Umstanden
bei gleicher Priftemperatur eine sproéde Materialantwort erhalten. Diesem Phanomen wird im deut-
schen Sprachraum mit dem Begriff der Geschwindigkeitsversprodung Rechnung getragen [13]. An
diesem Punkt soll festgehalten werden, dass die BDT-Temperatur eine komplexe Materialkenngréle
ist, welche (i) einerseits durch dufere bzw. mechanische Faktoren, wie z. B. die Lastrate und den
Modus der Belastung, sowie der Probenart und Kerb- bzw. Rissgeometrie beeinflusst wird [107].
Sofern Proben ohne Kerbe geprift werden, ist die Oberflachenqualitat der Proben bei der Ermittlung
der Ubergangstemperatur zu beachten [33]. (ii) Andererseits ist die BDT-Temperatur eine Funktion
der Summe innerer bzw. metallurgischer Einflussgréfen, d. h. KorngréRRe, Korngestalt und Subkorn-
struktur, Versetzungsdichte, etc. Eine Zusammenstellung und jeweils kurze Diskussion von magli-
chen Faktoren, welche im Zusammenhang mit der BDT-Temperatur von W stehen, wird in Tab. 1
dargereicht. In dieser sind die firr diese Ausarbeitung relevanten Mikrostruktureigenschaften in den
Fokus gertickt. Den Auswirkungen der Beifligung von Partikeln einer zweiten Phase auf die Duktilitat
von W ist in verschiedenen Studien [32, 36, 108, 109] nachgegangen worden. Fir einen weiterflih-
renden Uberblick sei auf vorherige Veroffentlichungen verwiesen [1, 110-113].

Der BDT in krz Metallen ist bei einer makroskopischen Betrachtung mit der Entwicklung der Fliel3-
spannung in Abhédngigkeit von der Verformungstemperatur erkldrbar. In Abb. 2 ist fur verschiedene
SX Metalle die Entwicklung der CRSS gegen die Priiftemperatur dargestellt. Es sind nur Ergebnisse
von defektarmen Reinmetallen gezeigt. Dies ist die Begriindung flr die verhaltnismafig niedrigen
CRSSs der kfz Metalle bei RT, die unter diesen Bedingungen teilweise auch fiir krz Metalle festge-
stellt werden kénnen. Bei einem Vergleich der wiedergegebenen Verlaufe von kfz und krz Metallen
sind deutliche Unterschiede in der Entwicklung der CRSS identifizierbar und als Folge fur die CRSS
bei niedrigen Temperaturen. In Abb. 2¢ sind die experimentellen Ergebnisse zur CRSS von kfz Me-
tallen eingezeichnet. Es sei auf den lediglich 0 — 3 MPa umfassenden Wertebereich der Abszisse
hingewiesen. Unter den oben beschriebenen Randbedingungen wird festgestellt, dass (i) die CRSS
bei RT fir die Al [114], Cu [115], Ag [116] und Au [116] sehr gering ist und sich ungefahr in dem
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Tab. 1: Auswahl von EinflussgréRen auf die Spréd-duktil-Ubergangstemperatur; in Anlehnung an Refs. [1, 110-113].

Einflussgrofen

Verhalten / Wirkung der EinflussgroRe

Moglicher Einfluss auf BDT

Textur

Mikrostruk-
tur

Vorzugs-
orientierung

Korngrenzen

Versetzungen

Arbeiten an W-Einkristallen beschreiben einen erheb-
lichen Unterschied im Verfestigungsverhalten und
der Versetzungsmultiplikation in Abhangigkeit von
der Orientierung [117, 118]

In hochgradig umgeformten W-Blechen beeinflusst
die Ausrichtung der Korngrenzen zum Risssystem
den Risspfad, also ob das Risswachstum vornehm-
lich interkristallin oder transkristallin erfolgt [119, 120].

In unmittelbarer Nahe der Rissfront wird die Nuklea-
tion von Versetzungen an Korngrenzen beobachtet
[121]. Versetzungsnukleation an Korngrenzen ist
durch die reduzierte Bildungsenergie theoretisch er-
klarbar [122].

Eine hohe Dichte an Korngrenzen reduziert im Mittel
die freie Weglange fir das Gleiten von Versetzungen
[124].

Aus einer hohen Dichte an Korngrenzen folgt bei ge-
gebener Verunreinigungskonzentration statistisch
eine geringere mittlere Dekoration der Korngrenzen
mit Fremdelementen. Fir das mechanische Verhal-
ten von W werden insbesondere interstitielle Fremda-
tome als kritisch angesehen [126, 127].

Fir einen Teil der CSL-Grenzen wird eine hohere Ko-
hasion der Korngrenze beobachtet [133—135].

Bei einer hohen Versetzungsdichte sind Ereignisse
der von Versetzungsmultiplikation mehr wahrschein-
lich. Andererseits ist die freie Weglange flr das Glei-
ten durch Waldversetzungen reduziert [124].

TEM-Studien berichten Uber einen Anstieg der Dichte
von Stufenversetzungen in hochgradig umgeformten
krz Metallen [140-142]. Schlussfolgerungen verbin-
den die erhdhte Dichte von Versetzungen hoher Mo-
bilitat [143] mit der Duktilitdt von stark umgeformten
W. Allerdings steht dies im Widerspruch mit der Aus-
sage, dass plastische Verformung in einem makro-
skopischen Umfang auch das Gleiten der Schrauben-
versetzungen voraussetzt [144].

Die BDT-Temperatur von Ein-
kristallen ist abhangig vom ge-
priften Risssystem [42, 45] bzw.
der Zugrichtung [41]. Der Unter-
schied in der BDT-Temperatur
betragt etwa 100 K, 150 K fir
SXW. Informationen tber PCW
liegen nicht vor.

Ist der Grof3teil der Korngrenzen
senkrecht zur Belastungsrich-
tung ausgerichtet, erfolgt die
Materialtrennung auf interkristal-
linem Weg [119, 120]. Fur inter-
kristallines Risswachstum ist ein
Anstiegt die BDT-Temperatur zu
vermuten.

Simulationen [112, 123] weisen
darauf hin, dass eine Reduzie-
rung des Abstandes von Verset-
zungsquellen entlang der Riss-
front eine Reduktion der BDT-
Temperatur bewirkt.

Berechnungen [125] legen
nahe, dass eine Reduzierung
der freien Weglange hinderlich
fur eine niedrige BDT-Tempera-
tur ist.

Tendenziell wird die Segrega-
tion von Fremdatomen nachtei-
lig fur die Kohasion der Korn-
grenzen in W beurteilt [126—
128], jedoch werden auch ge-
genteilige Meinungen vertreten
[129-131]. In heutigen techni-
schen W-Materialien ist der Ein-
fluss vermutlich vernachlassig-
bar [132].

Es ist kein Beleg fur einen Ein-
fluss der Dichte von CSL-Gren-
zen auf die BDT-Temperatur be-
kannt. In diesem Kontext wird
jedoch ein gesteigerter Wider-
stand gegen interkristalline
Rissausbreitung [136] und eine
verbesserte Plastifizierung in
den Korngrenzen [137] disku-
tiert. Dies konnte eine Absen-
kung der BDT-Temperatur be-
wirken.

Eine héhere Dichte an mobilen
Versetzungen, vor allem jedoch
eine gesteigerte Haufigkeit von
Multiplikationsprozessen  ver-
bessert die Abschirmung der
Rissspitze [138, 139].

Ein Wechsel des ratenlimitieren-
den Prozesses der Rissspitz-
plastizitdt von dem Gleiten der
Schraubenversetzung zu der
Bewegung der Stufenverset-
zung wird diskutiert.




2 Stand der Kenntnisse

Tab. 1 (Fortsetzung): Auswahl von EinflussgréRen auf die Sprod-duktil-Ubergangstemperatur

EinflussgréRen Verhalten / Wirkung der EinflussgroRe Moglicher Einfluss auf BDT

einer Absenkung, als auch Erhéhung der Peierls-Bar-

Mikrostruk-  Fremdatome Die Bildung eines W-x Mischkristalls kann sowohl zu  Mit der Ausnahme von W-Re

Legierungen nahe der Loslich-

(Forts.) riere fihren. Die erzielte Wirkung ist eine Funktion keitsgrenze von Re in W [63, 91]
des Substitutionselements an sich, seiner globalen und einer Studie zu W-Tc Legie-
und lokalen Konzentration und der Materialtempera- rungen [75] ist fir W keine Re-
tur [71, 81]. duktion der BDT-Temperatur

durch Mischkristallbildung doku-
mentiert.
Simulationen [145] ergaben eine hohe TriebkraftinW  Ein abschlieRendes Urteil ist
fur die Segregation von Verunreinigungen an Korn- nicht bekannt. Tendenziell wird
grenzen und den Kern der Schraubenversetzung eine eher nachteilige Wirkung
vom Typ %(111). Wahrend weitergehend Konsens von Fremdelementen in W beo-
Uber die nachteilige Wirkung einer Anlagerung von in-  bachtet [127]. Damit steigt die
terstitiellen Elementen im Spannungsfeld fiir die Mo- BDT-Temperatur mit zuneh-
bilitdt der Versetzungen besteht [1], existieren unter- mender  Konzentration  der
schiedliche Ansichten in Bezug auf eine mdgliche Fremdelemente.
Versprédung der Korngrenzen [127, 129, 130].

Proben- Der Radius der plastischen Zone im ebenen Span- Médglicherweise liegt die BDT-

dimension nungszustand (ESZ, dominiert bei geringen Material- Temperatur von diinnen Materi-
starken) entspricht dem Dreifachen der Ausdehnung alien (Proben im ESZ) unterhalb
der plastischen Zone im ebenen Dehnungszustand derer in denen der EDZ vor-
(EDZ), also im Fall der Verwendung von dicken Pro- herrscht; siehe Ref. [146]
ben. Dies flhrt zu einem Ansteigen des ermittelten [Tab. 46.1]. Als Argument dient
kritischen SIF nach dem Unterschreiten einer kriti- die Zunahme der plastischen
schen Probenstarke [47]. Verformung vor der Rissspitze

infolge der groéReren plastischen
Zone im ESZ.
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Abb. 2: Kritische Schubspannung von einkristallinen Reinmetallen. In (a) ist die jeweilige Probenorientierung aufgefuhrt. Es
ist die CRSS 1, Uber der Verformungstemperatur T aufgetragen, wobei (b) die Ergebnisse zu krz und (c) zu kfz Metallen
enthélt. Die plastische Dehnrate de,/dt der Experimente an krz Metallen ist fiir die gewéhlten Daten identisch. Daten aus
Ref. [40]: W, [147]: Mo und [148]: a-Fe sowie Ref. [114]: Al, Ref. [115]: Cu, Ref. [116]: Ag und Au.
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Bereich 0,5 — 2,0 MPa bewegt. (ii) Die CRSS von kfz Metallen ist in erster Naherung unabhangig
von der Verformungstemperatur. Erst bei Anndherung an den absoluten Nullpunkt ist moglicherweise
fur kfz Metalle ein Ansteigen der CRSS zu verzeichnen.

In Hinblick auf den Verlauf der CRSS in kfz Metallen unterschieden sich die Ergebnisse fir krz Me-
talle elementar. Diese sind fir W [40] und Mo [149] sowie fiir a-Fe [148] in Abb. 2b aufbereitet. War
fur die Darstellung der kfz Metalle ein Wertebereich der CRSS 0 — 3 MPa angemessen, muss fir die
Abbildung aller Datenpunkte der krz Metalle die Achse der CRSS um zwei Grofienordnungen bis auf
800 MPa erweitert werden. In Hinblick auf die CRSS von krz Metallen werden folgende Aspekte
beobachtet: (i) Fir hohe homologe Temperaturen liegt die CRSS von krz Metallen in der Region der
kfz Metalle. (ii) Wird eine kritische Temperatur, die Knietemperatur (KT), unterschritten, ist die CRSS
eine stark temperaturabhangige GroRe. Flr den Fall einer quasi-statischen Belastung betragt die KT
in SX Reinmetallen* ungefahr 20 % der Schmelztemperatur [96]. Eine fortgesetzte Reduktion der
Verformungstemperatur hat eine Zunahme der CRSS als Folge. Die Zunahme erfolgt in erster Na-
herung stetig und umfasst mehrere Grofienordnungen. (iii) Die CRSS von krz Metallen befindet sich
bei tiefen Temperaturen in der gleichen GréRenordnung wie die Festigkeit dieser Materialien. (iv)
Am absoluten Nullpunkt besitzt die CRSS ihr Maximum. Dieser Maximalwert entspricht der Peierls-
Nabarro-Spannung [153, 154]; kurz Peierls-Spannung. Diese ist ein Mal} fir den Widerstand, den
das Kristallgitter dem Gleiten von Versetzungen entgegenstellt.

Die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle [155] ist die Quelle des BDT. Die Peierls-Spannung ska-
liert mit der Energie der Peierls-Barriere [156]. Uber die Ursache fiir die hohe Peierls-Spannung der
krz Metalle konkurrierten lange zwei Erklarungsansatze: (i) Die eingeschrankte Moglichkeit hoch-
reine Materialien herzustellen. Die hohe Sensitivitat der Versetzungsmobilitat in krz Metalle gegen-
Uber Verunreinigungen, insbesondere interstitiell gelésten Fremdelementen, wurde bereits frih er-
kannt [102]. (ii) Ein konkurrierender Ansatz interpretierte die starke Abhangigkeit der CRSS von der
Verformungstemperatur und die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle als eine intrinsische Eigen-
schaft, welche in der Kristallstruktur begriindet sei [157, 158].

250 T T T T
\ de/dt = 7x107*s™!
300 = ¢y, Co = Mmin.
200+ \= -
& 200 & 1501 \- 1
= = \
y & 100 - .
| |
100 |
50} -
0 0 . . . M|
3) S 100 200 300 400 500
c%%/at.-ppm®® TK

Abb. 3: Einfluss der Fremdelementkonzentration auf die kritische Schubspannung. In (a) ist die Entwicklung der CRSS 7y,
von SX Ta in Abhangigkeit der Konzentration ¢ mit N bzw. O gezeigt. Geschlossene Symbole referenzieren auf die Ergebnisse
mit N, offene Symbole auf Verunreinigungen mit O. In (b) ist die CRSS Uber der Verformungstemperatur T fur die Materialien
mit der jeweils hochsten Reinheit abgebildet. Markierung der Probenorientierung in dem Standarddreieck der stereographi-
schen Projektion mit {100} als Projektionszentrum; siehe Abb. 2a. Diagramm (a) nach Ref. [159]; Abbildung (b) eigene Dar-
stellung nach Daten aus Ref. [159].

4 In Hinblick auf die CRSS von hochreinen krz Einkristallen sind die experimentellen Arbeiten der Gruppe um A. Seeger
hervorzuheben; z. B. Fe [148], Nb [150], Mo [147], Ta [151] und W [40]. Fir die Orientierungsabhangigkeit der CRSS von
SX W sei die Studie von Argon et al. [117] empfohlen. In Bezug auf die CRSSs von PC Metallen bietet Conrad et al. [152]
einen umfangreichen Uberblick.
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2 Stand der Kenntnisse

Eine Klarung dieses Dissenses konnte durch Smialek et al. [159] herbeigefiihrt werden. Fir diese
Studie wurden Ta-Einkristallen mit hoher Reinheit hergestellt und nachfolgend gezielt mit jeweils C,
N oder O verunreinigt. Als Resultat lag ein Satz von Einkristallen mit ansteigenden Konzentrationen
von interstitiellen Fremdelementen vor, nach C, N und O getrennt. Ein Auszug der Ergebnisse ist in
Abb. 3 wiedergegeben. Diagramm (a) zeigt die CRSS Uber die Fremdelementkonzentration von N
und O fiir verschiedene Priftemperaturen. Die fiir verschiedene Verformungstemperaturen ermittel-
ten Trends bestatigen die Ergebnisse vorheriger Arbeiten hinsichtlich des erheblichen Einflusses der
Konzentration an interstitiellen Fremdelementen auf die CRSS der krz Metalle bei tiefen homologen
Temperaturen. In der gewahlten Auftragung kénnen die Ergebnisse gleicher Temperatur jeweils
durch eine Gerade angenahert werden. Dies erlaubt eine Extrapolation der Isothermen zu einem
idealen verunreinigungsfreien Zustand. Die Schnittpunkte mit der Nulllinie weisen darauf hin, dass
auch fur diese idealisierten Bedingungen die CRSS (i) dem Einfluss der Verformungstemperatur
unterliegt und (ii) in einer absoluten Betrachtung die Peierls-Spannung weiterhin mehrere Groen-
ordnungen oberhalb des typischen Wertebereiches fur kfz Metalle liegt. In Abb. 3b sind die Schnitt-
punkte der Isothermen mit der Nulllinie Uber der Temperatur aufgetragen. Wie die Trendlinie de-
monstriert, kann auch unter diesen Randbedingungen der flr krz Metalle typische Verlauf der CRSS
konstruiert werden. Ahnlich gelagerte Untersuchungen wurde von Stephens [127] an SX W und PC
W durchgefuhrt. Diese bestatigen die Schlussfolgerungen von Smialek et al. [159]. Heute besteht
Konsens in der Sichtweise, dass die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle eine intrinsische Eigen-
schaft ist und durch die Kristallstruktur bzw. den Kern der Schraubenversetzung im krz Gitter bedingt
ist [124]. Der Kern der Schraubenversetzung im krz Gitter ist Gegenstand des nachfolgenden Kapi-
tels.

2.1.1 Uber die nichtplanare Kerngeometrie der Schraubenversetzung als
Quelle des Spréd-duktil-Ubergangs in Metallen mit krz Gitterstruktur

Versetzungen in krz Metallen besitzen in der Regel einen Burgers-Vektor vom Typ %(111). Wahrend
das Gleiten der Stufenversetzung in der Regel als athermisch anzusehen ist, unterliegt die Mobilitat
der krz Schraubenversetzung unterhalb der KT dem Einfluss der Temperatur. Dies ist eine Folge der
hohen Peierls-Spannung der Schraubenversetzung und die Quelle des BDT in krz Metallen. Die
hohe Gitterreibspannung der krz Schraubenversetzung steht im Zusammenhang mit einer nicht-
planaren Kernstruktur [160]. Der Versetzungskern unterscheidet sich damit fundamental von der
planaren Struktur der Stufenversetzung [161].

Das Gleiten von Versetzungen ist in zwei Falle zu unterteilen [162]: (i) Die aufgebrachte Schubspan-
nung Ubersteigt die Peierls-Spannung. Dies trifft fir die Bewegung der Schrauben- und Stufenver-
setzung in kfz Metallen zu und beschreibt grofitenteils auch das Gleiten der Stufenversetzung in
Metallen mit krz Gitterstruktur [155]. Die Stufenversetzung im krz Gitter besitzen im Verhaltnis zur
15(111)-Schraubenversetzung eine geringe Peierls-Spannung [163] und im Ergebnis eine hohe Mo-
bilitat [143]. Die Mobilitat der hier erwahnten Versetzungstypen ist durch die Wechselwirkung der
Versetzung mit anderen Versetzungen, Korngrenzen und Partikeln beschrankt. Diese werden als
Gitterdefekte mit langreichweitigen Wechselwirkungen eingeordnet [164]. Fall (ii) umfasst das Glei-
ten von Versetzungen bei Schubspannungen unterhalb der Peierls-Spannung. In dieser Konstella-
tion setzt Versetzungsgleiten eine thermische Aktivierung voraus. Durch die hohe Peierls-Spannung
ist das Gleiten der Schraubenversetzung im krz Gitter stets dem Fall (ii) zuzuordnen. Fur das Gleiten
der %4(111)-Schraubenversetzung ergeben sich damit folgende Konsequenzen: (i) Die Gleitge-
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schwindigkeit ist zwischen 0 K und der KT vorrangig eine Funktion der Materialtemperatur. (ii) Un-
terhalb der KT kann die Temperaturabhangigkeit der mittleren Gleitgeschwindigkeit Uber eine Arr-
henius-Beziehung abgebildet werden [165]. (iii) Die Mobilitat der Schraubenversetzung ist unterhalb
der KT stark vermindert und weist hinsichtlich des athermischen Gleitens der Stufenversetzung ein
Defizit in der Mobilitat auf [161]. Low et al. [166] geben als Differenz des zurlickgelegten mittleren
Gleitweges von Schrauben und Stufenversetzungen wahrend eines Verformungsexperiments (RT)
an a-Fe einen Faktor um 20 an. In Bezug auf die KT von a-Fe unter quasi-statischer Belastung [167]
kann die Verformungstemperatur der Experimente von Low et al. [166] mit etwa 80 % der KT ange-
nommen werden. Experimente von Lawley et al. [168] an Mo, ebenfalls mit RT als Verformungstem-
peratur, beziffern den Unterschied in der Mobilitat von Schrauben- zu Stufenversetzung mit einem
Faktor um 40. Raumtemperatur entspricht im quasi-statischen Fall der Verformung von Mo ungefahr
60 % der KT [147]. (iv) Infolge der erheblichen Unterschiede in der Mobilitédt der Versetzungstypen
unterhalb von KT kontrolliert in krz Metallen die Bewegung der Schraubensegmente die Geschwin-
digkeit der Expansion eines Versetzungsringes [161]. Die Mobilitédt der Schraubenversetzung limitiert
damit das Vermdgen von krz Metallen in einem makroskopischem Umfang Spannungen zu relaxie-
ren [124]. In gewissen Belastungssituationen fiihrt die langsame Gleitgeschwindigkeit der krz
Schraubenversetzung zu spréden Materialversagen. Damit besteht eine direkte Verbindung zwi-
schen dem makroskopischen Materialverhalten und der Struktur des nichtplanaren Kerns der
Schraubenversetzung im krz Gitter auf der atomistischen Skala.

Cai et al. [161] definieren den Versetzungskern wie folgt: Der Versetzungskern ist eine Region des
Kristallgitters, in der die relativen Atomverschiebungen infolge der Existenz einer Versetzung das
elastische Limit Gberschreiten. Der Terminus ,relativ® referenziert hierbei auf die idealen Gitterposi-
tionen im ungestorten Kristall. Der Kern der krz Stufenversetzung besitzt eine planare Struktur, ist
also auf eine kristallographische Ebene beschrankt [169]. Diese Ebene ist vom Typ {110}. Bereits
Ende der 1960er Jahre wiesen Suzuki [157] und Hirsch [158] auf die Notwendigkeit hin, dass der
Kern der krz Schraubenversetzung eine nichtplanare, dreidimensionale Struktur besitzen muss. Das
lange populare Modell nach Hirsch [158] beschreibt den Kern der krz Schraubenversetzung als drei-
fach rotationssymmetrisch aufgespalten und ermdglicht die Erklarungen einiger der Charakteristika,
die bei der plastischen Verformung von krz Metallen beobachtet werden. Nach dem Modell von
Hirsch [158] ist der Kern der krz Schraubenversetzung in drei nicht parallele Ebenen einer (111)-
Zone aufgespalten und besitzt damit eine raumliche Struktur. Die Aufspaltung in drei Partialverset-
zungen erfordert die Ausbildung von Stapelfehlern zwischen den Versetzungsteilen. Stand 2021
existieren jedoch keine Belege hinsichtlich des Bestehens von Stapelfehler in krz Metallen. Sowohl
in ab-initio-Rechnungen, semi-empirischen MD-Simulation, als auch unter Zuhilfenahme von expe-
rimentellen Ansatzen konnten keine Stapelfehler in krz Metallen nachgewiesen werden [124].

Die Kernstruktur der krz Schraubenversetzung ist in den letzten Jahren extensiv studiert worden.
Hinsichtlich der fur alle krz Metalle betreffenden Eigenschaften sind hier vor allem die Arbeiten von
Vitek et al. [160, 170, 171] hervorzuheben. Untersuchungen in Bezug auf den Versetzungskern in W
sind in Refs. [71, 92-94, 172, 173] dokumentiert. Nach aktueller Lehrmeinung ist der Kern der
Schraubenversetzung in krz Metallen im spannungsfreien Zustand auf drei {110}-Ebenen ausgewei-
tet, die in einer (111) Zone eine gemeinsame Schnittlinie besitzen [171]. Ein weiteres Ergebnis der
Simulationen war die Dokumentation von energetisch aquivalenten Versetzungskernen, die jedoch
in ihrer Struktur zu unterscheiden sind [171]. Nach Vitek [171] wird zwischen der degenerierten und
der nichtdegenerierte Varianten unterschieden. In W besitzt die Schraubenversetzung einen nicht-
degenerierten Kern, wie Berechnungen von Gréger et al. [172] und Romaner et al. [93] nahelegen.
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Der Stand der Kenntnisse zum Kern der krz Stufenversetzung durch die Ergebnisse von theoreti-
schen Betrachtungen und Simulationen gepragt. Fortschritte auf den Gebieten der Elektronenmikro-
skopie ermoglichen heute die Bestimmung von Atompositionen am Versetzungskern [174]. Abbil-
dungen geben jedoch eine Projektion der Atompositionen in der TEM-Folie wieder. Die relativen
Verschiebungen der Atome in der Umgebung der Versetzungslinie der krz Schraubenversetzung
hinsichtlich ihrer Nominalpositionen entzieht sich damit nach aktueller Lehrmeinung einer direkten
TEM-Analyse [175]. Weiterhin muss die im Verhaltnis zur GréRenordnung der KenngréRen der Git-
terstruktur begrenzte Prazision der Probenausrichtung erwahnt werden. Diese wird zusatzlich durch
die Tatsache erschwert, dass flr das Studium der Kernstruktur gerade Versetzungslinien in sehr
diinnen TEM-Folien beobachtet werden missen. Infolge der Wechselwirkungen mit der freien Ober-
flache besitzen Versetzungslinien unter diesen Randbedingungen jedoch vornehmlich einen ge-
krimmten Charakter [174].

2.1.2 Gleiten von Schraubenversetzungen in krz Metallen unterhalb der
Knietemperatur unter Zuhilfenahme des Kinkenpaarmechanismus

Die hohe Peierls-Barriere der krz Schraubenversetzung erschwert unterhalb der KT das Gleiten in
Gestalt eines starren Liniendefektes. Unter diesen Randbedingungen stellt das Gleiten nach dem
Kinkenpaarmechanismus (KPM) eine effizientere Methode der Versersetzungsbewegung dar. Der
KPM kann in erster Naherung als eine Analogie zur versetzungsgetragenen Kristallplastizitat ange-
sehen werden, bei der plastische Verformung bereits bei Schubspannungen erfolgt, die deutlich un-
terhalb der kritischen Schubspannung liegt, die fir die simultane Scherung des Kristalls berechnet
wird [176]. Unterhalb der KT kontrolliert der KPM das Gleiten der Schraubenversetzung in krz Me-
tallen.

Seeger [177] postulierte das assistierte Gleiten nach dem KPM wie folgt: Ein kurzes Segment der
Versetzungslinie mit Schraubencharakter wélbt sich lokal Uber die Peierls-Barriere in die nachste
Gleichgewichtsposition. Die beiden Versetzungssegmente, welche den Teil der Schraubenverset-
zung in dem aktuellen Peierls-Tal und das kurze Segment im benachbarten Peierls-Tal verbinden,
werden als Kinken bezeichnet. Diese bilden das Kinkenpaar (KP). Die Kinken des KP besitzen den
Burgers-Vektor der Schraubenversetzung, der Linienvektor steht jedoch in erster Naherung ortho-
gonal zur Versetzungslinie der Schraubenversetzung. Damit haben Kinken in Schraubenversetzun-
gen Stufencharakter und weisen auch die fur diesen Versetzungstyp charakteristische hohe Mobilitat
auf. Nach der Bildung eines stabilen KP gleiten die Kinken entlang der Versetzungslinie der Schrau-
benversetzung. In den von Kinken Uberstrichenen Kristallregionen ist die Schraubenversetzung um
einen Elementarschritt abgeglitten. Das Gleiten nach dem KPM ist eine deultlich effizientere Methode
des Gleitens der krz Schraubenversetzung gemessen an dem Aufwand fiir die Uberwindung der
Peierls-Barriere eines langen Liniensegmentes. Verglichen mit der Mobilitét der Stufenversetzung in
krz Metallen erméglicht auch das Gleiten nach dem KPM nur eine eingeschrénkte Beweglichkeit der
Schraubenversetzung [124]. Nach aktueller Kenntnislage ist der BDT in W mit dem Gleiten der
Schraubenversetzung nach dem KPM, konkret mit der Bildungsphase der KPs, in Verbindung zu
bringen; siehe auch Tab. 2, Kap. 2.4.

Geometrische und thermische Kinken

Versetzungslinien ohne eine exakt parallele Ausrichtung zu einem Peierls-Tal enthalten geometrisch
bedingt Kinken. Die Kinken in der Versetzungslinie gewahrleisten eine energetisch optimierte Abbil-
dung der Lage der Versetzungslinie hinsichtlich der Ausrichtung der Peierls-Taler. Dabei verlauft der
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Hauptteil der Versetzungslinie innerhalb verschiedener Peierls-Taler und die Geometrie der Verset-
zungslinie wird durch die Kinken realisiert. Diese Art von Kinken werden daher als geometrische
Kinken bezeichnet. Geometrische Kinken sind eine MalRnahme der Minimierung der potentiellen
Energie einer Versetzungslinie. Die Minimierung der potentiellen Energie der Versetzungslinie und
der Versetzungslange bestimmt die Form der Kinken [178].

Werden wie beim KPM positive und negative Kinken paarweise gebildet, gedeiht dies unter geomet-
rischen Gesichtspunkten dem Versetzungssegment nicht zu Vorteil. Wird in Abb. 4a dem Verlauf der
Versetzungslinie des rechten Beispiels entlang der eingezeichneten Pfeile gefolgt, kann nachvollzo-
gen werden, dass die Teile der Versetzungslinie, die sich vor und nach dem KP befinden, im identi-
schen Peierls-Tal verlaufen. Es kommt hinzu, dass Kinken in Versetzungen mit einer Zunahme der
Lange der Versetzungslinie um die Summe der Betrdge der Kinken verbunden sind. Dies steht in
einer ersten Betrachtung im Widerspruch zu dem Bestreben einen Zustand des energetischen Mini-
mums einzunehmen und mit diesem Ziel die Lange der Versetzungslinie moglichst kurz zu gestalten.
Die Existenz von KPs ist durch die Zunahme der Unordnung der Versetzungslinie in der Gegenwart
von KPs begriindet, die mit einem Anstieg der Entropie verknlpft ist. In der Formulierung der Helm-
holtz-Energie bzw. der Gibbs-Energie geht ein Anstieg der Entropie mit einer Reduktion der Syste-
menergie einher. Je groRer die Entropie und die Temperatur sind, desto groRer ist der Betrag der
Energiereduktion. Kinkenpaare werden nicht aus geometrischen Erfordernissen gebildet, sondern
mit dem Antrieb der Energieminimierung durch die Schaffung von Unordnung. Abgesehen von einem
idealen Zustand bei 0 K beinhalten somit Versetzungen immer KPs und fur einen spannungsfreien
Kristall kann die Konzentration an KPs als eine Funktion der Materialtemperatur ausgedrickt werden
[179]. Kinkenpaare sind somit Gleichgewichtsdefekte der Versetzungslinie [178]. Die Kinken eines
KP werden als thermische Kinken bezeichnet und sind strikt von den geometrischen Kinken zu un-
terscheiden. Bei der Betrachtung des Gleitens nach dem KPM sind nur die thermischen Kinken von
Bedeutung. Wie eingangs kurz umrissen, besteht der KPM aus drei sequenziell ablaufenden Pha-
sen: KP-Bildung, Expansion und Annihilierung.

Phase 1: Kinkenpaarbildung

Das Versetzungsgleiten nach dem KPM setzt die Bildung stabiler KPs voraus. Ein KP wird als stabil
bezeichnet, wenn es trotzt der anziehenden Wechselwirkung zwischen den Kinken eines KP keine
kollabierende Tendenz besitzt. Die Peierls-Energie der KP-Bildung ist fiir W experimentell auf 2,1 eV
bestimmt worden [69, 70].

Unter dem Sammelbegriff des KPM sind zwei Modelle zum sequenziellen Gleiten der Schrauben-
versetzung zu unterscheiden; der Ansatz fur den Niederspannungsfall und das Modell fir den Hoch-
spannungsfall. Die Giiltigkeit der Modelle ergibt sich aus der effektiven Schubspannung. Die Wahl
des anzuwendenden Modells unterliegt somit vorrangig der Verformungstemperatur [180]. Die Be-
handlung der effektiven Schubspannung erfolgt in Kap. 2.1.3. Die an den Versetzungssegmenten
angreifenden Peach-Kohler-Krafte [181] wirken der anziehenden Wechselwirkung von positiver und
negativer Kinke entgegen [176]. Damit agieren die Peach-Kéhler-Krafte entgegen der kollabierenden
Tendenz eines KP. Hohe Krafte bewirken eine Stabilisierung von KPs, auch bei geringen Kinkenab-
standen. Das Modell fiir den Niederspannungsfall entspricht den von Seeger [177] getroffenen An-
nahmen zum KPM. Im Hochspannungsfall entwickelt sich ein KP aus einer in der Versetzungslinie
zu bildenden kritischen Auswdlbung [178]. Beide Falle sind in Abb. 4a dargestellt. Rechts ist der
Niederspannungsfall abgebildet. Die direkte Bildung eines stabilen KPs ist die erste Phase des KPM
unter den Randbedingungen des Niederspannungsfalls. Auf der linken Seite ist ein Beispiel fir den
Hochspannungsfall gezeigt. Die rote durchgezogene Linie reprasentiert die Geometrie der Verset-
zungslinie im Zustand der Ausbildung einer kritischen Auswolbung. Aus der kritischen Auswolbung
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entwickelt sich im Anschluss ein stabiles KP [182]. Die roten Strichlinien beschreiben den zeitlichen
Ablauf. Phase 1 der KP-Bildung ist somit im Hochspannungsfall ein zweistufiger Prozess. Zur Ver-
einheitlichung der Zahlweise der Phasen des KPM ist in dieser Ausarbeitung die Ausbildung der
kritischen Auswdlbung und die Weiterentwicklung zu einem KP in einem Schritt zusammengefasst.

Obwohl mit dem Niederspannungs- und Hochspannungsansatz zwei Modelle fiir die KP-Bildung
existieren, ist das Temperaturfenster zwischen KT und 0 K dreigeteilt; vgl. Abb. 4b. Basierend auf
dem Quotienten aus effektiver Schubspannung und Peierls-Spannung kann nach Kiener et al. [180]
fur reine krz Metalle in erster Naherung eine universelle Einteilung vorgenommen werden, also un-
abhangig von dem betrachteten Metall. Regime (i) umfasst die KP-Bildung nach dem Niederspan-
nungsmodell und reicht von 0 bis etwa 5 % der Peierls-Spannung. Als Temperatur ausgedruckt ent-
spricht dies dem Bereich zwischen KT und ungefahr 80 % der KT [180]. In diesen Grenzen ist die
KP-Bildung ein vorrangig thermisch aktivierter Prozess. Die Kinken eines stabilen KPs sind klar iso-
liert und die anziehende Wechselwirkung zwischen den Kinken ist nur schwach ausgepragt [179]. In
Regime (i) kann das KP vereinfacht als die Summe zweier isolierter Kinken betrachtet werden. In
Regime (iij) kommt das Modell fiir den Hochspannungsfall zur Anwendung. Dieses erstreckt sich von
etwa 30 % der Peierls-Spannung bis zur Peierls-Spannung bzw. zwischen 35 % der KT und dem
Nullpunkt [180]. Die Ausbildung der kritischen Auswdlbung ist vorwiegend spannungsinduziert und
der Betrag der geleisteten mechanischen Arbeit nimmt mit abnehmender Verformungstemperatur zu
[183]. Nach Formung einer kritischen Auswdlbung entwickelt sich diese zu einem KP. Von diesen
beiden Prozessen ist die Ausbildung der kritischen Auswdlbung in der Versetzungslinie der ge-
schwindigkeitskontrollierende Schritt [178]. In Regime (iii) existieren keine klar zu identifizierenden
Kinken und die Wechselwirkungen zwischen den gegenuberliegenden Versetzungssegmenten sind
stark ausgepragt.

Die Existenz eines mittleren Regimes, in Abb. 4b als Regime (ii) gekennzeichnet, ist auf die Tatsache
zurickzufuhren, dass hier weder das Modell fir den Niederspannungsfall noch fur die Hochspan-
nungskonfiguration glltig ist [180]. Regime (ii) besitzt die Grenzen 5 — 30 % der Peierls-Spannung
und 35 — 80 % der KT. Weder die direkte KP-Bildung noch die Ausbildung einer kritischen Auswol-
bung kdnnen fir eine valide Beschreibung des Bildungsprozesses herangezogen werden [180].

Phase 2: Expansion des Kinkenpaars

Konnte ein stabiles KP gebildet werden, folgt in Gegenwart einer Schubspannung die sofortige Ex-
pansion. Als Expansion wird das entgegengesetzte Gleiten der Kinken in Richtung der jeweiligen
Peach-Koéhler Kraft verstanden. Da sich in der Hochspannungskonfiguration aus der kritischen Aus-
wdlbung gleichfalls ein KP entwickelt, kann im Unterschied zu der Bildungsphase die Erlauterung
der Phase der Expansion ohne eine Differenzierung vorgenommen werden.

Bei der Expansion gleiten positive und negative Kinke in entgegengesetzten Richtungen parallel zum
Linienvektor der Schraubenversetzung. Die Triebkraft hierflr sind die Kraftvektoren der Peach-Koh-
ler-Kraft, die an den Kinkensegmenten angreifen. Das seitliche Gleiten der Kinken ist an die Uber-
windung der Peierls-Barriere zweiter Ordnung gebunden. In krz Metallen ist die Peierls-Energie zwei-
ter Ordnung klein gegenuber der Peierls-Energie fur die KP-Bildung (erster Ordnung) und
gewohnlich auch in Relation zu der thermisch bereitgestellten Energie [162]. Daraus folgt, dass die
Zeitspanne, die fir die Expansion des KP bendtigt wird, ebenfalls kurz ist. In Relation zur mittleren
Wartezeit fur die Bildung eines stabilen KPs ist die Zeit vernachlassigbar, die fir die Expansion auf-
zuwenden ist. Dies demonstriert der Vergleich der experimentellen Ergebnisse zu den Peierls-Ener-
gien erster und zweiter Ordnung in W mit hoher Reinheit: Fir die Peierls-Barriere der KP-Bildung in
der Schraubenversetzung wird von Ziebart [70] und Brunner et al. [69] in Ubereinstimmung eine
Energie von 2,1 eV gemessen. In der gleichen Studie gibt Ziebart [70] 0,2 eV als Peierls-Energie fir
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die Kinkenbewegung an. Dieser Wert ist etwas tiefer als die von Chambers et al. [184] berichtete
Energie von 0,25 eV. Eine mdgliche Erklarung fur den Unterschied ist die hdhere Konzentration von
Fremdelementen in den Proben der zweitgenannten Studie. Durch die niedrige Gitterreibung der
Stufenversetzung ist bis zu sehr tiefen Materialtemperaturen eine hohe Mobilitat der Kinken gewahr-
leistet; vgl. Kap. 5.4.3.

|
|
|
|
|
a |
) I I I
I I |
I I I
A | | ! !
—~ I I ' I
T ! | ' |
£ I i
Ao | N
X | =~---__ I : I =) TF :
i’ I“‘~\\. : g| h
£ : \ | =y (+)
5 I H I ot
o ! l c»:
c 1 | S Y
S ~--as - ! | ®
El~-aos Loo-~ ! [ 5 N
> T~ | k=] *
2 —> I = A £
c [ | | Sl
o - t - I X |
Sl ---- -7 1 l gl
el # ' | 51
> 1 C| Y
£ ! ' &l
5] | i | o,
o3 ’ | 1
2 : . | g| i
8| ----- === : | 2| !
T | | pd
! | | [
| |
! | ' |
! i ! i >
n n+d y
b) T T T |
0 0,35 0,8 1,0 (TIT)/-
1 1 1
_(iii) i Regime (i) I Regime (i) | .
>
0 0.2 (TITs)l-

Abb. 4: Formen des Kinkenpaarmechanismus. In (a) ist ein Schnitt entlang einer Gleitebene gezeigt, die durch die Richtung
x parallel zum Burgers-Vektor b und zur Gleitrichtung y definiert ist. Die roten Strichlinien im linken Beispiel geben den zeitli-
chen Verlauf der Entwicklung zu einem KP wieder. Die Koordinate n reprasentiert ein beliebiges Peierls-Tal und d den Betrag
eines Elementarschrittes. Der Linienvektor [ wird durch die Pfeile entlang der Versetzungslinie angezeigt. Die Peach-Kéhler-
Krafte F sind in Schwarz eingetragen. Die grau hervorgehobenen Flachen stellen die Aktivierungsfliche A* des ratenkontrol-
lierenden Prozesses qualitativ dar. In (b) sind die Lagen der Regime in Bezug auf die Schmelztemperatur T, und KT T
eingeordnet. Der Farbbalken zeichnet die Entwicklung der CRSS in SX W nach; siehe Abb. 2, Kap. 2.1. Eigene Darstellung
nach Refs. [182, 185] und Daten aus Refs. [40, 180].

In der Gegenwart einer Schubspannung erfolgt die KP-Bildung mit hoher Wahrscheinlichkeit in Rich-
tung der Peach-Koéhler-Kraft, die an der Versetzungslinie der Schraubenversetzung angreift; siehe
Abb. 4a. Damit verbinden KPs den aktuellen Aufenthaltsort einer Schraubenversetzung im Peierls-
Tal und das, in Bezug auf die Gleitrichtung der Schraubenversetzung, nachfolgende Peierls-Tal.
Durch das KP ist die Gleitebene der Schraubenversetzung festgelegt und durch die Linienvektoren
des KP und den Burgers-Vektor definiert. Oft werden nach Verformungsexperimenten an SX W
Gleitlinien entlang {112}-Ebenen beobachtet [78, 117, 186]. Dies widerspricht der Annahme, dass
Versetzungsgleiten auf den dicht gepackten Kristallebenen erfolgt. In Simulationen konnten jedoch
bislang keine Anzeichen daflr gefunden werden, dass in W (ohne Re) das Gleiten der %2(111)-
Schraubenversetzung auf kristallographischen Ebenen erfolgt, die nicht vom Typ {110} sind [172,
187]. Eine Arbeit von Marichal et al. [188] liefert Anhaltspunkte fur die Aufklarung dieses Dissens.

Wahrend in-situ Verformungsexperimente an SX W wurde eine direkte Korrelation zwischen dem
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Gleiten auf {110}-Ebenen und dem Auftreten von {112}-Gleitlinien festgestellt [188]. Dies demons-
triert, dass aller Wahrscheinlichkeit nach in W zwischen der wahren atomistischen und der schein-
baren mikroskopischen Gleitebene zu unterscheiden ist.

Phase 3: Ausléschung des Kinkenpaars
Die seitliche Expansion der KPs endet an den Kinken der benachbarten KPs. Das Zusammentreffen
von positiver Kinke des einen und negativer Kinke des anderen KP bewirkt die Ausléschung des KP.
In den von den Kinken Uberstrichenen Regionen ist die Versetzungslinie der Schraubenversetzung
um einen Elementarschritt abgeglitten.

2.1.3 Zerlegung der kritischen Schubspannung in einen thermischen und
athermischen Anteil und iiber die zugrundeliegenden Gitterdefekte

Die kritische Schubspannung (CRSS) von Metallen wird stark von der Herstellhistorie beeinflusst.
Mit den dargelegten Informationen ber die Rolle der effektiven Schubspannung auf die Bildungs-
phase im KPM kdnnte zu dem Fazit gelangt werden, dass diese von der Herstellhistorie beeinflusst
ist. Bei der Diskussion der CRSS muss jedoch zwischen einem thermischen und athermischen Anteil
der CRSS unterschieden werden. Nur die H6he des thermischen Anteils der CRSS, die effektive
Schubspannung, ist fur die KP-Bildung mafigeblich.

Nach Seeger [189, 190] besteht die direkt im Experiment zu messende CRSS unterhalb der KT aus
zwei unabhéngigen Komponenten. (i) Der athermische Anteil der kritischen Schubspannung ist le-
diglich indirekt tber dem Schubmodul® und im Vergleich zur Entwicklung der CRSS nur geringflgig
von der Materialtemperatur beeinflusst [164]. Haufig wird der athermische Anteil flr einen gegebe-
nen Materialzustand dem Préfix entsprechend als temperaturunabhangige Konstante angenommen.
Der Ursprung der athermischen Komponente ist in langreichweitigen Wechselwirkungen der Verset-
zung mit umgebenen Gitterdefekten begriindet [178]. Dies sind vorrangig Spannungsfelder andere
Versetzungen oder Wechselwirkungen mit Korngrenzen [164] und ist damit der Mikrostruktur zuzu-
ordnen. Die Hindernisenergie dieser Gitterdefekte ist hoch und das Uberwinden langreichweitig
wechselwirkender Defekte wird als nicht thermisch aktivierbar angenommen. Daraus kann die es-
sentielle Folgerung gezogen werden, dass der Betrag der CRSS, der dem athermischen Anteil zu-
geordnet werden kann, keine Sensitivitét gegenliber der Belastungsrate aufweist. (ii) Der thermische
Anteil der CRSS ist eine Funktion der Verformungstemperatur und der plastischen Dehnrate. In die-
ser Ausarbeitung wird der thermische Anteil der CRSS als effektive Schubspannung bezeichnet. Die
effektive Schubspannung reprasentiert Wechselwirkungen mit Hindernissen, welche durch thermi-
sche Fluktuationen, also mittels eines temporaren Anstiegs der Energie, Uberwunden werden kén-
nen. Diese temporére Zunahme der Energie wird in Festkérpern mit einem lokal begrenztem Anstieg
der Phononenkonzentration erklért, ausgel6st durch Interferenz in den Schwingungen des Kristall-
gitters [191]. Hierdurch ist die Dehnratensensitivitdt der effektiven Schubspannung erklérbar. Arse-
nault [192] gibt als obere Grenze der thermischen Aktivierbarkeit ein Spannungsfeld mit der Ausdeh-
nung von etwa 10 Burgers-Vektoren an. Defekte, die Uber gréRere Entfernungen mit der Versetzung
wechselwirken kdénnen nicht durch thermische Fluktuationen uberwunden werden und sind zu den
langreichweitig-wechselwirkenden Hindernissen zu z&hlen. Zu den kurzreichweitig wechselwirken-
den Gitterdefekten zahlt in erster Linie die Periodizitat des Kristallgitters als solche. In Kombination

5 Durch die Abhangigkeit des Schubmoduls von der Materialtemperatur ist damit die athermische Komponente strengge-
nommen keine Materialkonstante. Dies ist in Abb. 5 durch eine rote gestrichelte Linie verdeutlicht. Diese Abnahme der
Hbéhe des athermischen Anteils setzt sich oberhalb der KT fort.
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mit der Kerngeometrie der Schraubversetzung entspricht die periodische Struktur des Kristallgitters
dem effektiven Widerstand des Gitters, also der Gitterreibung. Schulze et al. [164] zahlen ebenfalls
einzelne Fremdatome zu den kurzreichweitigen Gitterdefekten.

Eine eingehende Analyse des KPM setzt Kenntnis Uber die effektive Schubspannung voraus. Dafiir
wird eine Methode bendtigt, die es ermdglicht, die direkt experimentell zuganglichen Ergebnisse der
CRSS in beide Komponenten zu zerlegen. Nach Seeger[189] ist die CRSS die Summe aus effektiver
Schubspannung und dem athermischen Anteil. Die Zerlegung der bestimmten CRSS gestaltet sich
daher unkompliziert per Subtraktion und der Betrag der effektiven Schubspannung kann mittels der
Formulierung

T*(T' ypl) = Tys — Ta(ﬂr (p) (1)

ermittelt werden, wobei t, die athermische Komponente der CRSS ist und 7, die CRSS. Die in den
Klammern angegebenen Variablen weisen auf Einflussfaktoren hin und sind nicht als Bestandteil der
Funktion zu verstehen. Hierbei ist T die Materialtemperatur, y,; die plastische Verformungsrate, u
der Schubmodul und ¢ der Umformgrad als Reprasentant der Produktionshistorie. Die CRSS unter-
liegt allen diesen aufgefuhrten Einflussfaktoren. Die hier vorgenommene Aufzéhlung ist nur fir Rein-
metalle vollstdndig. Bei einer Kontamination mit oder der gezielten Zugabe von Fremdelementen
sind weiterhin die Folgen einer mdglichen Mischkristallbildung oder durch die Ausscheidung von
Partikeln zu berlcksichtigen. Wahrend die Mischkristallbildung eher hinsichtlich der effektiven
Schubspannung von Interesse ist [193], ist der Beitrag von Partikeln zu der CRSS dem athermischen
Anteil zuzurechnen.
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Abb. 5: Komponenten der kritischen Schubspannung. Die CRSS 7, fir W im SX bzw. PC Zustand ist Giber der Temperatur
T aufgetragen. Die plastische Dehnrate der Experimente ist der Legende zu entnehmen. Die athermische Komponente z, ist
an der KT T, abgetragen. Dabei beruht die KT auf den Daten zu SX W und trifft damit wahrscheinlich nicht die KT fir die
Verformungsbedingungen der Experimente an PC W. Die rote Linie zeigt den athermischen Anteil als Konstante, die Strich-
linie als Funktion des Schubmoduls u bzw. der Temperaturabhangigkeit des Schubmoduls. Die Strichlinie wurde nach Seeger
et al. [194] [GI. 41] und den Angaben zum Schubmodul aus Ref. [1] angenahert. Die effektive Schubspannung t* des PC
Materials kann direkt auf der rechten Ordinate abgelesen werden. Fiir SX W entspricht die effektive Schubspannung in erster
Naherung der CRSS. Daten fur SX W aus Brunner et al. [40], fir PC W aus Bonk et al. [195]. Fir die Berechnung hinsichtlich
PC W wurden die Werte der FlieRspannung bei 0,2 % plastischer Dehnung durch einen Taylor Faktor von 3,0 dividiert [196].
In Abb. 5 ist die Natur der CRSS in W verdeutlicht. Fur zwei Zusténde ist der Verlauf der CRSS unter
quasi-statischer Belastung iber der Priiftemperatur dargestellt. Die schwarzen Datenpunkte zeigen
den Verlauf fiir hochreines SX W mit geringer Versetzungsdichte [197], wie von Brunner et al. [40]
festgestellt. Der Einkristall war in der Zone maximalen Schmid-Faktors orientiert; vgl. Abb. 2a. Die
Ergebnisse von Bonk et al. [195] zu hochgradig warmgewalzten W mit technischer Reinheit sind in
Rot eingezeichnet. Die Zugrichtung war parallel zu der Walzrichtung des Bleches orientiert. Einkris-
tallines W bietet der plastischen Verformung oberhalb der KT von etwa 775 K annahernd keinen
Widerstand. Es wird eine CRSS von lediglich 10 MPa abgetragen [40]. In erster Naherung entspricht

dieser Wert dem athermische Anteil der CRSS im SX Zustand. Nach der Unterschreitung der KT
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wird eine Zunahme der CRSS gemessen. Diese Zunahme ist die Konsequenz des Erfordernisses
einer thermischen Aktivierung der Bewegung der Schraubenversetzung. Damit kontrolliert in SX W
die effektive Schubspannung die CRSS. In diesem speziellen Fall kann in erster Naherung die ef-
fektive Schubspannung mit der gemessenen CRSS gleichgesetzt werden. Fir PC W sind diese Be-
trachtungen nicht valide. In dem gewahlten Beispiel flir hochgradig warmgewalztes W betragt die
CRSS auch bei hohen Priiftemperaturen noch mehrere hundert MPa. In dieser Ausarbeitung wird
die CRSS an der KT dem athermischen Anteil der CRSS zugeordnet; vgl. Abb. 5. An der KT wird fir
die Proben von Bonk [196] ein Wert von rund 320 MPa gefunden. Damit tragt anders als im Beispiel
von SX W in PC Materialien der athermische Anteil signifikant zu der CRSS bei. Als Begriindung ist
die fundamental zu SX W abweichende Mikrostruktur anzufiihren. Das in Abb. 5 demonstrierte
Schema der Separation ist die Grundlage fur eine Diskussion von thermodynamischen Grof3en im
Kontext des KPM. Der KPM beschreibt das Gleiten der Schraubenversetzung Uber kurzreichweitig
wechselwirkenden Hindernisse. Damit ist auch nur die effektive Schubspannung fur die Aktivierung
des KPM von Bedeutung.

2.1.4 Thermodynamische Betrachtung der thermischen Aktivierung des
Gleitens von Versetzungen liber kurzreichweitige Hindernisse

In krz Metallen stellt das Kristallgitter selbst ein nennenswertes Hindernis fir das Gleiten der Schrau-
benversetzung dar. Die Periodizitat des Gitters entlang der Gleitrichtung fiihrt zu einer Energieland-
schaft der potentiellen Energie der Versetzungslinie, bekannt als Peierls-Potential [161]. Das Peierls-
Potential ist als eine kontinuierliche Abfolge von Energieminima und -maxima aufzufassen; siehe
Abb. 4a. Der Widerstand, den die Peierls-Barriere dem Gleiten der Versetzung entgegenstellt, be-
tragt zweimal der Amplitude der Potentialfunktion und wird als Peierls-Energie oder in Form der
Peierls-Spannung angegeben [198]. Per Definition ist die Peierls-Spannung proportional zu der ers-
ten Ableitung des Peierls-Potentials am Wendepunkt [178]. Oberhalb der KT wird die Peierls-Barri-
ere mit einer ausreichenden Wahrscheinlichkeit durch thermische Fluktuationen Uberwunden und
das Gleiten der Schraubenversetzung ist vollstandig thermisch aktiviert. Sofern méglich, wird unter-
halb der KT die Energie fiir die Uberwindung der Peierls-Barriere in der benétigen Héufigkeit pro
Zeiteinheit in einer Art von selbstbalancierendem System aus thermischer Energie und mechani-
scher Arbeit bereitgestellt. Die Kompensation der thermischen Energie durch mechanische Arbeit ist
die Quelle der Abhangigkeit der effektiven Schubspannung von der Verformungstemperatur und da-
mit fir die Existenz eines BDT. Auch die Dehnratensensitivitat der FlieRspannung in krz Metallen ist
auf diesen Mechanismus zurickzufuhren.

Helmholtz- und Gibbs-Energie der Aktivierung, mechanische Arbeit

Die Aktivierung von Versetzungsgleiten setzt das Uberwinden der Peierls-Barriere voraus. Ist die
Schubspannung nicht ausreichend, die Peierls-Spannung auf einer rein mechanischen Weise zu
Uberwinden, tritt gleichwohl mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit Versetzungsgleiten ein. Die Ur-
sache hierfir ist die Méglichkeit der thermischen Aktivierung von Versetzungsgleiten, also in Folge
von thermischen Fluktuationen. Die Frequenz der Versuche die Peierls-Barriere rein thermisch oder
thermisch spannungsassistiert zu iberwinden kann in erster Naherung in der GréRenordnung der
Debye-Frequenz angenommen werden [199]; vgl. Jani et al. [200] hinsichtlich Ergebnisse zu W. Die
Rate an erfolgreichen Uberwindungen der Peierls-Barriere (Nettorate) ist von der Versuchsfrequenz
(Bruttorate) zu unterscheiden. Fir einen gegebenen Materialzustand variiert die Nettorate mit der
Materialtemperatur und unterliegt darliber hinaus unterhalb der KT dem Einfluss der Verformungs-
rate.
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Die Beschreibung der Nettorate als Funktion der Temperatur und der aufgebrachten Schubspan-
nung erfordert Kenntnis Uber die involvierten thermodynamischen Gréf3en und ihrer Wechselbezie-
hungen. Nach Hull et al. [124] kann die Peierls-Energie als eine Helmholtz-Energie der Aktivierung
fur das Versetzungsgleiten ausgedriickt werden. Weiterhin wird ausgefiihrt, dass

AF* = AG* + 1" V* )

sei, wobei AG™ die Gibbs-Energie der Aktivierung ist und der zweite Term das Produkt aus effektiver
Schubspannung t* und dem effektiven Aktivierungsvolumen der Versetzungsbewegung VV* ist. Diese
Aufteilung impliziert, dass die Helmholtz-Energie der Aktivierung in zwei Arten bereitgestellt werden
kann. Die Gibbs-Energie der Aktivierung reprasentiert hierbei den Beitrag der thermischen Energie.
Der zweite Term entspricht der mechanischen Arbeit, die an der Versetzungslinie geleistet wird. Die
jeweiligen Betrage der Energie, die thermisch und/oder mechanisch aufgebracht werden unterliegen
fir ein gegebenes Material stark den experimentellen Randbedingungen, namentlich der plastischen
Dehnrate und der Priftemperatur. Hinsichtlich der involvierten Energien bei der Aktivierung missen
bei der Betrachtung der Versetzungsbewegung der krz Schraubenversetzung zwei Falle differenziert
werden. Die Abgrenzung der nachfolgen beschriebenen zwei Falle erfolgt mit der KT. Experimentelle
Ergebnisse zur Entwicklung der effektiven Schubspannung und der Dehnratensensitivitat der Flie3-
spannung in SX W von Brunner[201] zeigen direkte Evidenz, dass mit dem Uber- oder unterschreiten
der KT eine Veranderung im Materialverhalten eintritt. Unterhalb der KT nimmt sowohl die effektive
Schubspannung und die Dehnratensensitivitat mit zunehmender Priftemperatur ab. Mit dem Errei-
chen der KT gehen beide Kennwerte gegen null und verbleiben auf diesem Level, sofern SX Mate-
rialien untersucht werden.

Fall (i) beschreibt das Gleiten von krz Schraubenversetzungen oberhalb der KT. Oberhalb der KT ist
Versetzungsgleiten vollstandig thermisch aktiviert. Die Rate, mit der es den Versetzungen maéglich
ware die Peierls-Barriere ausschlielilich infolge von thermischen Fluktuation zu Gberwinden Gber-
steigt die Rate der erforderlichen Aktivierungen fiir die Abbildung der von auf’en aufgezwungenen
Lastrate. In dieser Konstellation ist die Aktivierung der Versetzungsbewegung alleinig durch thermi-
sche Fluktuationen getragen®. Somit ist auch die Lage der KT von der Lastrate beeinflusst und nicht
als eine Konstante zu verstehen. Unter den von Brunner [201] gewahlten quasi-statischen Verfor-
mungsbedingungen wird flr hochreines W die KT um 775 K gefunden. Eine Abschatzung der Ver-
schiebung der KT mit schnellerer bzw. reduzierter Dehnrate wird in dieser Ausarbeitung in
Kap. 5.4.3, Abb. 50 vorgenommen. Werden die von Meyers [12] definierten Grenzen der quasi-sta-
tischen Belastung als Grundlage genommen, diese sind 107% s~ hinsichtlich der Abgrenzung zur
Kriechverformung und 5 s~ als untere Grenze der dynamischen Belastung, variiert die KT in hoch-
reinem W in dem Temperaturfenster 600 — 1000 K, sofern die Abschatzung auf Basis der von Brun-
ner [201] dokumentierten Daten erfolgt. Die Konzentration an Fremdelementen sollte ebenfalls die
Lage der KT beeinflussen; siche Sesték et al. [96] beziiglich der Ergebnisse zu reinem a-Fe und
einer Fe6Si-Legierung.

Fall (i) beschreibt das Gleiten der krz Schraubenversetzung unterhalb der KT. Unterhalb der KT ist
die Energie der thermischen Fluktuationen allein nicht ausreichend, um die Bewegung der Schrau-
benversetzung mit der erforderlichen Wahrscheinlichkeit zu aktivieren. Oder in Raten ausgedrickt:
Die Nettorate der Uberwindungen der Peierls-Energie ausschlieRlich auf Basis der thermischen
Energie ist geringer als die von auRen aufgezwungenen Rate der Verformung. Tatsachlich, ist jedoch
fur die Nettorate nicht die Peierls-Energie mal3geblich. Nach den Ausfiihrungen von Anderson et al.

6 Diese Situation gilt Grundsatzlich fiir die Bewegung der Schrauben- und Stufenversetzung in kfz Metallen [198] und in der
Regel auch fir das Gleiten der Stufenversetzung in krz Metallen [124]. Verformungsexperimenten nahe dem absoluten
Nullpunkt seien bei dieser Betrachtung ausgenommen.
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[179] folgt die Nettorate der Aktivierung der Entwicklung einer mit dem Arrhenius-Exponenten ver-
wandten Exponentialfunktion in der Formulierung

P
Ji AF* —T* V*

{?ml X exp (— kB—T)

\ép) (3)
wobei AF* die Helmholtz-Energie der Aktivierung und t* V* die mechanische Arbeit sind. Das Pro-
dukt aus Boltzmann-Konstante kg und der Verformungstemperatur T bildet identisch zur Arrhenius-
Beziehung den Nenner. Die Exponentialfunktion kontrolliert eine Vielzahl von Eigenschaften in krz
Metallen [179]. Hier sollen Erwahnung finden: Die Wahrscheinlichkeit P fiir die Bildung eines stabilen
KP pro Versuch (Gitterschwingung), die Nettorate / der KP-Bildung, sowie die mittlere Gleitgeschwin-
digkeit 7, der Schraubenversetzung. Limitiert die krz Schraubenversetzung auch die Gleitgeschwin-
digkeit der angrenzenden Versetzungssegmente mit Stufencharakter [161], kann auf Basis der Oro-
wan-Gleichung die begonnene Aufzéhlung auch um die plastische Dehnrate £, als makroskopisches
Merkmal erweitert werden [181]. Bei konstanter Peierls-Energie und Temperatur kontrolliert die me-
chanisch geleistete Arbeit die aufgelisteten Eigenschaften. Die Differenz aus Helmholtz-Energie der
Aktivierung und der mechanischen Arbeit kann nach Gl. 2 als Gibbs-Energie der Aktivierung ge-
schrieben werden. Somit nimmt mit abnehmendem Betrag der thermisch aufzubringenden Restener-
gie fUr die Aktivierung die Nettorate und damit die Mobilitat der krz Schraubenversetzung zu. Diese
Trends sind nur vor dem Hintergrund einer konstanten Peierls-Energie und Verformungstemperatur
zu verstehen.

Unter physikalischen Gesichtspunkten vertritt der Autor dieser Ausarbeitung den Standpunkt, dass
der Kausalzusammenhang zwischen dem Betrag der thermischen Energie und dem Umfang der
mechanischen Arbeit genau umgedreht ist. Der Zugversuch eines elastisch ideal-plastischen Mate-
rials mit krz Gitterstruktur, welches arm an Gitterdefekten ist, soll hierfir den Rahmen der Erlduterung
bieten. Die Verformung erfolgt mit einer konstanten Dehnrate. Als Folge der Belastung wird zunachst
ein linearer Anstieg der Spannung tber der Dehnung beobachtet, wobei die Spannungsantwort auf
der Auslenkung der Atome aus ihrem Gleichgewichtsabstand beruht. Dabei nimmt die potentielle
Energie des Systems mit dem Quadrat der Auslenkung zu [181]. Das Erreichen der FlieRspannung
charakterisiert den Zustand, in dem eine weitere Kompensation der Verlangerung des Probenkor-
pers nicht durch eine zusatzliche Auslenkung der Atome realisiert wird; bei elastisch ideal-plasti-
schem Materialverhalten. Die Versetzungsbewegung wird in diesem Zustand einer weiteren Abwei-
chung der Atompositionen von den Gleichgewichtslagen vorgezogen. Damit ideal plastisches
Materialverhalten eingestellt werden kann, muss die von der Versetzungsbewegung getragene plas-
tische Dehnrate, der Dehnrate entsprechen, die durch die Priifmaschine aufgezwungenen wird.

Nach der Erlauterung der Randbedingungen fiir dieses Gedankenexperiment sei darauf hingewie-
sen, dass dieses auf Fall (ii) beruht, also dem Gleiten der Schraubenversetzung unterhalb der KT
des Modellmaterials. Es ist bereits ausgefiihrt worden, dass unter diesen Randbedingungen die
Wabhrscheinlichkeit der rein thermischen Aktivierung des Gleitens der krz Schraubenversetzung ge-
ringer ist, als dies fir eine vollstdndige Kompensation der aufgezwungenen Dehnrate erforderlich
ware. Damit es nicht zu einem fortgesetzten Anstieg der Spannung kommt und in finaler Konsequenz
Materialversagen eintritt, muss die Wahrscheinlichkeit der Aktivierung des Versetzungsgleitens das
Level der rein thermischen Aktivierung Ubersteigen. Nach Gl. 3 ist bei konstanter Peierls-Energie
und Temperatur hierfir eine Reduktion der Gibbs-Energie der Aktivierung notwendig. Dies wird
durch die Zunahme der potentiellen Energie der Versetzungslinie infolge der Schubspannung er-
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reicht. Die Schubspannung, bei der ein Gleichgewicht aus externer und plastischer Dehnrate herge-
stellt wird, entspricht der effektiven Schubspannung. Dieser selbstbalancierende Mechanismus er-
klart den Fakt der Duktilitdt von krz Metallen unterhalb der KT. Unter diesen Modellbedingungen
kennzeichnet der BDT in erster Naherung die Temperatur bei der die mit der effektiven Schubspan-
nung verbundene Zunahme der potentiellen Energie die Bindungsenergie Ubersteigt.

A . z*
o —F D aktivierter Zustand
AG*
7'
l/
N Z4 . ™ v Zy )
N E —‘— Gleichgewichts- D~
zustand

n+d yr
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Abb. 6: Thermodynamische Betrachtung des Gleitens von Versetzungen. Eine Periode des Peierls-Potential E, ist Gber der
Gleitrichtung y aufgetragen. Die energetisch dquivalenten Zustinde Z; und Z, mit der Energie E stellen Peierls-Taler dar.

Diese sind raumlich, entlang der Gleitrichtung durch die eJementare Schrittweite d und unter thermodynamischen Gesichts-
punkten durch die Héhe der Energie der Peierls-Barriere E, angegeben als Helmholtz-Energie der Aktivierung AF*, getrennt.
Die Helmholtz-Energie der Aktivierung, die bendtigt wird, um die Peierls-Barriere Z* zu Uberwinden, ist in Gibbs-Energie der
Aktivierung AG* und die mechanische Arbeit t* V* aufgeteilt. Die effektive Schubspannung t* leistet im Produkt mit dem
effektiven Aktivierungsvolumen V* eine Arbeit, durch die die Versetzungslinie aus der Gleichgewichtsposition Z,, auf das
Energieniveau der Position Z' gebracht wird. Einzelne Abbildungen nach Refs. [124, 156, 181, 199]; erweiterte Darstellung.

Der Beitrag der mechanischen Arbeit hinsichtlich der Verformbarkeit von krz Metallen soll nachfol-
gend verdeutlicht werden. Im Hinblick auf die BDT in W als Gegenstand dieser Ausarbeitung ist
festzuhalten, dass bei der Diskussion ausschlieBlich Fall (ii) von Bedeutung ist, also Versetzungs-
gleiten an der BDT-Temperatur stets als das Resultat von thermischer Energie und mechanischer
Arbeit aufzufassen ist. Es sei darauf hingewiesen, dass das in Abb. 6 gezeigte kinematische Beispiel
auf Basis einer Periode des Peierls-Potentials nur fiir starre Versetzungslinien gliltig ist’. Die Phase
der angenommenen Sinusfunktion [178] ist so gewahlt, dass Beginn und Ende der abgebildeten
Periode des Peierls-Potentials mit dem Minimum der potentiellen Energie E der Versetzungslinie
Ubereinstimmen. Die Peierls-Energie betragt zweimal die Amplitude der Sinusfunktion. Der Zustand
Z, reprasentiert die Linie einer Stufenversetzung in einer mit n gekennzeichneten beliebigen Gleich-
gewichtsposition der Versetzungslinie. Der Zustand Z, am Ende der dargestellten Periode sei eine
unmittelbar auf n folgende Gleichgewichtsposition mit d als Betrag des Abstandes zu Z;. Im span-
nungsfreien Zustand sind Z,, Z, Gleichgewichtspositionen und damit energetisch aquivalent. Wirkt
eine Schubspannung nimmt die Versetzungslinie den Zustand Z' an, welcher mit einer hdheren po-
tentiellen Energie als am Minimum verbunden ist. Durch die Schubspannung ist der Reaktionspfad
auf Z' - Z, festgelegt. Bevor die Versetzungslinie von Z' in den Gleichgewichtszustand Z, libertreten
kann, ist der aktivierte Zustand Z* einzunehmen bzw. die damit verbundene Barrierenenergie £ zu
Uberwinden. Aus Abb. 6 wird ersichtlich, dass im Zustand Z' die Energiedifferenz zum aktivierten
Zustand Z* geringer als die Peierls-Energie ist. Da somit die aufzubringende thermische Energie
geringer ausféllt, ist bei der gleichen Verformungstemperatur und Versuchsfrequenz (Debye-Fre-
quenz) auch die Nettorate der erfolgreichen Uberwindungen der Peierls-Barriere gréRer. Nach einem
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erfolgreichen Event hat sich die Versetzungslinie um einen Elementarschritt entlang der Gleitrichtung
weiterbewegt und liegt in der nachsten Gleichgewichtsposition (fir einen dann angenommenen
spannungsfreien Kristall). Die Zeit, in der im Mittel eine Uberwindung der Barriere erfolgt, wird also
von der Gibbs-Energie der Aktivierung bestimmt, bzw. von der Anzahl der Versuche, die im Durch-
schnitt benotigt werden, um den Restbetrag der Peierls-Energie durch koharente thermische Fluktu-
ation bereitzustellen.

Beispiel (i): Konstante Dehnrate, Anderung der Priiftemperatur

Nachfolgend werden zwei Beispiele betrachtet, um ein besseres Versténdnis der GesetzmaRigkeiten
in diesem selbstbalancierenden System zu generieren. Fur die Diskussion des Einflusses der Mate-
rialtemperatur auf die Héhe der Gibbs-Energie der Aktivierung ist in Beispiel (i) ein Versuchspro-
gramm erdacht worden, dass zwei Zugversuche umfasst. Beide Experimente erfolgen mit einer iden-
tischen plastischen Dehnrate, jedoch bei unterschiedlichen Priftemperaturen. Die hier getatigten
Berechnungen und der Vergleich mit experimentellen Daten basiert auf den von Brunner [201] be-
richteten Ergebnissen zu den Verformungseigenschaften von hochreinen W Einkristallen.
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Abb. 7: Approximation der Entwicklung des Arrhenius-Exponenten und abhangiger GroRRen; Beispiel (i). In (a) ist das Ergebnis
des Arrhenius-Exponenten bestehend aus der Gibbs-Energie der Aktivierung AG, Boltzmann-Konstanten kg und Temperatur
T Uber der effektiven Schubspannung t* aufgetragen. Die Kurven reprasentieren Isothermen der Exponentialfunktion. In (b)
ist die Entwicklung der effektiven Schubspannung (ber die Priiftemperatur bei konstanter Dehnrate dej,/dt gezeigt. Dia-
gramm (a) eigene Berechnungen und Darstellung mit Daten aus Brunner [201]. Abbildung (b) nach Ref. [201].

In Abb. 7a sind Kurven gleicher Priftemperatur Gber den Betrag der effektiven Schubspannung ein-
gezeichnet. Die Isothermen bilden die Entwicklung der Nettorate der KP-Bildung bei den vermerkten
Temperaturen ab. Zur Berechnung der eingezeichneten Verlaufe wurde fir verschiedene Tempera-
turen die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung als Funktion der effektiven Schubspannung
berechnet; vgl. Kap. 4.4.2 hinsichtlich der Anwendung des El-Modells. Als Randbedingung der Ex-
perimente in Beispiel (i) sei angenommen, dass eine erfolgreiche Kompensation der aufgezwunge-
nen Dehnrate mittels Versetzungsgleiten eine Wahrscheinlichkeit der Uberwindung des aktivierten
Zustands erfordert, welche dem Ergebnis der Exponentialfunktion von 1013 entspricht. Experiment
1 erfolgt bei einer Priiftemperatur von 800 K. Der Erwartungswert der effektiven Schubspannung fir
Experiment 1 wird in Abb. 7a wie folgt ermittelt: (i) Die Isotherme der Temperatur 800 K wird identi-
fiziert. (ii) Der Isothermen wird gefolgt, bis diese einen Wert von 10~'® annimmt. Dieser Punkt ist mit
(1) markiert. (iii) Danach kann die effektive Schubspannung an der Position (1) abgetragen werden.
Fir Experiment 1 betragt der Erwartungswert der effektiven Schubspannung 0 MPa. Somit kann
geschlussfolgert werden, dass unter den Verformungsbedingungen von Experiment 1 sich die KT
unterhalb von 800 K befinden muss. Diese Folgerung wird durch den Verlauf der effektiven
Schubspannung Uber der Temperatur in Abb. 7b bestatigt. Flir Experiment 2 ist die Temperatur auf
700 K reduziert. Damit ist in Abb. 7a die Isotherme fiir 700 K zu wahlen. Als Position (2) ist der
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Schnittpunkt der Isothermen mit 10~'® markiert und spiegelt die Verformungsbedingungen von Ex-
periment 2 wider. Die effektive Schubspannung fur Experiment 2 betragt etwa 30 MPa. Dies zeigt
an, dass unter den Verformungsbedingungen von Experiment 2 die KT grof3er als 700 K ist. In den
experimentellen Daten von Brunner [201], die den Graphen zugrunde liegen, wird die KT mit 775 K
festgestellt.

Das oben dargelegte Schema gestattet die Betrachtung der Griinde, die zu dem Anstieg der effekti-
ven Schubspannung zwischen Experiment 1 und Experiment 2 fihren: (i) Die Abnahme der Materi-
altemperatur um 100 K verringert die Wahrscheinlichkeit fiir eine erfolgreiche Uberwindung der
Peierls-Barriere pro Gitterschwingung. (ii) Bei unveranderter Versuchsfrequenz, also identischer
Bruttorate, sinkt somit die Nettorate der erfolgreichen thermisch assistierten Uberwindungen der
Peierls-Barriere pro Zeitintervall. (iii) Da die Versuchsfrequenz flr Experiment 1 und Experiment 2
gleich ist, muss jedoch die Wahrscheinlichkeit weiterhin proportional 10-'3 sein, da auch die aufge-
zwungene Dehnrate konstant ist, d. h. die Wahrscheinlichkeit fir die erfolgreiche Uberwindung der
Peierls-Barriere bei 700 K muss zur Kompensation der aufgezwungenen Dehnrate ungeachtet der
reduzierten Temperatur der Wahrscheinlichkeit fiir 800 K entsprechen. (iv) Da die thermisch bereit-
gestellte Energie pro Versuch von der Materialtemperatur bestimmt wird, ist ein Absinken der Wahr-
scheinlichkeit nur durch eine ebenfalls verringerte Gibbs-Energie der Aktivierung zu verhindern. (v)
Die Peierls-Energie ist jedoch nicht durch die veranderte Pruftemperatur beeinflusst und das Defizit
in thermischer Energie muss durch einen Anstieg der geleisteten mechanischen Arbeit kompensiert
werden. (vi) Die Folge der Zunahme des mechanischen Anteils bei der Uberwindung der Peierls-
Energie ist die Zunahme der effektiven Schubspannung; wie in Abb. 7b dokumentiert.

Beispiel (ii): Variation der Dehnrate, konstante Priiftemperatur

Das Verhaltnis der Betrage von Gibbs-Energie der Aktivierung und mechanischer Arbeit ist unterhalb
der KT weiterhin eine Funktion der aufgezwungenen Dehnrate. Analog zu Beispiel (i) soll dies eben-
falls anhand zweier Zugversuche verdeutlicht werden. Die Priftemperatur betragt in Beispiel (ii) kon-
stant 750 K jedoch wird die Dehnrate zwischen Experiment 1 und Experiment 2 geandert.
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Abb. 8: Approximation der Entwicklung des Arrhenius-Exponenten und abhangiger Grofien; Beispiel (ii). In (a) ist das Ergeb-
nis des Arrhenius-Exponenten bestehend aus Gibbs-Energie der Aktivierung AG*, Boltzmann-Konstanten kg und der Verfor-
mungstemperatur T iber dem thermischen Anteil der Schubspannung t* aufgetragen. Die Kurven zeigen Isothermen der
Exponentialfunktion. In (b) ist die Entwicklung der FlieRspannung bei der Anderung der plastischen Dehnrate de,/dt unter
Beibehaltung der gewahlten Priiftemperatur gezeigt. Hinsichtlich der Berechnung des Verlaufs der Schubspannung wurden
die Werte der FlieRspannung (t) durch einen Taylor-Faktor von 3,0 dividiert. Eigene Abbildungen; experimentelle Daten fiir
Diagramm (b) aus Bonk [196].

Die Struktur von Abb. 8a ist identisch zum zuvor erérterten Diagramm. Experiment 1 in Beispiel (ii)
wird mit einer Dehnrate durchgefiihrt, zu dessen Kompensation mittels Versetzungsgleiten der Ex-
ponent 107* betragen muss. Die Verformungsbedingungen fiir Experiment 1 sind in Abb. 8a mit (1)
markiert. Diese Position entspricht dem Funktionswert der Isothermen fiir 750 K von 10~'4. Durch
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das Abtragen der effektiven Schubspannung an Position (1) wird ein Wert von 0 MPa ermittelt. Dies
weist darauf hin, dass sich bei Dehnrate 1 die Priftemperatur von 750 K oberhalb der KT befindet.
Experiment 2 wird mit einer um zwei Gré3enordnungen gesteigerten Dehnrate durchgefiihrt. Fir
Dehnrate 2 betragt der neue Zielwert fiir die Exponentialfunktion somit 10-'2. Um die Anderung der
Dehnrate thermodynamisch nachzuvollziehen, wird in Abb. 8a der Isothermen fur 750 K bis Position
(2) gefolgt. Unter den Verformungsbedingungen von Experiment 2 wird ein Erwartungswert der ef-
fektiven Schubspannung von etwa 40 MPa gefunden. Damit ist, obwohl die Temperatur in Beispiel
2 konstant gehalten wurde, in Experiment 1 die Priftemperatur gréRer als die KT und liegt in Expe-
riment 2 unterhalb KT. Dies verdeutlicht den Einfluss der Dehnrate auf die KT; vgl. auch Abb. 50,
Kap. 5.4.3.

Auch bei der Variation der Dehnrate kann eine Kausalkette hinsichtlich der Zunahme der effektiven
Schubspannung konstruiert werden: (i) Mit konstanter Priiftemperatur ist auch die Wahrscheinlich-
keit einer erfolgreichen Uberwindung der Peierls-Barriere infolge thermischer Energie allein pro Ver-
such konstant. (ii) Bei konstanter Versuchsfrequenz ist somit eine Steigerung der Wahrscheinlichkeit
erforderlich, da die Kompensation der héheren Dehnrate von Experiment 2 eine Zunahme der er-
folgreichen Uberwindungen der Peierls-Barriere pro Zeiteinheit erfordert. Damit ist die beschriebene
Situation ahnlich dem Schritt (iii) in der fir Beispiel (i) ausgefiuhrten Kette von Kausalzusammenhan-
gen. Fur die Fortsetzung der Kette fiir das aktuelle Beispiel ist daher auf Schritt (iii) und den nach-
folgenden Punkten der Kausalkette zu Beispiel (i) verwiesen. Im Ergebnis geht die Erhéhung der
Dehnrate bei gleicher Temperatur mit einem Anstieg der effektiven Schubspannung einher. Dies gilt
jedoch nur, sofern die im Beispiel (ii) gewahlte Priiftemperatur unter der Dehnrate von Experiment 1
nicht wesentlich oberhalb der KT bei diesen Verformungsbedingungen liegt. Der Effekt der Zunahme
der Flie3spannung mit zunehmender Dehnrate kann fiir krz Metalle sowohl in einer Messreihe von
Zugversuchen mit verschieden Dehnraten [202] als auch anhand von Dehnratenwechselversuchen
[203] direkt experimentell nachgewiesen werden. In Abb. 8b ist die Spannungsantwort auf einen
Sprung in der Dehnrate bei der Prifung von UFG W bei 573 K gezeigt. Dabei wird nach einer Deh-
nung von ungefahr 1 % von einer Dehnrate 1 auf eine schnellere Dehnrate 2 gesprungen. Der Dehn-
ratenwechsel von 107 auf 1073 s~" ist durch die Positionen (1) und (2) gekennzeichnet. Der Sprung
in der Dehnrate um eine GréRRenordnung bewirkt einen Anstieg der FlieRspannung um etwa 15 MPa.
Bei Annahme identischer Mikrostrukturen an Position (1) und (2) ist dieser Anstieg ausschlielich
auf die Zunahme der effektiven Schubspannung zurtickzufiihren.
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2.2 Die Mechanik der rissbehafteten Korper im Kontinuum unter

Annahme von dominierendem elastischen Materialverhalten

Die unterschiedliche Materialantwort in gekerbten oder rissbehafteten Kérpern im Vergleich zum be-
obachteten Materialverhalten bei intakter Struktur ist bereits friih erkannt und adressiert worden
[204]. Jedoch ist die Bruchmechanik eine relative junge Disziplin der Mechanik, welche heute in die
linear-elastische Bruchmechanik und elasto-plastischen Konzepte aufgeteilt werden kann. Hier soll
nur das Konzept des Spannungsintensitatsfaktors nach /rwin [205], das K Konzept, thematisiert wer-
den.

Die Entstehung der modernen linear-elastischen Bruchmechanik beruht auf der Elastizitatstheorie.
Mit dem Ziel ein Bruchkriterium fur einen rissbehafteten Kérper ableiten zu kénnen, berechnete Inglis
[206] die Spannungen in einem mit einem elliptischen Loch versehenden, lateral unendlich ausge-
dehnten zweidimensionalen Kdrper, wahrend dieser normal zu der Achse der langsten Ausdehnung
der Ellipse mit einer Zugspannung beaufschlagt wird. Die gefundene analytische Losung fir die
Spannungsiberhdhung in unmittelbarer Nahe des kleinsten Krimmungsradius der Ellipse, wie auch
die vereinfachte Lésung fir Ellipsen mit weiter Ausdehnung aber geringer Hohe, war infolge der
vorhergesagten Singularitat flr einen Kerbradius von null nicht auf ideal-scharfe Risse Ubertragbar.
Inglis erkannte, dass nach der gefundenen Lésung die Spannung vor einem belasteten Riss gegen
unendlich strebt und als Konsequenz zu dem Paradoxon fiihrt, dass rissbehaftete Bauteile bereits
durch ihr Eigengewicht versagen mussten. Auch wenn nicht von Inglis [206] diskutiert, zeigt bereits
diese Arbeit die Bedeutung der Rissléange in der Funktion va bei der Bewertung der Integritat von
defektbehafteten Komponenten.

Die von Inglis [206] aufgezeigten Schwierigkeit ein geeignetes Bruchkriteriums zu definieren moti-
vierte Griffith [207, 208] eine Lésung fir dieses Problem mittels einer Energiebilanz anzustreben. Als
Basis diente die Annahme, dass die durch eine duflere Belastung hervorgerufene und in unmittel-
barer Nahe der Rissspitze elastisch-gespeicherte potentielle Energie bei dem Aufbrechen der che-
mischen Bindungen frei wird und diese der Oberflachenenergie der neu geschaffenen Bruchflachen
entsprechen musse. Unter Beriicksichtigung der von Inglis [206] vorgelegten Berechnungen, leitete
Griffith [207, 208] ein Kriterium flr das kritische Risswachstum her, welches direkt mit den elemen-
taren physikalischen Eigenschaften Elastizitdtsmodul und Oberflachenenergie verkniipft ist. Nach
Umstellung der von Griffith [207, 208] postulierten Gleichgewichtsbedingung (fir den ebenen Span-
nungszustand, ESZ) zu

o&\Ta = J2r.E (4)

wird der Einfluss dieser Arbeit auf die in ihrer heutigen Form von Irwin [205] begriindete linear-elas-
tischen Bruchmechanik erkennbar. Hierbei ist 6° die Spannung, die unter den gegebenen Randbe-
dingungen (im nicht gekerbten Bereich der unendlich ausgedehnten Scheibe) beim Einsetzten von
instabilem Risswachstum vorherrscht, wahrend a die gegebene Risslange, y, die Oberflachenener-
gie und E das Elastizitatsmodul reprasentieren. Obwohl Griffith [207, 208] in den seiner theoretischen
Arbeit ergédnzenden Versuchen iiber das Bruchverhalten von ,English Glass* gute Ubereinstimmun-
gen zwischen den DefektgroRen und der mittels des aufgestellten Bruchkriteriums vorausberechne-
ten Bruchspannung beobachtetet hatte, bewertete Irwin [209], nach Studien Uber instabiles Riss-
wachstum in Baustahl, das von Griffith [207, 208] aufgestellte Bruchkriterium fur Metalle als
ungeeignet. In Metallen wird das Bruchverhalten vorrangig durch den Umfang der Rissspitzenplas-
tizitdt bestimmt. Wie Arbeiten von Irwin [209] und Orowan [210] aufzeigten, liegt die bei der plasti-
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schen Verformung von Metallen dissipierte Energie etwa drei Grof3enordnungen oberhalb der Ober-
flachenenergie. Griffith [207, 208] begriindete jedoch mit der Erkenntnis lber die Bedeutung der
Rissléange in der Form v/a und der Relevanz von Oberflachenrissen das heutige Wissen (ber rissbe-
hafteten Strukturen [211].

Der Schltissel zu einem geeigneten Modell fiir die Vorhersage von instabilem Risswachstum lag in
der Berticksichtigung der Rissspitzenplastizitét, die selbst bei makroskopisch sehr spréde versagen-
den Materialien das Bruchverhalten mal3geblich beeinflusst [212]. Da das Vermdgen eines Materials
sich plastisch zu verformen neben seinen elementaren physikalischen Eigenschaften auch stark von
der Produktionshistorie beeinflusst wird, ist folglich das Kriterium fiir den Eintritt von instabilem Riss-
wachstum nicht ausschlieBlich an elementare Werkstoffkenngré3en gekoppelt, wie von Griffith [207,
208] mit der Kniipfung an Elastizitatsmodul und Oberflachenenergie postuliert. Mit dem Ziel instabi-
les Risswachstum in Metallen vorauszusagen, definierte Irwin [213] in Anlehnung an das Bruchkri-
terium von Griffith [207, 208] eine Energiefreisetzungsrate, also eine Beschreibung der Anderung
der Energie pro geschaffener Rissflache (nicht pro Zeitintervall), zu Beginn noch als Bruchverlange-
rungskraft gelaufig. Die freigesetzte Energie entspricht dabei der elastisch-gespeicherten potentiel-
len Energie, die durch eine Verlangerung des Risses und der damit verbundenen Entlastung des
Kristallgitters in der Umgebung des neu geschaffenen Risssegmentes frei wird [205]. Das Erreichen
einer materialspezifischen kritischen Energiefreisetzungsrate G. beim Auftreten einer kritischen
Spannung bei gegebener Lange des Anrisses (oder einer kritischen Lange des Anrisses bei kon-
stanter Spannung) 16st instabiles Risswachstum aus.
T acwza

G. = E (3)
Experimentelle Ergebnisse flr die kritische Energiefreisetzungsrate zeigten auf, dass die kritische
Spannung fiir das Einsetzen von instabilem Risswachstum (im nicht gekerbten Probenbereich) bei

gegebener Lange des Startrisses a ausschlief3lich von dem Ausdruck ,/G.E vorgegeben ist [211].

Erst in spateren Arbeiten wurde \/GC_E durch die heute Verwendung findende kritischen Spannungs-
intensitat K, ersetzt; nur im ESZ. Mit dem Spannungsintensitédtsfaktor (SIF) definierte Irwin die ent-
scheidende Kenngrée fiir die Beurteilung von instabilem Risswachstum in Materialien mit anné&-
hernd linear-elastischen Verhalten; daher der Name K-Konzept. Gleichzeitig macht der SIF das K-
Konzept zu einem universellen Werkzeug. Bei Kenntnis der Spannungsintensitéat ist fiir die Beurtei-
lung von Rissproblemen nur die Information lber den kritischen SIF einzuholen. Wissen (liber die
genaue Rissgeometrie und die angreifenden Kréfte ist nicht erforderlich. Dies kann analog zu dem
Gebrauch der mechanischen Spannung anstatt der Kraft bei der Beschreibung der Streckgrenze
angesehen werden. Der SIF gibt Auskunft (ber die Starke des Spannungsfelds entstehend durch
den belasteten Riss und erméglicht die Beschreibung der Verldufe der einzelnen Spannungskom-
ponenten und elastischen Verschiebungen im Nahbereich [47]. Unter Beachtung der oben eigeflihr-

ten Substitution des Ausdrucks ,/G.E durch die kritische Spannungsintensitat K. ergibt sich GI. 5 zu
K. = ovmaY (6)

wobei der zusatzlich eingefuhrte Geometriefaktor Y Abweichungen von realen Spannungsintensi-
tatsfaktoren als Folge der endlichen Dimensionen von realen Proben und abweichenden Geometrien
korrigiert. Damit ermdglicht der Geometriefaktor die Verwendung der in Gl. 6 beschriebenen Formu-
lierung, die fir einen Riss in einer unendlich ausgedehnten Scheibe gefunden wurde, fir hiervon
abweichende Problemstellungen. In vielen Fallen kdnnen Geometriefaktoren aus Nachschlagewer-
ken entnommen werden [214, 215]. Sie geben zusatzlich eine erste Idee Uber die Gefahrlichkeit des
in einer Struktur vorgefundenen Rissproblems.
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In einer weiteren grundlegenden Arbeit demonstrierte /rwin [216], dass alle Rissprobleme durch die
Uberlagerung von drei elementaren Risséffnungsarten darzustellen sind; vgl. Abb. 9b. Diese sind
die Konsequenz der drei Beanspruchungsarten: (i) Normalbeanspruchung, (ii) La&ngsschubbean-
spruchung, bzw. (iii) Querschubbeanspruchung. Die als Modus (i) definierte Riss6ffnung ist am ge-
fahrlichsten und kommt die hdchste technologischen Relevanz zu. Unter Modus (ii) sowie Modus (iii)
tendiert der Riss in den Modus (i) Uberzuwechseln. In Kombination mit der Irwin-Williams Gleichun-
gen [205, 217], auch als Sneddon Gleichungen [218] bekannt, ermdglicht das K-Konzept bei be-
kannter Spannungsintensitat die Beschreibung der Verlaufe der Spannungskomponenten vor der
Rissspitze, in der Form
Km

vZmr (7)

mit den Parametern Radius r sowie Polarwinkel 6; vgl. Abb. 9a. Hierbei definieren i, j die betrachtete

0(r, 6) = —==£"(0)

Spannungskomponente, m gibt Auskunft Gber die Risséffnungsart, figm) ist eine zu der Riss6ffnungs-
art und der ausgewahlten Spannungskomponente zugehdrige trigonometrische Funktion. Weitere
Glieder mit der Abhangigkeit v und héherer Ordnung werden in dieser Nahfeldlésung nicht berlick-
sichtigt. Die vereinfachten Gleichungen von Irwin-Williams [205, 217] bzw. Sneddon [218] sind nur
im Nahbereich der Rissspitze glltig. Unterschiede zu der Losung von Westergaard [219] fir die
Airy’sche Spannungsfunktion [220] werden ab etwa einem Abstand von der Rissspitze deutlich, der
etwa 10 % der Risslange entspricht. Fur Positionen, die nicht auf dem Ligament liegen, ist fir das
Lésen der Formulierung nach Westergaard [219] das Ausrechnen eines imaginaren Anteils mittels
einer Taylor-Reihenentwicklung erforderlich. Auf der gleichen Weise kénnen im Nahbereich die elas-
tischen Verschiebungen A; entlang der Probenachse i beschrieben werden

_ B [T
8.0 =5 J; £ (9) ®)

wobei im Unterschied zur Beschreibung des Spannungsfeldes fiir die Berechnung der Verschiebun-
gen zusatzlich das Schubmodul u bekannt sein muss.

b) Modus (i) Modus (ii) Modus (iii)

Abb. 9: Spannungsfeld vor einer Rissspitze im ebenen Spannungszustand. In (a) ist die Nomenklatur des Spannungsfeldes
definiert. Neben den Spannungskomponenten oj; fir den EDZ sind Radius r, und Polarwinkel 6 angegeben. Abbildung (b)

zeigt die drei Grundbeanspruchungsarten nach Irwin [216]. Eigene Darstellung in Anlehnung an Ref. [47].

Obwohl ausschlieBlich auf der Elastizitatstheorie basierend, kann das mechanische Verhalten eines
realen risshehafteten Kérpers mittels dem K-Konzept beschrieben werden, sofern die plastische
Zone an der Rissspitze, d. h. der Bereich mit einer nicht-linearen Materialantwort, klein gegenliber
dem betrachteten Materialvolumen ist [47]. Unter dieser Voraussetzung ist der Einfluss der plasti-
schen Zone im Verhaltnis zum sonst linear-elastischen Materialverhalten in dem Bereich mit ausrei-
chendem Abstand zur Rissspitze als geringfligig zu bewerten und folglich die Auswirkung auf die
freigesetzte potentielle Energie. Weiterhin besteht die Forderung, dass fiir einen gltigen Versuch
die ermittelte Maximalkraft nur 1,1-mal der Kraft bei etwa 2 % stabiler Rissverlangerung betragen
darf. Dies Kriterium stellt die Anwendbarkeit der linear-elastischen Bruchmechanik sicher, da das
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Auftreten eines plastischen Kollapses vermieden und Rissverlangerung gewahrleistet wird. Soll die
Bruchzahigkeit als geometrieunabhangige Eigenschaft (dominierender ebener Dehnungszustand,
EDZ) nach ASTM E399 [221] bestimmt werden, so ist hierfir festgelegt worden, dass die Vorgaben

t 2
y ay } >2,5 (&>
W —a, Oys 9)

fur die Lange des Startrisses a,, die Ligamentweite W — a, und die Probendicke t einzuhalten sind.
Mit diesen als konservativ anzusehenden Kriterien [47] wird ein Minimum fir die Bruchzahigkeit ei-
nes Materials ermittelt. Der Geltungsbereich der linear-elastischen Bruchmechanik ist jedoch weit-
aus weiter gefasst und nicht mit den Randbedingungen aus ASTM E399 [221] deckungsgleich. Pro-
bengeometrien, welche diese Mindestdimensionen unterschreiten, bergen jedoch die Gefahr, dass
nicht-konservative, geometrieabhéngige Ergebnisse fiir die Bruchzéhigkeit ermittelt werden. Diese
diirfen nicht die Grundlage einer Auslegung von Strukturen bilden. Die Geometrieabhangigkeit der
kritischen Bruchzahigkeit beruht auf einem zunehmenden Anteil der Probe im ESZ, dessen Eindring-
tiefe pro Oberflache in erster Naherung der von Irwin definieren Ausdehnung der plastischen Zone
an der Probenoberflache entspricht [222] [Abb. 86]. Diese Dickenabhangigkeit ist bei der spateren
Bewertung der im Rahmen dieser Arbeit ermittelten scheinbaren Bruchzahigkeiten zu berlcksichti-
gen.
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2.3 Das Modell der Rissspitzenplastizitat unter Beriicksichtigung

von globalen und lokalen Spannungsintensitatsfaktoren

Aufbauend auf der Spannungsverteilung vor der Rissspitze kdnnen mittels der Versetzungstheorie
das Gleiten von Versetzungen und ihre Nukleation in diesem Spannungsfeld berechnet bzw. vorge-
geben werden. Die Emission von Versetzungen an der Rissspitze verringert die lokale Spannungs-
intensitat und der kritische SIF wird erst bei einer héheren globalen Last erreicht. Die Folge ist eine
Zunahme der Bruchzahigkeit. Dieser Zusammenhang wird durch Modelle der Rissspitzenplastizitat
beschrieben; vgl. Hirsch et al. [104], Roberts [223] und Hartmaier et al. [224].

Nach den oben genannten Modellen basiert Rissspitzenplastizitat auf der Annahme, dass eine Ver-
setzung, die durch ihr langreichweitiges Spannungsfeld mit der Rissspitze wechselwirkt, mindestens
drei nacheinander ablaufende Prozesse durchlauft. Diese Prozesse sind (i) die Nukleation der Ver-
setzung, (ii) ihre Bewegung (zusammengefasst auch als Emission der Versetzung bezeichnet) und
als Schritt (iii) die Annihilation oder Speicherung der Versetzung. Unter Zuhilfenahme von Abb. 10a
sollen nachfolgend diese Einzelprozesse erlautert werden. In den hier diskutierten Modellen der
Rissspitzenplastizitat wird ein Dipol als Versetzungsquelle angenommen. Diese wird bei dem Errei-
chen einer vorher festgelegten lokalen Spannung zum ersten Mal aktiviert und generiert ein Verset-
zungspaar mit reinem Stufencharakter auf einer parallelen Gleitebene aber entgegengesetztem Bur-
gers-Vektor. Die Dipolquelle ist mit einem gewissen Abstand zur Rissspitze platziert und erlaubt das
Gleiten einer Stufenversetzung zur Rissspitze, wahrend sich die verbleibende Stufenversetzung von
der Rissspitze entfernt. Beide Versetzungen gleiten in der Ebene maximaler Schubspannung, die
unter einem Winkel von 70,5° zur Rissebene verlauft [225]. Aufgrund der Spiegelsymmetrie des in
Abb. 10a skizzierten Rissproblems entlang der Rissebene [11] ist das Vorliegen eines identischen
Aufbaus in der unteren Bildhalfte nur durch die Andeutung einer weiteren Gleitebenen angezeigt.
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Abb. 10: 2D-Modell der Rissspitzenplastizitat. In (a) sind die Prozesse der Rissspitzenplastizitat verdeutlicht. Die Auswirkun-
gen der Rissspitzenplastizitat verdeutlicht Diagramm (b), in dem die lokale Spannungsintensitat K, Uber dem globalen Wert

Kgobal @ufgetragen ist. Der Abfall in der lokalen Spannungsintensitat nach einer Nukleation eines Dipols ist konstant, seine

Darstellung wihrend der ersten Events ist jedoch von dem Aufzeichnungsintervall beeinflusst®. Eigene Darstellung, in Anleh-
nung an Refs. [110, 112].

Die Spannungsiberhéhung vor der Rissspitze fiihrt zu hohen Gleitgeschwindigkeiten im Nahfeld der
Rissspitze. Dies fUhrt zu einer schnellen Durchquerung der sogenannten versetzungsfreien Zone.
Mit Anwachsen des Abstandes zu der Rissspitze sinken die Spannungen und die Gleitgeschwindig-
keit ist reduziert. Da sich der Abfluss von Versetzungen langsamer vollzieht als die Nukleation von
Versetzungen und die Durchquerung der versetzungsfreien Zone kommt es in einiger Entfernung

8 A. Hartmaier (Ruhr-Universitat Bochum): Persénliche Kommunikation
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zur Quelle es zu einem Aufstau von Versetzungen, dem inversen Pile-up. Die Stufenversetzung mit
Bewegung Richtung Rissspitze beeinflusst nur kurzzeitig die Spannungsverteilung an der Rissspitze
(bis zum Austreten an der Rissspitze) und dartber hinaus ist jeweils nur eine Versetzung in diesem
Bereich existent (die Ausdehnung der versetzungsfreien Zone ist grofd gegentiber der Distanz Riss-
spitze-Dipolquelle). Rissabstumpfung, also die Verrundung der eingangs atomar-scharfen Rissspitze
durch das Austreten von Versetzungen aus der Oberflache, soll an dieser Stelle nicht beriicksichtigt
werden. Anders die Versetzungen mit entgegengesetzter Bewegungsrichtung. Diese schwachen
dauerhaft und damit kumulativ die Spannungsintensitat an der Rissspitze ab. Eine Versetzungsemis-
sion ist in Abb. 10b durch den Steilabfall der lokalen Spannungsintensitat gekennzeichnet. Die kon-
tinuierliche Steigerung des globalen SIF wahrend des Experiments bewirkt nach dem Steilabfall ei-
nen erneuten Anstieg der lokalen Spannungsintensitat, gefolgt durch eine wiederholte Emission
sowie der Verringerung der lokalen Spannungsintensitat, usw. Das kumulierte Spannungsfeld der
emittierten Versetzungen ist nicht nur fir die Abschirmung der Rissspitze verantwortlich, sondern
bewirkt zusatzlich, dass die Nukleation von weiteren Versetzungen verzdgert, bei immer héhere lo-
kale Spannung, eintritt.

Als Folge der Rissspitzenplastizitat ist der lineare Zusammenhang zwischen globaler und lokaler
Spannungsintensitdt aufgehoben. Die Abschirmung der Rissspitze durch das kumulierte Span-
nungsfeld der Versetzungen steigert die makroskopische Bruchzahigkeit mit zunehmendem Umfang
der Rissspitzenplastizitét. In Abb. 10b ist die Entwicklung der Spannungsintensitat an der Rissspitze
bei ideal linear-elastischem Materialverhalten und dem Vorliegen von Rissspitzenplastizitat vergli-
chen. Bei rein elastischer Materialantwort besitzt ein Material eine Bruchzahigkeit, die identisch mit
dem kritischen lokalen SIF K. ist. Plastische Verformung vor der Rissspitze steigert die Bruchzahig-
keit (bei unveranderte lokalen Grenzwert) auf mehr als das Doppelte der kritischen globalen Span-
nungsintensitat im elastischen Fall.

-
] |
Abb. 11: 3D-Modell der Rissspitzenplastizitat. Zusatzlich zu den GréRen des zweidimensionalen Modells werden die Para-
meter Abstand der Versetzungsquellen entlang der Rissfront d, und die Distanz von der Rissfront bis zur Ausbreitung einer
parallelen Versetzungslinie d. eingefuhrt. Die Versetzungsquellen und die erste ebene Versetzungsfront sind rot hervorgeho-

ben. Die zeitliche Entwicklung der einzelnen Versetzungsringe zu einer kombinierten und ebenen Versetzungsfront kann im
rechten Teil der Abbildung nachvollzogen werden. Eigene Darstellung in Anlehnung an Refs. [110, 225].

Fir die spater vorgenommene Interpretation der gesteigerten Bruchzahigkeit von UFG W bedarf es
einer dreidimensionalen Erweiterung des Modells der Rissspitzenplastizitat. Soweit identisch zum
2D-Modell sind in Abb. 11a aus Griinden der Ubersichtlichkeit die einzelnen Teilprozesse nicht noch-
mals beschriftet. Versetzungsquellen sind als rote Ringe angedeutet und mit dem Zwischenraum d,
entlang einer Linie parallel zu Rissfront positioniert. Im Unterschied zum 2D-Modell emittieren die
Quellen Versetzungsringe, die entlang aller Richtungen in der Gleitebene eine identische Mobilitat
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aufweisen. Nachdem die Versetzungsringe parallel zu Rissfront auf eine Breite dquivalent des Quel-
lenabstandes angewachsen sind, annihilieren die zusammenstolRenden Segmente der Versetzungs-
ringe. Eine durchgangige Versetzungslinie ist entstanden. Im weiteren Verlauf entwickelt sich aus
der geschlossenen Versesetzungslinie eine ebene Versetzungsfront. Dieser Vorgang ist nach der
Weglange d. abgeschlossen. Erst die ebene Versetzungsfront schirmt effektiv die Rissspitze ab,
flihrt also zu der Verringerung der lokalen Spannungsintensitéat vor dieser. Je geringer der Quellen-
abstand, desto ndher zur Rissfront hat sich eine ebene Versetzungsfront ausgebildet. Eine héhere
Quellendichte fiihrt nicht zu einer Steigerung der mobilen Versetzungsdichte. Sowohl bei gro3en als
auch kleinen Quellenabstand verbleibt nach der Vereinigung der Versetzungsringe und der Entwick-
lung einer ebenen Versetzungsfront, eine Versetzung mit identischer Lénge.

Die vorgestellten Modelle beschreiben den Mechanismus der Rissspitzenplastizitat und den Einfluss
der Konzentration von Versetzungsquellen entlang der Rissfront hinsichtlich der Effizienz der Ab-
schirmung. Die Kinetik der Abschirmung ist in Metallen mit thermisch aktivierter Plastizitat jedoch
vorrangig durch die Materialtemperatur bestimmt und durch den Teilprozess mit der hochste Aktivie-
rungsenergie in der Rate kontrolliert [191]. In Abb. 12 ist die Entwicklung der Bruchzahigkeit als Maf}
fur die Zunahme der Kinetik der Rissspitzenplastizitat in SX Si Gber die Priftemperatur aufgetragen.
Im Trend reprasentiert der Verlauf auch Materialverhalten von Metallen mit krz Gitterstruktur. Bei RT
bis zu einer Temperatur von 800 K kann der von extern erzwungene Anstieg der Spannungsintensi-
tat nicht nennenswert durch Rissspitzenplastizitat kompensiert werden. Die experimentellen Bruch-
zahigkeiten fallen sehr gering aus. Bei fortgesetzter Zunahme der Pruftemperatur steigt die Rate des
limitierenden Mechanismus soweit an, dass nennenswert Rissspitzenplastizitat einsetzt und sich der
Widerstand gegen instabile Rissausbreitung deutlich von den Ergebnissen im Bereich 0 — 800 K
abhebt. Die Identifizierung des ratenlimitierenden Prozesses der Rissspitzenplastizitat in UFG W ist
ein Kerninhalt dieser Ausarbeitung.
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Abb. 12: Abgleich von Modell und experimentellen Befunden. Die Entwicklung der Bruchzahigkeit K. ist gegen die Priftem-
peratur T aufgetragen. Datenpunkte entsprechen den experimentellen Ergebnissen von SX Si [99]. Offene Symbole: sprodes
Materialversagen; geflillte Quadrate: duktiles Materialverhalten; Abbildung nach Roberts [223].
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2 Stand der Kenntnisse

2.4 Ubersicht der experimentellen Untersuchungen zum BDT in

Wolfram mit Fokus auf die Arrhenius-Aktivierungsenergie

Ist ein thermisch aktivierter Mechanismus in sequenzielle Teilprozesse untergliedert, ist in der Regel
einer der Prozesse mit Abstand am langsamsten. Dies bedeutet, dass die Wartezeit fir die thermi-
sche Aktivierung dieses einen Prozesses lang in Bezug auf die Wartezeiten der anderen ist. Dieser
Teilprozess bestimmt die Kinetik des gesamten Mechanismus. Als Konsequenz ist die Arrhenius-
Aktivierungsenergie des studierten Mechanismus identisch mit der Aktivierungsenergie des raten-
kontrollierenden Teilprozesses. Experimente zur Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur von W-
Materialien zeigen auf, dass in SX W und bei grobkérniger Mikrostruktur das Gleiten der %2(111)-
Schraubenversetzung bzw. der Prozess der KP-Bildung die plastische Verformung limitiert.

In Kap. 2.1.4 sind die thermodynamischen GréRen Helmholtz-Energie der Aktivierung, Gibbs-Ener-
gie der Aktivierung und die mechanisch geleistete Arbeit eingeflihrt worden. Die empirische GréRRe
der Arrhenius-Aktivierungsenergie basiert auf der Grundannahme, dass der Reaktionspfad eines
thermisch aktivierbaren Prozesses eine Energiebarriere besitzt, welche die Einnahme eines Zu-
stands niedrigerer Energie behindert. Diese Energiebarriere kann jedoch durch thermische Fluktua-
tionen Uberwunden werden: Der Prozess wird thermisch aktiviert. Werden sehr viele thermische Ak-
tivierungen eines Prozesses betrachtet, ist die Wartezeit bis zur Uberwindung der Energiebarriere
ein Mal3 fiir die Reaktionskinetik [191]. Zwischen der Kinetik und der Temperatur wird hdufig eine
Arrhenius-Beziehung gefunden. Somit kann die ratenlimitierende Energiebarriere in Form einer Arr-
henius-Aktivierungsenergie abgebildet werden. Die experimentelle Bestimmung von Arrhenius-Akti-
vierungsenergien erfolgt durch die Beobachtung der Veranderung einer Eigenschaft in Folge einer
Anderung der Temperatur. In dieser Arbeit wird hingegen fiir die Ermittlung von BDT-Arrhenius-Ak-
tivierungsenergien ein Ansatz verfolgt, bei dem die Rate der Zunahme der Spannungsintensitat von
extern aufgezwungen wird. Es wird die Pruftemperatur ermittelt, bei der in erster Naherung innere
und auere Rate im Gleichgewicht stehen. Konkret beruht die die angewandte Methode auf dem
Ansatz experimentell die resultierende Verschiebung der BDT-Temperatur als Funktion einer Varia-
tion der Lastrate zu bestimmen.

Wird der oben erérterte Ansatz auf die Ubergangstemperatur ibertragen, entspricht diese unter ther-
modynamischen Gesichtspunkten der niedrigsten Pruftemperatur, bei der ein induzierter Anstieg der
Spannungsintensitat durch plastische Verformung nennenswert kompensiert werden kann. Die Er-
mittlung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien bei dieser Art von Experimenten erfolgt mittels der
Formulierungen [165]

. E
K=Aexp(— A )

8 Tepr (10)
oder in Studien mit Zug- oder Biegeproben in der Abwandlung
Ep
E=Aex (— )
LA — (11)

Beruht das experimentelle Vorgehen auf der Priifung von Proben der Bruchmechanik, ist der Anstieg
der Spannungsintensitat pro Zeiteinheit K im linearen Bereich der Kraft-Weg Kurve maRgeblich. Der
praexponentielle Faktor ist im Rahmen einer Messreihe als eine Konstante aufzufassen. Die Tem-
peratursensitivitdt des Vorfaktors ist klein, wird die Modifikation der Exponentialfunktion bei einer
Anderung der Temperatur als MaRstab angelegt. Der préaexponentielle Faktor ist stark von dem ex-
perimentellen Aufbau beeinflusst und Unterscheide von drei Gréflenordnungen sind keine Selten-
heit; vgl. Kap. 4.4.2. Der Arrhenius-Exponent wird aus den Gro3en E,, Tgpr und kg gebildet, wobei

-32-



Ubersicht der experimentellen Untersuchungen zum BDT in Wolfram

diese die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie, Ubergangstemperatur und Boltzmann-Konstante re-
prasentieren. Da die Arrhenius-Aktivierungsenergie das Ergebnis der Anderungen einer Rate relativ
zu einer Temperaturdifferenz ist, kann nach dem Arrhenius-Ansatz auch nur die Energie bestimmt
werden, deren Bereitstellung/Erreichung mit einer Wartezeit verbunden ist [191]. Damit ist die Gibbs-
Energie der Aktivierung die Kenngrél3e, die fiir einen Vergleich mit experimentell bestimmten Arr-
henius-Aktivierungsenergie mit dem Zweck der Identifizierung des Mechanismus herangezogen wer-
den muss.

Rissspitzenplastizitat setzt nach Caillard et al. [178] die Teilprozesse (i) Nukleation von Versetzun-
gen, (i) dem Gleiten und (iii) der Annihilation oder Speicherung von Versetzung voraus. Der Prozess,
welcher an der Ubergangstemperatur die Rissspitzenplastizitat limitiert und der Prozess der den BDT
kontrolliert sind identisch und besitzen somit die gleiche Aktivierungsenergie [224]. Die Literatur stellt
sowohl Modelle bereit, die den BDT als einen durch die Nukleation von Versetzungen kontrollierten
Prozess [226, 227] beschrieben als auch Ansatze auf Grundlage des thermisch aktivierten Gleitens
von Versetzungen [223, 224]. Heute besteht Konsens darlber, dass in krz Metallen das Verset-
zungsgleiten den BDT kontrolliert. Konkret fiir W sind in Tab. 2 und Tab. 3 experimentelle Arbeiten
zur Ratenabhangigkeit der Ubergangstemperatur zusammengestellt und, sofern in den Studien an-
geben, die BDT Arrhenius-Aktivierungsenergie genannt. Bereits 1957 wiesen Magnusson et al. [228]
darauf hin, dass in W die Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur Arrhenius-Verhalten zeigt. In ei-
nigen der aufgelisteten Berichte wird jedoch auf die Angabe von BDT-Arrhenius-Aktivierungsener-
gien verzichtet, obwohl nach 1957 veréffentlicht. Im Rahmen dieser Ausarbeitung werden fur diese
Studien [24, 229] die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie in Kap. 5.4.3 rekonstruiert.

Tab. 2: Arbeiten zur Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur in W: Zug- und Biegeversuche.

Referenz Material Experimenteller Definition Analyse
Aufbau BDT-Temperatur
Chilton et al. polykristallin; Zugprobe tiefste Temperatur, bei der BDT-Temperatur dehnra-

[229]

Giannattasio et al.
[11]

Harmon
[24]

Magnusson et al.
[228]

Németh et al.
[230]

Németh et al.
[230]

rekristallisiert;
Stab, gesintert

polykristallin;
99.99 % rein

polykristallin;
rekristallisierter Zu-
stand

polykristallin;
wie verformt;
Stab, rundgehammert

polykristallin;
rekristallisiert;
Blech, gewalzt;
technisch rein

ultrafeinkdrnig;
hochgradig gewalzt;
Blech;

technisch rein

4P-Biegebalken

Zugprobe

Zugprobe

4P-Biegebalken

4P-Biegebalken

plastische Verformung im
makroskopischen Umfang
beobachtet wird

Temperatur, bei der die
Brucheinschnirung 1 %
Ubersteigt

Temperatur, bei der sich
die Kurve (Brucheinschnu-
rung) erstmals auf einen
sproéden Wert einpendelt

tiefste Temperatur, bei der
plastische Verformung im
makroskopischen Umfang
beobachtet wird

tiefste Temperatur, bei der
plastische Verformung im

makroskopischen Umfang
beobachtet wird

tenabhangig;
1969

BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergie unabhangig
von der Art der Proben;
Ratenabhangigkeit der
BDT-Temperatur nur vom
Material kontrolliert;

1,0 £0,1 eV,

2010

Steigerung der Dehnrate
fuhrt zu héheren BDT-
Temperaturen;

1960

BDT-Temperatur zeigt Arr-
henius-Verhalten;

1,0 eV;

1957

BDT in grobkdérnigen W
von der Bewegung der
Schraubenversetzung kon-
trolliert;

29eV;

2015

keine Ratenabhangigkeit
der BDT-Temperatur in
UFG W feststellbar;
2015
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Tab. 3: Arbeiten zur Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur in W: Bruchmechanische Experimente.

Referenz Material Experimenteller Definition Analyse
Aufbau BDT-Temperatur
Abernethy et al. einkristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum  Bewegung der Schrauben-
[231] bestrahlt: Dosis von EDM-Kerbe; der kritischen Spannungsin- versetzung kontrolliert den
1,67 dpa bei 1173 K,  {100}{001) Riss- tensitat; BDT vor und nach Be-
High Flux Reaktor; system. SEM-Analyse der Bruchfla- strahlung;
technisch reiner Zu- chen 0,99 eV,
stand vor Bestrah- 2019
lung, 1,2 wt.-% Re
durch Transmutation
Ast et al. einkristallin Mikrobiegebalken; Temperatur am Maximum  Nach der Uberschreitung
[232] FIB-Kerbe; der kritischen Spannungsin- der BDT-Temperatur ist
{100}(001) Riss- tensitat; die Bewegung der Schrau-
system Auswertung des J-Integrals benversetzungen ther-
misch aktiviert und verhin-
dert das Auftreten von
Spaltbruch;
0,36 eV;
2018
Bonnekoh et al. polykristallin; SE(T); 2%-Kriterium KP-Bildung bzw. das Glei-
[29] rekristallisiert; EDM-Kerbe ten der Schraubenverset-

Gaganidze et al.
[16]

Giannattasio et al.
[11, 43]

Giannattasio et al.
[11]

Giannattasio et al.
[43]

Riedle
Gumbsch et al.
[42, 45]

Rupp et al.
[233]

Rupp et al.
[233]

Blech, gewalzt;
technisch rein

polykristallin;

Stab, gesintert und
schmiedet;
Durchmesserreduk-
tion um 80 %;
technisch rein

polykristallin;
feinkornig;
99.99 % rein

polykristallin;
heilBverformt;
technisch rein

einkristallin;
wie gewachsen

einkristallin;
hochrein

polykristallin;

wie gewalzt;

Stab, gesintert und
gewalzt;

technisch rein

polykristallin;

wie gewalzt;

Stab, gesintert und
gewalzt;

technisch rein

L-T Risssystem

3P-Biegebalken;
EDM-Kerbe poliert;
L-R Risssystem

4P-Biegebalken;
EDM-Kerbe

4P-Biegebalken;
EDM-Kerbe

4P-Biegebalken;
EDM-Kerbe;
{100}(001) Risssys-
tem

3P-Biegebalken;
angerissen;
{110}(110) Riss-
system

3P-Biegebalken;
EDM-Kerbe poliert;
R-L Risssystem

3P-Biegebalken;
EDM-Kerbe poliert;
C-R Risssystem

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

Temperatur am Maximum
der kritischen Spannungsin-
tensitat

zung kontrolliert den BDT
1,34 £0,04;
2020

Es konnte keine nennens-
werte Abhangigkeit der
BDT-Temperatur von der
Lastrate bestimmt werden;
2014

BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergie unabhangig
von der Art der Proben, ob
mit oder ohne Kerbe;
Ratenabhéangigkeit der
BDT-Temperatur ist nur
von Material kontrolliert;
KP-Bildung bzw. das Glei-
ten der Schraubenverset-
zung kontrolliert den BDT;
1,1 20,1 eV;

2007, 2010
BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergie in Uberein-
stimmung mit Modell zur
spannungsassistierten KP-
Bildung;

1,45 £0,12 eV,

2010

KP-Bildung bzw. das Glei-
ten der Schraubenverset-
zung kontrolliert den BDT;
1,0 £0,04 eV,

2007

Bewegung der Stufenver-
setzung kontrolliert den
BDT;

0,2eV;

1995/1998

BDT-Temperatur zeigt Arr-
henius-Verhalten;

1,44 eV,

2011

BDT-Temperatur zeigt Arr-
henius-Verhalten;

1,32 eV,

2011
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Motivation und Zielsetzung

Wolfram ist beriichtigt flr sein extrem sprodes Materialverhalten und seine hohe BDT-Temperatur.
In heutigen Anwendungen Ubernimmt W daher schwerpunktmafig funktionelle Aufgaben, die zu-
meist in Bezug zu der hohen Schmelztemperatur bzw. seiner hohen Dichte stehen [1]. Bevor eine
Anwendung als Strukturmaterial erfolgen und die hohe Schmelztemperatur von W z. B. in Anlagen
der Hochtemperaturenergiekonversion zum Vorteil gedeihen kann, muss die hohe BDT-Temperatur
als Ursache der Sprédigkeit bei RT unterhalb dieser herabgesetzt werden. In den 1960ern und 70ern
primar in den Luft- und Raumfahrprogrammen der Supermachte beheimatet, heutzutage zumeist im
Kontext der weltweiten Anstrengungen der Fusionsforschung eingebunden, unterstreichen diese Ar-
beiten betreffend einer Duktilisierung von W in der Retrospektive den refraktaren Charakter von W.
Stand 2021 muss bilanziert werden, dass geeignete Losungen fir die Herstellung von W-Materialien,
die einerseits Raumtemperaturduktilitdt besitzen und andererseits eine Produktion in industriellem
Malstab sowie zu wettbewerbsfahigen Kosten erlauben, weiterhin fehlen.

Motivation

Einen entscheidenden Schritt vorwarts hinsichtlich der zukiinftigen Verwendung von W als Struktur-
material stellen Materialien mit ultrafeinkdrniger (UFG) Mikrostruktur dar. Valiev et al. [234] und Wei
et al. [235] konnten anhand von Zug- bzw. Kompressionsversuchen zeigen, dass die Generierung
einer UFG Mikrostruktur eine Reduktion der BDT-Temperatur und eine Zunahme der Duktilitat bei
RT bewirkt. In spateren Studien konnte sogar weit unterhalb von RT ein ausgepragtes nicht-lineares
Regime nachgewiesen werden [230]. Ultrafeinkérnige W-Materialien besitzen darUber hinaus eine
Uberlegene Bruchzahigkeit bei tiefen Temperaturen. Die Studie von Faleschini et al. [10] zeigt auf,
dass die Bruchzahigkeit von UFG W bei RT die Ergebnisse von konventionell hergestellten Materi-
alien bei identischer Belastung um ein Vielfaches Ubertrifft. Einen weiteren Durchbruch stellen die
Laborstudien von Wei et al. [203] Uber das hochgradige Warm- und Kaltwalzen von W dar. Es konnte
demonstriert werden, dass das Aufbringen eines hohen Umformgrades mittels Walzen zu ahnlichen
Ergebnissen fiihrt, wie nach einer Umformung unter Anwendung von Methoden aus der Gruppe der
Severe Plastic Deformation (SPD). Wolframbleche, die hochgradig warm- und kaltgewalzt wurden,
zeigen im Zugversuch ein ausgepragtes plastisches Regime. Reiser et al. [236—238] erbrachten den
Nachweis, dass dieser Ansatz auch im industriellen Umfeld erfolgreich zur Herstellung von UFG W
eingesetzt werden kann. Mit dem Fortfall der durch den Laborcharakter auferlegten Mengenbegren-
zungen bei der Produktion mittels SPD, markiert die demonstrierte Skalierbarkeit ein neues Level in
der erreichbaren Verfligbarkeit von UFG W-Materialien. An industriell hergestellten W-Blechen mit
UFG Mikrostruktur konnte in der Folge gezeigt werden, dass diese bei RT sowohl in Zugversuchen
ein ausgepragtes plastisches Regime aufweisen [195, 239], als auch in bruchmechanischen Expe-
rimenten unter quasi-statischer Belastung [120, 239-241], sowie unter zyklierenden Bedingungen
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3 Motivation und Zielsetzung

[242] die Beobachtung von stabilem Risswachstum erlauben. Mit lediglich 170 K im Bruchmechanik-
versuch [239] ist hochgradig warm- und kaltgewalztes W mit weitem Abstand der Materialzustand
mit der tiefsten jemals fur W dokumentierten BDT-Temperatur. Diese Bewertung inkludiert auch die
in Kap. 1 ausgefuhrten Ergebnisse zu W-Legierungen mit hohen Re-Konzentrationen.

Obwohl hochgradig umgeformte W-Materialien z. B. in Form von Laminaten und Laminatrohren be-
reits in technologischen Studien erfolgreich Verwendung finden [243], sind die metallphysikalischen
Hintergriinde, die zu der verformungsinduzierten Duktilisierung von W im Allgemeinen und Raum-
temperaturduktilitdt von UFG W im Speziellen fiihren, nach wie vor ungeklért. In der Wissenschafts-
gemeinde werden aktuell zwei Feststellungen diskutiert bzw. hierauf beruhende Argumentationsket-
ten propagiert: (i) Das Aktivierungsvolumen der plastischen Verformung bei RT fur UFG W ist
vergleichbar mit den Ergebnissen fir SX W und moderat umgeformte Materialien. Es wird gefolgert,
dass bei RT der ratenlimitierende Prozess der plastischen Verformung in UFG W weiterhin die KP-
Bildung der %4(111)-Schraubenversetzungen ist [180, 196, 244, 245]. (ii) Fur geringe Korngréen
wird eine Zunahme der Dichte von Stufenversetzungen beobachtet. Es wird in die Diskussion ein-
gebracht, dass die hohe Dichte von Stufenversetzungen in Verbindung mit deren hohen Mobilitat fir
die Duktilitat von UFG W-Materialien verantwortlich ist [140-142, 246]. Versetzungs-Korngrenzen-
Wechselwirkungen sind ebenfalls Bestandteil der Diskussion zum ratenlimitierenden Prozess in UFG
Refraktarmetallen [247—249]. Es gibt Hinweise auf eine thermisch aktivierte Annihilation von Verset-
zungen an Korngrenzen als ratenlimitierenden Prozess der plastischen Verformung in Metallen bei
Uberschreitung einer Grenztemperatur [250]. Aktuelle Ergebnisse legen jedoch nahe, dass dieser
Mechanismus fir W erst bei Verformungstemperaturen um 600 K zum Tragen kommt und um die
KT dominant wird [180, 196, 244, 251]. Damit wird aller Wahrscheinlichkeit nach Raumtempera-
turduktilitat in W nicht durch Versetzungs-Korngrenzen-Wechselwirkungen ausgeldst.

Zielsetzung

Es ist die Intention dieser Arbeit der Inkonsistenz bei der Beurteilung des ratenlimitierenden Mecha-
nismus entgegenzutreten. Dazu sind die Auswirkung von hochgradigem Warm- und Kaltwalzen auf
den BDT in UFG W zu untersuchen. Zu diesem Zweck ist eine Garnitur von hochgradig umgeformten
W-Materialien herzustellen. Unabhangig von den gewalzten Materialien soll ebenfalls ein nicht-ver-
formter Zustand mit grobkdrniger Mikrostruktur als Referenz herangezogen werden. Wenngleich die
Meinung vertreten werden kann, dass die Kontamination mit Fremdelemente heutzutage in W mit
technischer Reinheit eine untergeordnete Rolle einnimmt [132], ist eine vergleichbare chemische
Zusammensetzung aller Materialien anzustreben. Um dies zu erreichen, wird die Garnitur der ge-
walzten Bleche von einem Ausgangsmaterial hergestellt. Unterschiede in der chemischen Zusam-
mensetzung werden so auf ein Minimum begrenzt. Im Fokus dieser Arbeit steht die verformungsin-
duzierte Reduktion der BDT-Temperatur und die Entwicklung der Ratenabhangigkeit der
Ubergangstemperatur mit steigendem Umformgrad. Basierend auf den Erfahrungen aus vorange-
gangenen Studien [230, 241] wird fir das héchstumgeformte Material eine BDT-Temperatur um RT
oder niedriger erwartet. Ein weiterer Forschungsschwerpunkt ist die Aufdeckung von Zusammen-
hangen zwischen der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur und den wahrend des
Walzens erfolgten mikrostrukturellen Modifikationen. Hierflr ist in Ergadnzung zum bruchmechani-
schen Versuchsprogramm eine elektronenmikroskopische Charakterisierung der Materialien vorge-
sehen.

Mit dieser Arbeit wird angestrebt, erstmals folgende Punkte darzustellen zu kénnen: (i) Die Entwick-
lung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie durch den Produktionsprozess als Funktion des Um-
formgrades; (ii) BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien fir UFG W im Allgemeinen und (iii) fiir W mit
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einer Ubergangstemperatur um RT oder tiefer im Speziellen. Die mit dem Abschluss des Versuchs-
programms neu gewonnenen Kenntnisse zur BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Entwicklung
der Mikrostruktur sollten es erméglichen, Antworten auf zwei der Leitfragen innerhalb dieser Ausar-
beitung geben zu kbénnen, welche lauten: (1) Welcher Mechanismus ist ratenlimitierend fiir die
Rissspitzenplastizitdt am BDT in UFG W mit Raumtemperaturduktilitat? (2) Was ist der Mechanismus
der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur in hochgradig umgeformtem W, der bei
Vorliegen einer UFG Mikrostruktur, W als ein extrem sprédes Material in einen Zustand mit Raum-
temperaturduktilitat transformiert?

Arbeitshypothesen

Fir eine zielgerichtete Bearbeitung des experimentellen Programms im Kontext dieser Leitfragen
werden Arbeitshypothesen formuliert. Hinsichtlich der Frage nach dem ratenlimitierenden Prozess
der Rissspitzenplastizitat, werden dabei die nachfolgenden Punkte im Besonderen gewtrdigt: (i) Die
oben angefiihrten Arbeiten zum Aktivierungsvolumen der plastischen Verformung bei RT kdnnen
keinen Unterschied zwischen den Ergebnissen fir UFG W und konventionell produzierten W-Mate-
rialien aufzeigen. (ii) Die Mehrheit der Arbeiten zum BDT in W identifiziert die KP-Bildung als raten-
limitierenden Prozess in einer Vielzahl von Materialzustanden; vgl. Tab. 2 und Tab. 3, Kap. 2.4. (iii)
In Bezug auf die Aktivierungsenergie der %(111)-Schraubenversetzung kann auf eine umfangreiche
Datenbasis zurlickgegriffen werden. Die Arbeitshypothese zu Leitfrage 1 lautet daher: Auch in UFG
W wird der BDT durch die KP-Bildung als zugrundeliegender Prozess des Gleitens der ¥%(111)-
Schraubenversetzungen kontrolliert.

Die Formulierung einer angemessenen Hypothese fur die Ursache der verformungsinduzierten Re-
duktion der BDT-Temperatur von W gestaltet sich komplizierter. Als mikrostrukturelle EinflussgréRen
werden in der Literatur unterschiedliche Gitterdefekte diskutiert, zum Teil mit kontraren Schlussfol-
gerungen; siehe Tab. 1, Kap. 2.1 fir eine Zusammenfassung. Ultrafeinkornige Mikrostrukturen sind
durch die hohe Dichte von Korngrenzen gepragt. Aktuelle in-situ Studien zur Versetzungsnukleation
in der Umgebung der Rissspitze berticksichtigend [121], werden in dieser Ausarbeitung Korngrenzen
vorzugsweise als Versetzungsquellen angesehen. Vielfach zeigen Simulationen, dass die Quellen-
dichte bzw. der mittlere Abstand und die Verteilung von Versetzungsquellen entlang der Rissfront
mafgeblichen Einfluss auf die Effektivitdt der Abschirmung der Rissspitze besitzen; vgl. Refs. [112,
123, 138, 252, 253]. Es wird als Arbeitshypothese zu Leitfrage 2 formuliert: In UFG W erlaubt die
assistierte Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen in Verbindung mit der hohen Dichte von
Korngrenzen eine effiziente Abschirmung der Rissspitze und niedrigere BDT-Temperaturen. Weiter-
hin wird ausgefihrt. Ist der inhdrente Abstand zwischen Versetzungsquellen grol3 gegeniiber der
KorngréB3e, korreliert die BDT-Temperatur mit dem mittleren Abstand der Korngrenzen entlang der
Rissfront als primdre Quelle der Versetzungsnukleation.

Auf Basis dieser Uberlegungen kénnen MaRnahmen abgeleitet werden, welche eine Verifikation
bzw. die Falsifikation der getroffenen Annahmen ermdéglichen. Aus diesen Malinahmen und ihrer
logischen Abfolge kann eine Struktur der Arbeit entworfen werden, welche in Abb. 13 skizziert ist. In
dieser Grafik steigt von unten nach oben der Stellenwert der Ergebnisse, jedoch ist auch der zuneh-
mende Einfluss einer mdglicherweise subjektiven Dateninterpretation zu beriicksichtigen. Dies soll
am Beispiel der bruchmechanischen Versuche verdeutlicht werden: Die unteren Elemente umfassen
die grundlegenden experimentellen Arbeiten, wie die Werkstoffproduktion und die Beschreibung der
Materialien hinsichtlich der Temperaturabhangigkeit der kritischen Spannungsintensitat. In der
nachsthéheren Ebene ist mit der Bestimmung der BDT-Temperaturen bereits eine Eigenschaft ho-
herer Ordnung Gegenstand der Betrachtung. Es folgt die Ermittlung der Ratenabhangigkeit der BDT-
Temperatur und von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien. Mit dem Vergleich von BDT-Arrhenius-

-37-



3 Motivation und Zielsetzung

Aktivierungsenergien und den Erwartungswerten wird schlussendlich eine Interpretation der Daten

vorgenommen, die eine Beantwortung der Leitfrage nach dem ratenlimitierenden Prozess ermdg-

licht.
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Abb. 13: Struktur des Forschungsvorhabens. Der logische Aufbau der Struktur ist von unten nach oben aufzufassen. Die

farblich akzentuierten Elemente sind Bestandteil dieser Ausarbeitung. Die nicht-eingefarbten Module sind ebenfalls bearbeitet

worden und sind Gegenstand einer nachfolgenden Veréffentlichung.

-38-



Experimentelle Methoden
sowie ldentifikation von Fehlern
und Fehlereinflussanalyse

4.1 Werkstoffproduktion: Vom Pulver zum gewalzten Blech

In Kooperation mit Plansee SE, Metallwerk Reutte, wurde eine Garnitur bestehend aus fiinf verschie-
den stark umgeformten W-Blechen produziert. Die Herstellung erfolgte entlang einer pulvermetallur-
gischen Prozesskette mit anschlieRender Walzumformung. Die Pulveraufbereitung, die Herstellung
eines Sinterlings, sowie das Umformen mittels HeiBwalzen und daran anschlieRende Warm- und
Kaltwalzschritte erfolgten nach einer geschitzten Produktionsroute des Kooperationspartners. Die
in dieser Arbeit vorgenommene Unterteilung der Walzschritte in Heil3- (HR), Warm- (WR) und Kalt-
walzen (CR) orientiert sich an dem von Trefilov et al. [254] [Tab. 1] aufgestelltem Schema fir die
Umformung von krz Refraktarmetallen, die auf Schatzungen der Rekristallisationstemperatur und KT
beruht. Erstere liegt in moderat verformten W um 1600 K bei einer Glihdauer von 1h [255]. In hoch-
reinem W wird die KT unter quasi-statischer Belastung um 800 K [40] [Abb. 5] gefunden; siehe Abb.
50, Kap. 5.4.3. An dieser Stelle ist hervorzuheben, dass entsprechend der Unterteilung von Trefi-
lov et al. [254] Kaltwalzen nicht etwa mit Umformung bei RT gleichzusetzten ist. Als Walztemperatur
ist die Temperatur des vorgelagerten bzw. in der Regel mehrmals wiederholten Anwarmens zu ver-
stehen.

Charakterisierung und Diskussion der
mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften

heiBgewalzt
Charakterisierung | |

nicht Gegenstand
dieser Studie

alle warmgewalzt

kaltgewalzt

Abb. 14: Materialien und Nomenklatur. Die hei3- und danach warmgewalzten Materialien (WR) 1,7WR, 2,5WR, 2,9WR, und
3,3WR und das zuerst heif3-, dann warmgewalzte und anschlieRend kaltgewalzte (CR) Material 4,1CR bilden den Gegenstand
dieser Arbeit. Das fur die Herstellung der gewalzten Zustdnde verwendete gesinterte Material ist nicht mit dem als Referenz-
material untersuchten Sinterling OAS identisch.
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4 Experimentelle Methoden und Fehlerbetrachtung

Das verwendete Pulver besal technische Reinheit. Nach dem Pressen und Sintern wurde zuerst
mittels HeiBwalzen umgeformt. Aus diesem Zustand erfolgte die Produktion von flinf Materialien.
Diese sind 1,7WR, 2,5WR, 2,9WR, 3,3WR und 4,1CR und bilden den Kern dieser Ausarbeitung; vgl.
Ubersicht in Abb. 14. Die Materialien 1,7WR — 3,3WR unterscheiden sich im aufgebrachten Umform-
grad und fur 4,1CR weicht zusatzlich die Walztemperatur des zuletzt durchgefiihrten Umformschrit-
tes ab, wie nach einer Erlauterung der flir die Bezeichnung der Materialien erdachten zweiteiligen
Notation ersichtlich wird: (i) Der vorangestellte numerische Wert gibt Auskunft iber den kumulierten
logarithmischen Umformgrad [256], ermittelt durch Bestimmung der Dickenreduktion exklusive Heil3-
walzen. (ii) Anhand des dem Umformgrad nachfolgenden Buchstabenpaares kann der letzte Pro-
duktionsschritt, den das Material durchlaufen hat, abgelesen werden, wobei gilt: Warmwalzen (WR)
und Kaltwalzen (CR). Der in Abb. 15 gezeigte Walzplan verdeutlicht die Herstellung einer Garnitur
aus Materialien mit funf Umformgraden aus einem Sinterling und somit die Vermeidung von Variati-
onen in der chemischen Zusammensetzung unter diesen Materialien; vgl. Tab. 10, Kap. 5.1. Unter-
schiede in der Mikrostruktur und dem mechanischen Verhalten kdnnen somit losgeldst von der che-
mischen Zusammensetzung diskutieren werden.

17,9 g cm™ (93,0 %
AS g ( o)

l Heilwalzen (HR)

l +1,7 Warmwalzen (WR)
1,0 mm

[ HR+WRIog 1,7  § |

/8 Warmwalzen \
0,5 mm

[ HR+WR Iog. 2.5 [ 1w g
A/+0,4 Warmwalzen \
0,3 mm
[ HR + WR log. 2,9 | [ 2swr
‘/+Q4 Warmwalzen \
0,2 mm
[ HR +WR Iog. 3,3 { [ 29wR
A/»fo,s Kaltwalzen (CR) \
0,1 mm
HR + WR log. 3,3 + CR log. 0,8 ! 4cr ¥

Abb. 15: Methodik der Materialherstellung. Es ist der Walzplan gezeigt, mittels dessen aus einem einzelnen Sinterling (AS)
und uber den Zwischenschritt des HeilRwalzens (HR) eine Garnitur von warmgewalzten (WR) und kaltgewalzten (CR) Blechen
produziert wurde. Der in dieser Arbeit untersuchte Sinterling OAS ist nicht identisch mit dem hier dargestellten gesinterten
Ausgangsmaterial AS fir die Blechproduktion. Angegebene Blechdicken entsprechen den Nominalwerten, die Umformgrade
geben die Ist-Reduktionen wieder.

Material 1,7WR wurde Uber den Umweg mehrerer zwischengelagerten Anwarmschritte aus dem
heilRgewalzten Zustand mittels Warmwalzen hergestellt. Die Unterbrechung der Dickenreduktion mit
dem Zweck eines erneuten Anwarmens des Materials erfolgte auch in den nachfolgenden Warm-
walzschritten 1,7WR — 2,5WR, 2,5WR — 2,9WR und 2,9WR zu 3,3WR vielfach. Auf diesen Um-
stand wird im Folgenden jedoch nicht mehr explizit hingewiesen. Die fiir 1,7WR angestrebte Materi-
alstarke war mit 1,0 mm geplant; vgl. Walzplan in Abb. 15. Eine Nachmessung ergab eine erzielte
Blechdicke von 1,09 £0,01 mm exklusive der Randbereiche. Material 1,7WR wurde nach Erreichen
der Endstarke zwei weitere Male auf die Walztemperatur angewarmt. In Schritt (i) wurde das Blech
in zwei Abschnitte getrennt. Die Trennung erfolgte entlang der Ebene TS; siehe. Abb. 16. Ein Teil
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Werkstoffproduktion

wurde fur die Materialcharakterisierung zurtickgehalten. Der verbleibende Teil bildete das Ausgangs-
material fir die Produktion der héher umgeformten Materialien. Der zur Charakterisierung entnom-
mene Abschnitt wurde in Schritt (ii) erneut angewarmt und rissbehaftete Randpartien abgeschlagen.
Beide Schritte, das Teilen und das Besdumen, bilden stets den Abschluss der Produktion aller der
hier besprochenen Materialien. Ein Spannungsfreiglihen erfolgte zu keiner Zeit. Alle Bleche verblie-
ben damit in einer dem Walzzustand verwandten Beschaffenheit; zweimaliges kurzzeitiges Anwar-
men nach dem Walzen zur Teilung und zum Besaumen ist zu bertcksichtigen. Mittels Warmwalzen
wurden weiterhin die Materialien 2,5WR, 2,9WR und 3,3WR produziert. Die dabei erzielten Materi-
alstarken betrugen 0,52 +0,01 mm (0,5 mm), 0,34 +0,01 mm (0,3 mm) und 0,22 +0,01 mm (0,2 mm),
wobei die in Klammern genannten Werte die laut Walzplan angestrebten Blechdicken sind. Mit einem
Abschnitt von Material 3,3WR wurde die Umformung mittels Kaltwalzen weiter fortgesetzt, bis ein
kumulierter Umformgrad aus Warm- und Kaltwalzen von 4,1 erreicht war. Damit ist der in der Be-
zeichnung 4,1CR vermerkte Umformgrad als log. 3,3 warm und log. 0,8 kalt zu verstehen; vgl. Tab.
4. Die Blechstarke nach dem finalen Kaltwalzschritt betrug 0,11 £0,01 (0,1 mm). Warm- und Kaltwal-
zen erfolgte ausnahmslos in einer unidirektionalen Weise.

Tab. 4: Produktionsparameter und grundlegende Blecheigenschaften. Die Walztemperaturen T zwischen den Walzdurchgan-
gen sind als homologe Temperaturen ausgewiesen, d. h. ist auf eine Schmelztemperatur von 3700 K [1] bezogen. Angaben
zu Variationen in der Blechdicken z referenzieren auf die Standardabweichung. Die relative Dickenreduktion Az und der lo-
garithmische Umformgrad ¢, beruht auf der Materialstarke nach dem Heifwalzen, also exklusive der plastischen Verformung
die durch HeilRwalzen erzielt wurde. Als grundlegende Blecheigenschaften sind der Mittenrauwert Ra und die Mikroharte in
HVO0,1 aufgefiihrt. Die Mikroharte ist auf der Schliffebene TS ermittelt worden.

Material Farbcode T z Az P, Ra HVO.1
I- /mm 1% I- Ium /kgf mm2

0AS schwarz - - - - 2,06 406 +12
1,7WR violett <04 1,09 +0,01 82 HR+ 1,7 2,08 560 +5
2,5WR blau <04 0,52 +0,01 91 1,7+0,8 1,56 587 +8
2,9WR grin <04 0,34 +0,01 94 25+04 1,40 595 +6
3,3WR orange <04 0,22 +0,01 96 29+04 1,02 626 +6
4,1CR rot <0,2 0,11 +0,01 98 33+0,8 0,29 646 +7

Mit dem Zweck der Diskussion der verformungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur und des
Einflusses auf das mechanische Verhalten wurde ebenfalls W im gesinterten Zustand charakterisiert.
Dieser stellt das sechste Material dar, das im Rahmen dieser Studie untersucht wurde. Es wird eine
vollstandig rekristallisierte Mikrostruktur erwartet. Weiterhin sollte der Sinterling frei von einer kris-
tallographischen Textur sein. Bei Adaption der fur die gewalzten Zustdnde angewendeten Notation
gilt somit: 0 (keine Umformung), AS (Sintern als letzten Produktionsschritt), also OAS. Das Material
0AS wurde ebenfalls (iber Plansee SE, Metallwerk Reutte, Osterreich bezogen und ist gleicherma-
Ren mit technischer Reinheit spezifiziert. Da 0AS nicht plastisch verformt wurde, besitzt dieser eine
gewisse geschlossene Porositat. Die spezifische Dichte von 0AS wurde zu 93,0 +0,5 % bestimmt,
wobei eine Dichte von 19,25 g cm™ als Bezugsgrofte diente, vgl. Ref. [1] [Tab. 1.8]. Es sei darauf
hingewiesen, dass 0AS nicht identisch mit dem fir die Produktion der gewalzten Materialien verwen-
deten Sinterling ist. Uber eine Verwandtschaft hinsichtlich der Charge liegen keine Angaben vor.

Zum Abschluss sei auf den genutzten Farbcode hingewiesen. Dieser ist symbolisch an den Spekt-
ralfarben des Lichtes angelehnt und verbindet die niedrigen Umformgrade mit den kurzwelligen Be-
standteilen und die hochumgeformten Materialien mit den Farben groRer Wellenlange: 1,7WR (vio-
lett), 2,5WR (blau), 2,9WR (griin), 3,3WR (orange) und 4,1CR (rot). Dem gesinterten Zustand 0AS
ist schwarz zugeordnet.
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4.2 Elementanalyse: Quantifizierung der Kontamination der

Werkstoffe durch den Walzprozess

Die Protokollierung der Entwicklung der Fremdatomkonzentrationen mit steigendem Umformgrad
erfolgte mittels Dreifachbestimmung, d. h. durch dreifachen Aufschluss und Analyse der Einwaage.
Insgesamt wurden 19 Elemente hinsichtlich ihrer Konzentration untersucht: C, N, O, Al, Si, S, P, K,
Ca, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zn, Mo, Cd und Pb. Die Auswahl der Elemente erfolgte auf Basis von
Analyseberichten [128, 238] und Angaben in der Herstellerspezifikation®. Die Proben wurden mittels
elektroerosivem Bearbeiten (EDM) aus den beprobten Materialien 1,7WR —4,1CR und 0AS entnom-
men. Bei Verwendung eines Messingdrahtes erfolgt ein nicht zu vernachlassigender Eintrag von Cu
und Zn durch die Kontamination der Schnittkanten. Um die Verfalschung der Ergebnisse durch die
Entnahmemethode entgegenzutreten wurden die Proben vor der Analyse mit einer neuen Mischung
gebeizt. Hierdurch ist es gelungen die Konzentrationen von Cu und Zn unter die Bestimmungsgren-
zen abzusenken.

Die chemische Analyse erfolgte unter Zuhilfenahme von Verbrennungsanalysen, Tragergas-Heiliex-
traktion, TGHE [257] sowie anhand von Untersuchungen auf Basis der optischen Emissionsspektro-
metrie mit induktiv gekoppeltem Plasma, ICP-OES [258]. Fir die Quantifizierung der Elementkon-
zentrationen von C und S mittels Verbrennungsanalyse (im Keramiktiegel im Sauerstoffstrom)
wurden ein CS600 (LECO Instrument, Deutschland) verwendet. Die Konzentrationen an N und O
wurden mithilfe eines LC600 (LECO Instrument, Deutschland) mittels Schmelzaufschluss unter He-
Gasstrom im Graphiteinwegtiegel bestimmt. Die Elemente Al, Si, P, K, Ca, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zn,
Mo, Cd und Pb wurden mittels ICP-OES, iCAP 7000 Serie (Thermofisher Scientific, U.S.A) gemes-
sen. Hierfur wurden die Proben in einem sauren Ultraschallbad aufgeschlossen, die Lésungen in
eine Plasmaflamme zerstaubt und die Emissionslinien aufgenommen.

. S=0
Normalenrichtung (S) — 1 -
A -
s=0 e
transversale Richtung (T) Walzrichtung (L)

Abb. 16: Nomenklatur der Hauptrichtungen. Die Nomenklatur folgt dem in ASTM E399 [221] definierten Schema. Die Abkur-
zungen werden sowohl flur die Bezeichnung der Blechrichtungen, als auch bei der Charakterisierung von Ebenen und der
Risssysteme angewendet.

9 Angaben auf Herstellerwebsite:
https://www.plansee.com/de/werkstoffe/wolfram.html; abgerufen am 01.11.2018
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4.3 Textur- und Mikrostrukturanalyse: Berechnung der Orientie-
rungsverteilungsfunktionen und Beschreibung der Verteilung

von verformungsinduzierten Gitterdefekten

Die Berechnung der Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) und die quantitative Analyse der durch
das Walzen induzierte Modifikationen der Mikrostruktur (exklusive der Untersuchungen zu Verset-
zungsdichte und Versetzungsstruktur) erfolgten auf Basis von Ergebnissen aus Riickstreuelektro-
nenbeugungsexperimenten (EBSD). Fir die Bestimmung der mittleren Versetzungsdichte in einem
statistisch signifikanten Materialvolumen wurde ein indirekter Ansatz gewahlt. Dieser basiert auf der
winkelabhangigen Verbreiterung der Beugungsreflexe (modifizierter Williamson-Hall Ansatz), die in
Beugungsexperimenten mit monochromatischer Réntgenstrahlung (XRD) gewonnen wurden. Ver-
setzungsstrukturen wurde anhand von Aufnahmen, die am Rasterelektronenmikroskop (SEM) ana-
lysisiert. Dieses als Electron Channeling Contrast Imaging (ECCI) bezeichnetes Bildgebungsverfah-
ren wurde mit der Orientierungsbestimmung Gber EBSD kombiniert. Hierauf weist die von Zaefferer
et al. [259] gepragte Abkilrzung cECCI, ECCI under controlled diffraction conditions, hin.

Proben wurden mittels elektroerosivem Schneiden (EDM) entnommen. Hierbei lag ein besonderes
Augenmerk auf die Herstellung von Proben mit intakten Schnittkanten, die bei stark umgeformten
W-Blechen zu der Bildung von sogenannten Delaminationsrissen neigen. Aufgrund der erwarteten
starken Anisotropie der mikrostrukturellen Eigenschaften ist stets die Ausrichtung der Proben in Be-
zug auf das Blechkoordinatensystem angegeben.

4.3.1 Riickstreuelektronenbeugung

Die Herstellung von Schiliffen fir die EBSD-Untersuchungen umfasste das Schleifen der Proben so-
wie ein mechanisches und elektrochemisches Polieren. Diese Arbeitsschritte erfolgte fir alle Mate-
rialien parallel, d. h. die Abschnitte der verschiedenen Bleche wurden gruppiert, mechanisch verbun-
den sowie warmeingebettet und waren danach in einem Probenstapel zusammengefasst zu
praparieren.

Nassschleifen ist in zwei Bearbeitungsschritte zu unterteilen. In einer ersten groben Schleifstufe wur-
den Oberflachenbereiche entfernt, die moglicherweise wahrend EDM modifiziert wurden. Die sich
anschlieBende Feinbearbeitung diente zur schrittweisen Reduzierung der Verformungsschicht; vgl.
Petzow et al. [260] [Abb. 1.5.1]. Wahrend des Feinschleifens wurden Schleifstufen inklusive einer
1200er Koérnung durchlaufen. Die Schadigungstiefe wurde im Anschluss durch mechanisches Polie-
ren mit polykristallinen Diamantsuspensionen mit PartikelgréRen von 9, 6, 3 sowie 1 um (je 6 min)
weiter verringert. Der Abtrag letzter Rauheitsspitzen, doch vor allem die Schaffung einer verfor-
mungsfreien Oberflache, wurde mittels elektrolytischen Polierens erreicht. In Vorbereitung wurde der
Probenverbund aus dem Einbettmittel herausgeldst und eine wassrige Losung bestehend aus demi-
neralisiertem H20 und 0,66 wt.-% NaOH angesetzt; stark verdinnter Elektrolyt ASTM VII-7. [261]
[Tab. 1]. Der Probenstapel wurde als Anode kontaktiert und Uber Elektrolyt sowie V2A Ringkathode
die Elektropolierzelle aufgebaut. Als Polierspannung wurde ein Wert von 10 V als geeignet befun-
den. Mittels Rihrers wurde das Elektrolyt in konstanter Bewegung gehalten. Die anodische Auflo-
sung der Oberflache erfolgte in einem gepulsten Betriebsmodus mit 5 s Abtragen und 10 s Deakti-
vierung pro Zyklus fir eine Nettozeit von 3 min bzw. einer Bruttodauer von 9 min. Nach der
Praparation wurde eine maximale Rautiefe Rt unterhalb von 100 nm gemessen.

Die Generierung und Erfassung der EBSD-Beugungsbilder (EBSPs) erfolgte mit einem Rasterelekt-
ronenmikroskop mit thermischer Feldemissionskathode (FEG-SEM) vom Typ MERLIN (Carl Zeiss

-43 -



4 Experimentelle Methoden und Fehlerbetrachtung

Microscopy GmbH, Deutschland), in Kombination mit einer 480x480 Bildpunkte auflésenden Hoch-
geschwindigkeits-EBSD-Detektor vom Typ Hikari XP (EDAX, U.S.A) und TEAM v4.5 (EDAX, U.S.A)
als Steuerungs- und Aufnahmesoftware. Die Neigung des Probentisches betrug 70° zur Waagerech-
ten. Eine homogene Ausleuchtung des phosphoreszierenden Detektorschirms wurde unter der ge-
gebenen Geometrie fir W bei einem Arbeitsabstand von etwa 14 mm erzielt. Die in den einzelnen
Versuchsreihen gewahlten Strahlparameter und der Betriebsmodus der CCD (Charge Couple De-
vice) Kamera (Binning, also das Zusammenfassen von Pixeln beim Auslesen des CCD Sensors)
sind im jeweiligen Textabschnitt ausgewiesen. Die Indizierung der EBSPs erfolgte mithilfe des
Hough-Transformation (HT) basierten Algorithmus [262, 263] mit nachgeschaltetem Abgleich der
Winkelbeziehungen der gefundenen Triplets mit einer Orientierungsdatenbank [264].

Das Postprocessing und die Bestimmung der Textur- und Mikrostruktureigenschaften erfolgte unter
Anwendung von OIM Analysis v8.1 (EDAX, U.S.A). Eintrage mit einer geringen Zuverlassigkeit bei
der Indizierung des EBSP, ausgedriickt in einem Vertrauensindex (Cl) unterhalb 0,1, wurden her-
ausgefiltert [265]. Aulterdem wurden einzelne Messpunkte und zusammenhangende Punktgruppen
entfernt, die aus weniger als 5 Messpunkten bestehen (innerhalb der vorgegebenen Missorientie-
rung). Ein Teil dieser herausgefilterten Orientierungsdaten wurde anschlieRend mit dem Prozedere
der Korn-Cl Standardisierung (GCIS) in die Auswahl zurlckgefuhrt. Bei der GCIS wird die Plausibi-
litét der Orientierungen der herausgefilterten Datenpunkte hinsichtlich der Orientierungen ihrer Nach-
barpixel bewertet und ggf. der Cl nicht aber die gemessene Orientierung angepasst.

Texturananalyse

Die Identifizierung von bevorzugten kristallographischen Orientierungen und die Quantifizierung ihrer
Haufigkeiten erfolgte nach einer direkten Methode. Die Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) wur-
den direkt aus EBSD-Orientierungen berechnet und nicht indirekt aus den Intensitaten von Polfigu-
ren zurlickgerechnet [266]. Den Empfehlungen von Wright et al. [267] sowie Randle et al. [268] fol-
gend, wurden zur Berechnung der ODFs deutlich mehr als 10k unabhangige Kornorientierungen
aufgenommen. In Vorbereitung dessen wurden nach der oben dargelegten Methode Schliffe der
Ebene TS angefertigt. In dieser Ebene wird die hdchste Korndichte erwartet [238], d. h. bei gegebe-
nem Messraster und Messfeldgrofie wird ein Maximum an unabhangigen Kornorientierungen er-
fasst. Mehrere Messfelder wurden pro Material aufgenommen. Fir eine gesteigerte Toleranz gegen-
Uber einer méglichen Werkstoffinhomogenitat wurden die Felder tiber die gesamte Breite der Proben
(10 mm) verteilt [269]. Gewalzte Refraktarmetalle sind fir Texturgradienten entlang der S-Richtung
bekannt; vgl. Engler et al. [266] bzw. Lied et al. [237] [Abb. 8]. Daher wurden die Positionen der
Messfelder in dieser Arbeit so gewahlt, dass ausschlie3lich Orientierungsdaten entlang der Blech-
mitte aufgenommen wurden, also die Positionierung entlang der T-Richtung auf Héhe S = 0 erfolgt;
siehe Abb. 16, Kap. 4.2. Nach Engler et al. [266] sind damit durchgefiihrte Untersuchungen zur Ori-
entierungsverteilung als Analysen der Mikrotextur zu klassifizieren, d. h. die Orientierungsverteilun-
gen besitzen einen Ortsbezug und stellen keine Charakterisierung des gesamten Probenvolumens
dar. Im Folgenden ist mit Textur stets die Mikrotextur gemeint.

Bei der Erfassung von Orientierungsdaten fur die Texturbestimmung steht die Ermittlung von még-
lichst vielen Kornorientierungen im Vordergrund; nicht die detaillierte Abbildung der Mikrostruktur
[269]. Dies spiegelt sich in der gewahlten Anzahl und GréRRe der Messfelder sowie der Schrittweite
der verwendeten Messraster (quadratische Pixel) wider. Auf Basis von Voruntersuchungen zur Korn-
gréRRe der einzelnen Materialzustande wurden die auf das jeweilige Material abgestimmte Schrittwei-
ten definiert. Jepson et al. [270] folgend entsprechen die in dieser Arbeit gewahlten Schrittweiten
etwa 5 der Korndimension entlang der S-Richtung und sind damit wesentlich gréber als die Vorga-
ben fir die Messung von Mikrostruktureigenschaften [268, 271]. Die Kopplung der Schrittweite an

-44 -



Textur- und Mikrostrukturanalyse

die jeweilige Korngréfie ermoglicht eine ressourcensparende Erfassung von unabhangigen Kornor-
ientierungen unter Beibehaltung der Bewertung der Plausibilitdt der Orientierung eines individuellen
Datenpunkts unter Anwendung von Filtermasken (im Postprocessing) auf Basis von Nachbarschafts-
beziehungen. Die Auswahl der Anzahl an Messfeldern pro Material und ihre GroR3e ergibt sich aus
der vermuteten Inhomogenitat; siehe Tab. 5. Untersuchungen von Lied et al. [237] an vergleichbar
produzierten W-Blechen zeigen auf, dass eine zu Beginn deutlich ausgepragte Heterogenitat der
Mikrostruktur mit zunehmenden Umformgrad verschwindet.

Tab. 5: Versuchsparameter fur die Bestimmung der Textur. Die SEM-Parameter Beschleunigungsspannung U und Strahl-
strom [ sind angegeben. Darliber hinaus sind die Dimensionen der Messfelder parallel zur T-Richtung y und S-Richtung z
sowie die Schrittweite § und die Anzahl der Messfelder pro Material N aufgelistet. Daraus ergibt sich ein Wert fiir die gesamte
pro Material gemessene Flache 4, die zusammen mit dem Wissen uber die Korndimensionen eine Abschatzung der Anzahl
in dem Datensatz enthaltenen Kérner n erlauben. Zusatzlich sind als Qualitatsindikatoren der arithmetische Mittelwert der
Symmetrie der Polfiguren S der niedrig-indizierten Ebenen {100}, {110} und {111}, Differenz zwischen berechnetem und
extrapoliertem wahren Tl A] und der relative Fehler e; des berechneten Tl angegeben.

Material U I ') y; z N A n s Wy e
/kV  InA  /nm /um /- /um? /- /- /- 1%

0AS 30 20 6,0k 2,9k;2,3k 2 13340k 38k 0,0040 +0,0006 0,00 0,0
1.7WR 20 20 200 140; 100 8 112k 41k 0,0120 +0,0025 0,06 1,5
2.5WR 20 20 150 100; 70 8 56k 30k 0,0101 £0,0021 0,07 1,3
2.9WR 20 20 120 100; 60 6 36k 18k 0,0166 +0,0031 0,11 1,9
3.3WR 20 20 100 100;50 5 25k 15k 0,0100 +0,0021 0,24 2,2
41CR 20 20 80 100; 40 4 16k 9,4k 0,0142 +0,0027 0,01 0,1

Fir die Datenaufnahme zur Texturanalyse wurde das SEM mit einer Beschleunigungsspannung von
20 kV und einem Strahlstrom von 20 nA betrieben. Unter Anwendung eines 5x5 Binning wurden
EBSPs mit einer Geschwindigkeit um 250 fps aufgenommen. In einem ersten Postprocessing-Schritt
wurden die Versuchsdaten der einzelnen Messfelder fir das jeweilige Material zusammengefasst
und die oben beschriebene Filter-Routine angewendet. Eine Analyse der Orientierungsdaten offen-
barte leichte Verdrehungen in Bezug zu den erwarteten Ideallagen der Hauptkomponenten der Walz-
textur. Diese rihren hdchstwahrscheinlich aus leichten Ungenauigkeiten bei der Enthahme der Pro-
ben aus den Blechen her, bzw. sind eine Folge der Praparation und der Ausrichtung im SEM. Wie
von Kocks [272] empfohlen, wurde die Abweichungen von den Ideallagen durch leichte Rotation der
Orientierungsdaten des gesamten Datensatzes korrigiert; sieche Anhang B, Abb. A6.

Im Anschluss an die Justage der Orientierungsdaten wurden die ODFs auf Basis der Reihenentwick-
lung Generalized Spherical Harmonic Expansion (GSHE) nach Bunge [273] [GI. 5.1] berechnet. Der
erwarteten hohen Orientierungsdichten einzelner Vorzugskomponenten Rechnung tragend [237]
[Abb. 7] und die Gefahr von sogenannten Ghosting-Artefakten'® beriicksichtigend, wurden die ODFs
bis Reihenglied 34 entwickelt. Die Intensitaten jeder Orientierung wurden dabei iber eine Glocken-
kurve mit einer Halbwertsbreite von 5° abgebildet; siehe Ref. [274] [Gl. 12.14] und [275] [Abb. 7]. Die
Reihenentwicklung erfolgte unter Vorgabe orthotroper!' Probensymmetrie. Bei der Abbildung der
Intensitaten jeder Orientierung Uber eine Glockenkurve mit einer gegebene Halbwertsbreite, ist die
Scharfe der Textur sowie der Entwicklungsgrad bzw. die Stichprobengréfie zu berlcksichtigen [275].
Nach einer visuelle Kontrolle der ODF-Schnitte und der Analyse der Entwicklung des Tl Uber den
Entwicklungsgrad konnte verifiziert werden, dass bei der Anwendung der oben angegebenen Ent-
wicklungsparameter weder (i) Ghosting-Artefakte auftreten, noch (ii) nennenswerte Veranderungen

10 E. Bruder (TU Darmstadt): Persénliche Kommunikation
11 Orthotrope Probensymmetrie bedingt zwei Spiegelebenen. In gewalzten Blechen sind diese die Ebenen normal zu der L-
bzw. T-Richtung [266]; vgl. Abb. 16. In Abb. 18 sind die dquivalenten Orientierungen dargestellt.

-45 -



4 Experimentelle Methoden und Fehlerbetrachtung

in der ODF bei der Wahl einer langeren Reihenentwicklung zu erwarten sind; Abb. A7, Anhang B.
Somit kann geschlussfolgert werden, dass der Entwicklungsgrad mit 34 hoch genug angesetzt wurde
und die Intensitatsverlaufe der ODF, wenigstens an und im Umkreis der Hauptkomponenten der
Textur, mit hoher Wahrscheinlichkeit der wahren Textur der Materialien entsprechen.

gedrehte Wiirfellage

(001)[170] (001)[0T0] (001)[110] T

@,=45° (12)[111]

L (1o (110172 (110)[001]

——"t—

Abb. 17: Reduzierter Euler-Raum: In (a) ist der reduzierte Euler-Raum mit den Grenzen {0 — 90°} fir alle drei Raumachsen
gezeigt. Wichtige Ideallagen sind fiir die in (a) eingefarbte Schnittebene ¢, {45°} in Abb. (b) dargestellt. Die typischen Textur-
komponenten in gewalztem W sind hervorgehoben. Die Darstellung (a) in Anlehnung an Ref. [276]. Diagramm (b) eigene
Darstellung. Indizierung des Euler-Raumes nach der Nomenklatur von Bunge {¢,, @, ¢,} bzw. durch die Angabe (hkl)[uvw],
d. h. Nennung der Kristallebene planparallel zur Walzebene sowie der Kristallrichtung parallel zur L-Richtung.

Die Interpretation der ODFs erfolgte anhand von Schnitten des Euler-Raumes bei ¢, {45°} in den
Grenzen ¢, {0 -90°} und @ {0 — 90°}. Im Allgemeinen bilden krz Metalle sogenannten Fasertexturen
aus, bei denen sich die Hauptkomponenten der Textur entlang charakteristischer Strecken im Euler-
Raum befinden. Im Fall der Verformung im ebenen Dehnungszustand (EDZ) sind a-Faser (hkl)[110]
und y-Faser (111)[uvw] zu erwahnen. In Abb. 17b sind die Lagen der Hauptkomponenten der Walz-
textur von krz Metallen in Bezug auf das Probenkoordinatensystem durch die grau hervorgehobenen
Einheitszellen reprasentiert. Die Reduzierung des Euler-Raumes ¢, {0 — 360°}, @ {0 — 180°} und ¢,
{0 — 360°} auf die Grenzen ¢, {0 — 360°}, @ {0 — 90°} und ¢, {0 — 90°} ist ein Ergebnis der Kristall-
symmetrie der kubischen Einheitszelle und der damit verbundenen Redundanz von gleichwertigen
Orientierungen. Die Verkleinerung des Euler-Raumes auf ¢, {0 — 90°}, @ {0 — 90°} und ¢, {0 — 90°}
bzw. die Darstellung des Euler-Raumes in den Grenzen ¢, {0 — 90°}, @ {0 — 90°} und ¢, {45°} ist
durch das Vorliegen von orthotroper Probensymmetrie gerechtfertigt bzw. der Tatsache geschuldet,
dass die Komponenten und Fasern, die fur die Beurteilung der Walztextur von krz Metallen bendtigt
werden, in dieser Schnittebene lokalisiert sind [266].

Fehlerbetrachtung Texturanalyse

Die ODF ist eine angenaherte mathematische Beschreibung der Verteilung der Kristallorientierungen
hinsichtlich ihrer Gesamtheit. Damit ist die Aussagekraft der ODF stark an die GréRRe der gekoppelt.
Dariiber hinaus beeinflussen die Parameter der Reihenentwicklung die berechneten Intensitatsma-
xima und sind flr eine quantitative Texturanalyse auf die Intensitaten sowie StichprobengréRe ab-
zustimmen.

In der Blechmitte wird vorausgesetzt, dass die resultierende Verformungsstruktur auf eine plastische
Verformung im EDZ zurlickzufiihren ist. Diese bedingt die Ausbildung einer orthotropen Probensym-
metrie wahrend des Walzens. Orthotrope Probensymmetrie ist direkt in den in Abb. 18 dargestellten
{100}-Polfiguren fir 1,7WR identifizierbar. Jedoch geht die Symmetrie der Polfiguren (die Uberein-
stimmung der Intensitatsverlaufe der Quadranten 1, 2, 3 und 4) mit Abnahme der StichprobengréfRe
zurlick und kénnte auf Basis der Stichproben mit 460, 1800 bzw. 6900 nur vermutet werden. Diese
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Beobachtung kann nach einem Ansatz von Wright et al. [267] [GI. 6] bestatigt werden. In diesem
wird die Symmetrie der Polfigur (eigentlich die Asymmetrie dieser) Uber die Beziehung

90° 90°-b
1
Sty =5 . ) {IP@f) = P(,180° = B + [P(a, f) - P(e, 180° + )’
a=0 =0
+[P(@ ) - Pl —p))S (12)

quantifiziert, wobei die Grofen «a, 8 und b den Polarwinkel bzw. Azimut sowie die Winkelauflésung
beider Winkel in der Berechnung zugrundeliegenden Polfigur entsprechen. Da die Winkelauflésung
der Polfiguren variieren kann, ist die Vergleichbarkeit von Symmetriefaktoren durch die Hinzunahme
eines Korrekturfaktors B gegeben. Dieser entspricht der Anzahl der Datenpunkte der Polfigur.

Im Falle orthotroper Symmetrie gilt fir den Einfluss der GréRRe der Stichprobe n, d. h. der Anzahl an
unabhangigen Kornorientierungen im Datensatz, in Hinblick auf die Asymmetrie der Polfigur:

lim Sy = 0 (13)

Unter der Annahme von orthotroper Probensymmetrie ist die Abweichung von dem Idealwert {0} ein
Mal fir die statistische Relevanz des zugrundeliegenden Datensatzes. Die Entwicklung der Sym-
metrie der {100}-Polfiguren fir 1,7WR kann in Abb. 18 anhand der rot hervorgehobenen Werte nach-
vollzogen werden. Das Erreichen einer ideal-symmetrischen Polfigur fir 1,7WR wird zu einer Korn-
statistik von etwa 140k Kérnern extrapoliert.

Abb. 18: Einfluss der Kornstatistik auf die Orientierungsverteilungsfunktion. Es sind die Polfiguren vom Typ {100} fur die
StichprobengrofRen 460, 1,8k, 6,9k, 21k sowie 41k gezeigt; berechnet ohne Vorgabe von Probensymmetrie. Die Einfarbung
der Polfiguren entspricht der Orientierungsdichte von {100}-Ebenen im entsprechenden Probenkoordinatensystem. Die Werte
zur Beurteilung die Symmetrie der Polfiguren sind in Rot hervorgehoben. Die Entwicklung der Asymmetrie der Polfiguren S
ist zentral als Funktion der Anzahl der Kornorientierungen im Datensatz n dargestellt; vgl. Tab. 5 fir Ergebnisse zu 2,5WR —
4,1CR.

Fir die Generierung von Stichproben mit einem Umfang von 140k Koérnern ist der experimentelle
Aufwand jedoch unverhaltnismaRig hoch. Die Abweichung einer stichprobenbasierten ODF von der
wahren Textur kann jedoch bereits auf Basis kleiner Datensatze quantifiziert werden. Hierflr bietet
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sich die Betrachtung in der Variation des Texturindex (TI) nach Bunge [273] [GI. 4.210] fir Datens-
atze desselben Materials mit verschiedenen Stichprobenumfang an. Neben der Berechnung des Tl
basierend auf dem gesamten Datensatz, wurden (Teil-) Datensatze mit einem Stichprobenumfang
von 41k, 25k, 10k, 8k, 4k, 2k 1k, 800, 400 sowie 200 unabhangigen Kornorientierungen erzeugt.
Dabei erfolgte die Auswahl der Kérner nach einem zufalligen Muster. Dieses Vorgehen wurde pro
Datensatzgrofie 11-mal wiederholt, jede Berechnung des Tl erfolgte unter Vorgabe von orthotroper
Probensymmetrie. Aus diesen jeweils 11 Einzelergebnissen wurden Median sowie die Spannweite
der Ergebnisse ermittelt. Exemplarisch sind Abb. 19a der Median der TIs und die jeweilige Spann-
weite fir 4,1CR Uber den Kehrwert der StichprobengréRe aufgetragen. Der Median nimmt mit zu-
nehmendem Umfang der Kornstatistik (linke Seite) ab; ebenso die Spannweite zwischen den Teiler-
gebnissen. Anhand modellierter Daten konnten Matthies et al. [277] demonstrieren, dass die
Abnahme des Tl mit dem Kehrwert der Kornstatistik n korreliert. Somit erlaubt die in Abb. 19a ein-
gezeichnete Regressionsgrade die Extrapolation eines wahren Tl durch die Berechnung des TI fir
die Koordinate {0}, d. h. flir n - oo, die Stichprobe entspricht der Grundgesamtheit.
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Abb. 19: Abschatzung der erforderlichen StichprobengréfRe. In (a) ist die Extrapolation des Texturindex J zur Bestimmung
des wahren Tl J,qyn, flir n - co demonstriert (ohne erzwungene Probensymmetrie). Aufgetragen sind Median und die Spann-
weite der berechneten Tls. Die Auftragung des wahren Tl Uber die DatensatzgroRe n in (b) zeigt an, wie viele Kérner in etwa
fur Aussagen zur Grundgesamtheit bendtigt werden; vgl. Tab. 5 fir die wahren Tls der Materialien 2,5WR — 4,1CR.

Nach dieser Methodik wird fur 1,7WR ein wahrer Tl von 4,03 konstruiert. Dieses extrapolierte Ergeb-
nis entspricht de facto dem gemessenen Tl von 4,09; Berechnung unter Vorgabe von orthotroper
Probensymmetrie. Die quadratische Definition des Tl bewirkt eine hohe Sensitivitat hinsichtlich der
Orientierungsdichten der Hauptkomponenten. Es wird gefolgert, dass bei Ubereinstimmung von ge-
messener und wahrer Tl die angenaherte ODF die wahren Orientierungsdichten an den Hauptkom-
ponenten akkurat abbildet.

Eine Erweiterung des oben beschriebenen Ansatzes ermoglicht es ferner Schllisse Uber die Stabilitat
der in Tab. 5 gelisteten wahren Tls zu ziehen. Dies ist fir 1,7WR in Abb. 19b nachzuvollziehen.
Dabei gibt die Position der Datenpunkte auf der Abszisse Auskunft iber den maximalen Stichpro-
benumfang der fiir die Berechnung der Regressionsgeraden zur Verfliigung stand, d. h. der Daten-
punkt in Abb. 19b mit der Koordinate 1k entspricht der Regressionsgeraden der Tls in Abb. 19a mit
eine Kornstatistik von 1k und niedriger (800, 400 und 200). In Abb. 19b wird um 10k Kornorientie-
rungen ein Plateau fur den wahren Tl erreicht, welches ab 25k als stabil bezeichnet werden kann.
Die asymptotische Annaherung des berechneten Tl an den wahren TI wird auch fir 2,5WR - 4,1CR
beobachtet und bestatigt 8k — 25k als notwendige Anzahl der Kérner im Datensatz, ab dem eine
quantitative Texturanalyse gerechtfertigt erscheint. Mit Kornstatistiken von geschatzt 38k (0AS), 41k
(1,7WR), 30k (2,5WR), 18k (2,9WR), 15k (3,3WR) und 9,4k (4,1CR) wird diese Anforderung fur alle
Materialien erreicht.
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Mikrostrukturanalyse

Nach der oben beschriebenen Methodik wurden Schliffe der Ebenen LS und TS prapariert. Die Aus-
richtung der Proben im SEM erfolgte in der Weise, dass die S-Richtung stets mit der Horizontalen
zusammenfiel und L- bzw. T-Richtung 20° zum PE-Strahl geneigt waren. Die Datenaufnahme er-
folgte nur im Bereichen der Blechmitte, d. h. um die Héhe S = 0. Je Material und Schliffebene wurden
vier Messfelder mit 5040 ym Grofe aufgenommen, wobei der erste Wert die Hohe vertikal und die
zweite Angabe die Breite des Messfelds horizontal angibt. Die Schrittweite des Messrasters mit
quadratischen Pixeln betrug 40 nm. Die Strahlparameter waren 15 kV und 20 nA. Die Aufnahmerate
betrug etwa 150 fps mit Vorgabe eines 4x4 Binning.

Nach Material und Schliffebene sortiert wurden im Postprocessing die einzelnen Datensatze zusam-
mengefasst und die bereits oben beschriebene Filter-Routine durchlaufen. Anhand der zusammen-
gefuhrten Datensatze wurden Mittelwerte und Verteilungskurven abgeleitet. Mit dem Ziel Standard-
abweichungen ausweisen zu konnen, erfolgte die Auswertung auch auf Basis der individuellen
Datensatze.

In dieser Ausarbeitung sind in Anlehnung an Hansen et al. [278] Kleinwinkelgrenzen (LABs) als Git-
terrotationen zwischen benachbarten Messpunkten im Bereich 2 — 15° definiert. Grenzen mit einer
Missorientierung gréfer 15° werden als Gro3winkelgrenzen (HABs) interpretiert. Aufgrund der star-
ken Anisotropie in der Kornmorphologie wird der Begriff KorngréRe hinsichtlich eines angendherten
Durchmessers vermieden. Stattdessen werden die gemittelten Abstande zwischen HABs bzw. zwi-
schen HABs und LABs angegeben und stets der Bezug hinsichtlich L-, T- und S-Richtung verdeut-
licht. Die Ermittlung der Korngrenzenabstande erfolgte auf Basis des Linienschnittverfahrens [279].

Tab. 6: Versuchsschema der EBSD basierten Mikrostrukturuntersuchungen. Die Messfelddimensionen entlang der L-Rich-
tung x, T-Richtung y, und S-Richtung z sind pro Material und Schliffebene bzgl. der Schliffebenen LS xz und TS yz ausge-
wiesen. Die Abschatzungen zu der statistischen Anzahl der in den einzelnen Datensatzen enthaltenen Kérnern n sind eben-
falls getrennt aufgelistet. Fir alle Untersuchungen wurden die Strahlparameter Beschleunigungsspannung U und Stahlstrom
I sowie die Schrittweite &, die Anzahl N und die Gesamtflache A der Messfelder konstant gehalten. Weiterhin ist der Anteil f
von Messpunkten mit einem CI gréf3er 0,1 (nach GCIS) am Gesamtdatensatz ausgewiesen.

Material U I ) X; z Nyg Aps Nyg fis y; z Nyis  Ars Nrs frs
/kV /nA  /nm /um /- /um? /- /- /um /- Ium? /- /-

0AS 30 20 500 2,9k 2,3k
1.7WR 15 20 40 50; 40
2.5WR 15 20 40 50; 40
2.9WR 15 20 40 50; 40
3.3WR 15 20 40 50; 40
4.1CR 15 20 40 50; 40

13340k 38k 0,978 - - - - -
8,0k 2,8k 0,999 50;40 8k 3,5k 0,999
8,0k 4,6k 0,998  50; 40 8k 10k 0,991
8,0k 6,5k 0,999  50;40 8k 11k 0,993
8,0k 11K 0,998  50; 40 8k 15k 0,998
8,0k 10k 0,998  50; 40 8k 19k 0,992

A A b b BN
A A b b b

Fehlerbetrachtung Mikrostrukturanalyse

Das Studium von UFG Mikrostrukturen stellt hohe Anforderungen an die Ortsaufldsung der verwen-
deten Methode. Durch die starke Probenneigung bei EBSD ist die physikalische Ortsauflésung
(meist: in welchem Abstand von einer Korngrenze kommt es zur Uberlagerung der Beugungsmuster
beider Orientierungen) orthogonal (nachfolgend als /ateral bezeichnet) sowie in Richtung des PE-
Strahls anisotrop und besitzt nach geometrischen Gesichtspunkten ein Verhaltnis von etwa 1:3. Die
physikalische laterale Auflosung von EBSD ist der Gegenstand vieler Veroffentlichungen; flr eine
Ubersicht sei auf Chen et al. [280] verwiesen. Fiir W im FEG-SEM und einer Beschleunigungsspan-
nung von 30 kV geben Isabell et al. [281] die physikalische laterale Auflésung mit 50 nm an. In einer
neueren Veroffentlichung von Tripathi et al. [282] ist fur 30 kV, 10 nA ein Wert von 100 nm ausge-
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wiesen'2. Dieser Unterschied von Faktor zwei konnte in den verwendeten Elektronenquellen begrin-
det sein: Wahrend Isabell et al. [281] ihre Messungen mit einer kalten Feldemissionskathode (cFEG)
als Quelle vornahmen, verwendeten Tripathi et al. [282] einen Emitter, der nach dem Prinzip der
warmen Feldemission (Schottky Type) arbeitet. Auch wenn nicht ndher von Isabell et al. [281] spe-
zifiziert, kann infolge des bauartbedingt stark eingeschrankten Strahlstroms von cFEGs [283]
[Tab. 1.1] auf eine Differenz im Stahlstrom beider Studien von mindestens eine GréRenordnung ge-
schlossen werden. In Hinblick auf diese Arbeit sollte damit der Bericht von Tripathi et al. [282] repra-
sentative Werte fiir die physikalische laterale Auflosung von EBSD an W enthalten.

Die praktisch nutzbare Auflosung von EBSD, nachfolgend als die effektive laterale Auflésung be-
zeichnet, ist neben der physikalischen Aufldsung weiterhin von dem verwendeten Software-Algorith-
mus fir die Indizierung der EBSPs beeinflusst [284]. Da bei der Uberlagerung von zwei Beugungs-
mustern in einem EBSP haufig die K-Bander einer Orientierung merklich schwachere Intensitaten
aufweisen, kann verldsslich zwischen beiden Mustern unterschieden werden. Damit besitzt die
EBSD-Methode eine héhere effektive laterale Auflésung als physikalische laterale Auflésung [284].
Diese liegt nach neuesten Arbeiten'® im Bereich um 10 nm. Damit kann festgehalten werden, dass
EBSD auch fiir die Mikrostrukturanalyse von UFG Materialien eine leistungsféhige Methode darstellt
und eine Schrittweite von 40 nm von den Fahigkeiten der ESBD-Methode an W abgedeckt ist. Dar-
Uber hinaus wird mit dem experimentellen Aufbau (S-Richtung horizontal ausgerichtet) sichergestellt,
dass die kleinste Strukturdimension entlang der Richtung der hdchsten Aufldsung verlaufen.

In dieser Arbeit kommt der Bestimmung der mittleren Abstéande zwischen GroRRwinkelgrenzen bzw.
Grof- und Kleinwinkelgrenzen eine zentrale Bedeutung zu. Nach DIN ISO 13067 [285] wurde die
Aufnahme der Datensatze fir die Mikrostrukturanalyse wurde so konzipiert, dass eine Kornstatistik
von deutlich mehr als 1k Kdérnern (nicht Messpunkten) erzielt wird. Flr die gewalzten Materialien
wurde 1,7WR als Referenz festgelegt. Aus der Tatsache, dass die Schrittweite sowie Gréfle und
Anzahl der Messfelder fur die Datenaufnahme zur Mikrostrukturanalyse fir alle Materialien und
Schliffebenen konstant gehalten wurden, folgt, dass Tab. 6 fir die hohen Umformgrade eine wesent-
liche umfangreichere Kornstatistik ausweist; etwa 10k fir 4,1CR im Vergleich zu 3k Kornern fir
1,7WR, jeweils in der LS-Ebene. Die Ergebnisse, basierend auf den Untersuchungen der Schiliffebe-
nen TS, beruhen auf etwa doppelt so viel gemessenen Kornern. Damit Gbertreffen die aufgenomme-
nen Datensatze in ihrem Umfang deutlich die gestellten Anforderungen fiir eine zuverlassige Bestim-
mung der KorngréRe nach dem Linienschnittverfahren.

Neben einer angemessenen Kornstatistik identifizierte Humphreys [271] (i) die Haufigkeit von nicht-
bzw. falsch-indizierten Messpunkten und (ii) die gemittelte Anzahl der Messpunkte im Korn in Bezug
zur Ausrichtung der Messlinie als weitere Einflussfaktoren bei der verlasslichen Bestimmung von
Korndimension nach dem Linienschnittverfahren (auf einem EBSD-Datensatz). Ein Auszug der Er-
gebnisse der Studie von Humphreys [271] ist in Abb. 20 wiedergegeben. Wahrend nicht- und falsch-
indizierte EBSPs zu kinstlichen Korngrenzen fiihren und in der Folge die gemittelte Korngrofe nicht
konservativ ist (Abb. 20a), ist die Tatsache, dass die Lange eines einzelnen Linienabschnittes immer
ein Vielfaches der Schrittweite des Messrasters betragen muss, mit einer Uberschatzung des mittle-
ren Korngrenzenabstandes verbunden; siehe Abb. 20b. Dabei wird in dem dargestellten Wertebe-
reich zwischen dem relativen Fehler bei der Bestimmung der mittleren Abschnittslange und dem
Anteil an Datenpunkten mit zutreffender Orientierung ein linearer Zusammenhang gefunden. Der
Einfluss der gemittelten Anzahl an Messpunkten pro Abschnittslange der Messlinien ist hingegen
nichtlinear. Unterschreitet die Anzahl von Messpunkten zwischen zwei Korngrenzen im Mittel den

12 A. Tripathi (Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung, Diisseldorf): Persénliche Kommunikation
13 S. Zaefferer und A. Tripathi (beide Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung, Diisseldorf): Persénliche Kommunikation
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Quotienten 5, kommt es zu einem hyperbolischen Anstieg des systematischen Messfehlers. In den
von Humphreys [271] publizierten Daten liegt der systematische Fehler bei der Bestimmung des
mittleren KorngréRe bei der Anwendung der von Radle [268] genannte Empfehlung fiir die Mikro-
strukturanalyse von 10 Messpunkten pro erwarteter gemittelter Abschnittslange zwischen 1 — 2 %.
Eine Verdopplung der Schrittweite (also eine Halbierung der Anzahl der Messpunkte entlang der
Messlinie) flhrt bereits zu einer Uberschatzung des wahren Ergebnisses um etwa 5 %.
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Abb. 20: Fehler bei der Bestimmung von mittleren Korngré3e nach dem Linienschnittverfahren. Diagramm (a) und (b) zeigen
den erwarteten relativen Fehler e; bei der Ermittlung der mittleren Korngrenzenabstande. In (a) ist der Fehler uber dem Anteil
f an korrekt indizierten EBSPs aufgetragen. In (b) ist der Fehler e; Uber der gemittelten Anzahl an Messpunkten entlang der
Messlinie zwischen zwei Korngrenzen gezeigt. Dies ist als gemittelter Korngrenzenabstand d normiert auf die Schrittweite §
des Messrasters dargestellt. Die zu Grunde liegenden Vergleichsdaten sind Humphreys [271] entnommen.

Im Folgenden soll die Betrachtung die Materialien dieser Arbeit ausgeweitet werden. Zuerst wird
hierbei auf die schlecht-indizierten EBSPs eingegangen. Laut Tab. 6 ist der Anteil der Messpunkte
mit einem CI oberhalb von 0,1 stets gréRer als 99 %. Hierbei wird auf den Zustand der Datensatze
nach der Anwendung der GCIS Routine referenziert. Wird vereinfacht angenommen, dass die mit
einem CI gréRRer 0,1 verkniipften EBSPs ausnahmslos korrekt indiziert wurden, so ist der systema-
tische Fehler bei der Bestimmung der mittleren Korngrenzenabstande kleiner als 1 % und damit un-
bedeutend; siehe Hervorhebung in Abb. 20a. Ahnlich wird der systematische Fehler bewertet, der
durch die gewahlte Schrittweite von 40 nm hervorgerufen wird. In Abb. 20b sind die ermittelten Quo-
tienten fir die S-Richtung (Richtung der kleinsten Korndimensionen) eingetragen. Dabei wird zwi-
schen dem mittleren Abstand von HABs aHABlS bzw. HABs und LABs Jallls unterschieden. Nach Abb.
20b sind die gemessenen mittleren Abstande zwischen HABs im Maximum (4,1CR) um etwa 3 %
Uberschatzt (entspricht einem Quotient von 6,4) und damit ebenfalls vernachlassigbar. Werden alle
Grenzen mit mehr als 2° Missorientierung bei der Berechnung der mittleren Abstande bericksichtigt,
betragt der Quotient im Minimum 4,0 (4,1CR) und im Maximum 9,3 (1,7WR). Das entspricht einer
systematischen Uberschéatzung der mittleren KorngréRe entlang der S-Richtung bei der Berlicksich-
tigung aller Grenzen in dem Bereich von 7 % bis 2 %. Dies wird als tolerierbar eingestuft.

Untersuchungen zum Einfluss der Schrittweite auf den gemessenen mittleren Korngrenzenabstand
entlang der S-Richtung in der Arbeitsgruppe’® bekraftigen die oben getatigten Aussagen. Erst unter-
halb eines Quotienten von etwa 2,5 weicht die gemessene mittlere Korngré3e von der wahren Korn-
gréRe merklich ab und der Fehler tibersteigt 10 %, d. h. die wahre Korngrofte wird um mehr als 10 %
Uberschatzt.

14 Field [265] gibt fiir EBSPs, die mit einem CI gréRer 0,1 indiziert wurden eine Quote der korrekten Lésungen von etwa 95 %
an. In der aktuellen Arbeit wurden jedoch zusatzlich die Nachbarschaftsbeziehungen Uberprift, sodass in dieser Ausarbei-
tung die Quote von 95 % lediglich einen unteren Grenzwert darstellen sollte.

15 p. Lied (KIT, Karlsruhe): Persénliche Kommunikation

-51-



4 Experimentelle Methoden und Fehlerbetrachtung

4.3.2 Rontgendiffraktometrie

Fur eine Abschatzung der Entwicklung der Eigenspannungen 3. Art [286] und der daraus ableitba-
reren Dichte an gespeicherten Versetzungen wurden mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) aufge-
nommene Beugungsprofile nach der Methode der modifizierten Williamson-Hall (WH) Auftragung
nach Ungér et al. [287] ausgewertet. Diese modifizierte Variante unterscheidet sich von der ur-
sprunglich von Hall [288] und Williamson et al. [289] sowie Anderen [290] erarbeiteten Methode der
Differenzierung von GréRRen- und Versetzungseffekt vor allem durch die zusatzliche Berlcksichti-
gung der mittleren Kontrastfaktoren der von den Versetzungen besetzten Gleitsystemen als Funktion
des jeweiligen Beugungsvektors.

Bemerkungen zum Kontrastfaktor von Versetzungen

Ausgehend von der grundlegenden, theoretischen Arbeit von Krivoglaz [291] bzw. [292], demons-
trierten Wilkens [293] und Ungar et al. [287], dass die Analyse der gemittelten quadratischen Abwei-
chung des Gitterparameters parallel zum Beugungsvektor g innerhalb eines Korns (besser bekannt
als (g,%) mean quadratic strain), Riickschliisse auf die Versetzungsstruktur ermdglicht. Die Variatio-
nen des Gitterabstandes entlang des Beugungsvektors, die mit der Existenz von Versetzungen zu
erklaren sind (und Uber die winkelabhangige Verbreiterung der Beugungsreflexe quantifiziert werden
koénnen; dies ist das Fundament der WH-Methode) ergeben sich jedoch nicht nur aus der Verset-
zungsdichte und dem Betrag des Burgers-Vektors allein, sondern verlangen weiterhin das Studium
der Versetzungsgeometrie sowie der Korrelation der Versetzungen. Die Verzerrung des Gitters pa-
rallel zum Beugungsvektor, die von einer einzelnen Versetzung hervorrufen wird, ist somit auch von
der Lage des Burgers-Vektors und des Linienvektors in Relation zum Beugungsvektor, d. h. vom
Versetzungscharakter abhangig. Ebenso ist die Gitterverzerrung von Versetzungen von der Wech-
selbeziehung untereinander (Korrelation in Bezug auf ihre Spannungsfelder bzw. Dehnungsfelder)
bestimmt. Diese Komplexitat soll durch die Darstellung der Einflussgrof3en in der Schreibweise

(e,2) ~p,b,M,C (14)

nochmals unterstrichen werden, wobei p und b die mittlerer Versetzungsdichte bzw. den Betrag des
dominierenden Burgers-Vektors reprasentieren. Der Faktor M, auch als Wilkens-Faktor oder Wil-
kens-Parameter [294] bekannt, ist selbst eine Funktion der Versetzungsdichte und beschreibt den
Grad der sogenannte Korrelation der Versetzungen. Ist die Anordnung der Versetzungen von einem
zufalligen Charakter gepragt nimmt M Werte >1 an. Sind die Versetzungen in Strukturen gespeichert,
sodass sich Zugspannungs- und Druckspannungszone benachbarter Versetzungen Uberlagern, die
Spannungsfelder teilweise kompensiert werden, gilt: M <1; vgl. Ribarik [295] [Abb. 2.10]. Die letzte
EinflussgroRe in dieser Aufzéahlung, die Eigenschaft C, ist unter der Bezeichnung gemittelter Kon-
trastfaktor gelaufig. Bei gegeben Beugungsbedingungen kann der Kontrastfaktor'® als ein Maf} fur
die ,Sichtbarkeit“ der von einer Versetzung verursachten Gitterverzerrung verstanden werden [287].
Der Kontrastfaktor korrigiert den als strain anisotropy bekannt gewordenen Umstand, der die Ver-
wendung der WH-Auftragung nach der urspriinglichen Definition einschrankt. Der Einfluss des Beu-
gungsvektors auf (g,?) fiihrt hierbei (abweichend von der zugrunde liegenden Annahme) zu einer
unstetigen (anisotropen) Verbreiterung der Halbwertsbreite (FWHM) mit zunehmenden Beugungs-
winkel. Als Folge sollten flir die Konstruktion der Ausgleichsgeraden bei der Verwendung der WH-
Methode ohne Kontrastfaktoren nur Reflexe gleichen Typs berilicksichtigt werden.

18 Der Begriff Sichtbarkeit wurde gewahlt, um den Zusammenhang mit dem beobachteten Beugungskontrast wihrend TEM-

Untersuchungen zu betonen. Bekanntestes Bespiel hierfir ist g * b= 0% d. h. Beugungsvektor und Burgers-Vektor stehen
orthogonal zueinander. Im Ergebnis erzeugt die Versetzung keinen Bildkontrast [296].
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Fir das kubische Kristallgitter kann der gemittelte Kontrastfaktor, d. h. das arithmetisches Mittel der
Kontrastfaktoren aller Stufen- bzw. Schraubenversetzungen, unter der Vorgabe, dass {hkl} den Beu-
gungsvektor beschreibt, durch die Loésung der Beziehungen

Chia = EhOO(l - qH?) (13)
und

h?k? 4+ h212 + k212

T TR+ ) (16)
bestimmt werden [297] [GI. 7] und [298] [GI. 10]. Dabei wird deutlich, dass die Berechnung des Ori-
entierungsparameters H?, nur Kenntnis den Beugungsvektor voraussetzt (als Miller'sche Indizes).
Zusammen mit dem Parameter g gibt der Orientierungsparameter den mittleren Versetzungskontrast
Cni: bei Vorliegen des Beugungsvektors {hkl} als Faktor des mittleren Kontrastfaktors unter der Beu-
gungsbedingung g = {h00} an. Dabei gilt als Folge der destruktiven Interferenz fiir den Reflex {100}
bei Materialien mit krz Gitterstruktur [299]: {00} = {200}. FUr kubische Materialien sind die Werte fur
Choo Und g als Funktionen der elastischen Konstanten in Ungar et al. [297] [Tab. 6 — Tab.9] doku-
mentiert. Das Programm ANIZC'” [300] erlaubt darlGber hinaus die Bestimmung der individuellen
Kontrastfaktoren der Versetzungen gleichen Typs und die individuelle Ausgabe der Kontrastfaktoren
fur Stufen- und Schraubenversetzungen getrennt; vgl. Featherstone [301] [Tab. 3] fur die Nachgie-
bigkeitsfaktoren von W. An dieser Stelle ist darauf hinzuweisen, dass das hier skizzierte Vorgehen
formal nur anwendbar ist, sofern das zu untersuchende Material keine Textur besitzt und die Bele-
gung der Gleitsysteme gleichférmig ist. Jedoch wird die modifizierte WH-Auftragung auch fiir umge-
formte (d. h. die Belegungsdichten kénnen variieren) und Materialien mit Textur eingesetzt [302—
304]. In diesem Fall kann fiir q nicht auf die in Ref. [297] dokumentierten Werte zuriickgegriffen
werden und es bedarf einer experimentellen Bestimmung dieses Parameters bzw. der gemittelten
Kontrastfaktoren.

2

Probenprdparation und Aufnahme von Beugungsprofilen

Proben mit den Dimensionen 20x15 mm wurden den Blechen entnommen und die glattere der bei-
den Oberflachen normal zur S-Richtung (Walzebenen) identifiziert. Auf ein Schleifen und mechani-
sches Polieren der ausgesuchten Blechoberflache wurde verzichtet, da die Dickenreduktion sich bei
einem ordnungsgemalfen Durchlaufen der einzelnen Schleifstufen in der GréRenordnung der Blech-
dicke von 4,1CR bewegt. Die Blechoberflachen wiesen bereits im Lieferzustand eine geringe Rauheit
auf und die fur die XRD-Untersuchungen ausgewahlte Walzoberflachen waren nicht durch den
Trennprozess modifiziert worden; abgesehen von den Schnittkanten. Die Blechoberflachen wurden
mittels elektrolytischem Polieren von anhaftende Verunreinigungen befreit, mit dem positiven Ne-
beneffekt, dass auch die Rauheit der ohnehin sehr glatten Blechoberflachen weiter reduziert werden
konnte. Fir das elektrolytische Abtragen wurde ein Elektrolyt bestehend aus H20 mit 2 wt.-% NaOH
in Losung angesetzt. Die Proben wurden als Anode installiert und die bessere der beiden Walzober-
flachen gegen eine Kathode aus V2A ausgerichtet. Das elektrolytische Abtragen erfolgte in einem
kontinuierlichen Betriebsmodus mit einer Spannung von 10 V und einer Dauer von 3 min, wobei der
Elektrolyt kontinuierlich umgewalzt wurde. Im Ergebnis wurden metallisch-gldanzende Oberflachen
mit nochmals reduzierter Rauheit erreicht; vgl. Tab. 7.

Die Beugungsexperimente erfolgten auf einem Diffraktometer mit Bragg-Brentano-Geometrie (Sei-
fert, jetzt Eigenmann, Deutschland) und einem Messkreisradius von 210 mm. Als Strahlungsquelle
wurde sich einer Cu-Anode (Typ DX Cu 12x0.4-s) bedient. Probe und Liniendetektor Modell Meteor

17 ANIZC; abrufbar unter: http://metal.elte.hu/anizc/, Abrufdatum: 24.11.2020
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1D (600 Einzelsegmente mit 0,01° Auflésung) waren auf einem Goniometer vom Typ MZ IV montiert.
Zur Abschwachung der Intensitédten von Bremsstrahlung und CuKg-Emissionslinie war ein Ni-Filter
in dem Strahlengang verbaut. Die Strahlenoptik bestand aus priméarer Blende (1,0 mm), Kollimator
(Soller) und Austrittsblende (0,5 mm). Auf der Detektorseite waren keine Blenden installiert.

Die Proben wurden so auf dem Probenhalter des Goniometers montiert, dass der Rontgenstrahl die
Oberflache normal zur S-Richtung beleuchtete; Einstrahlwinkel variiert wahrend des Abfahrens des
Messkreises. Durch den symmetrischen Strahlengang stand der Beugungsvektor stets parallel zur
S-Richtung bzw. die Winkelhalbierende zwischen transmittiertem und reflektiertem Stahl verlauft pa-
rallel zur Probenoberflache. Der 20-Messbereich umfasste Beugungswinkel von 30° bis 135°. Der
Einsatz eines Liniendetektors erlaubte die simultane Zahlung der Impulse fir einen Ausschnitt von
12° (20) des Messbereiches. Die kumulierte Messzeit pro Beugungsprofilsegment betrug 360 s. Die
Anodenspannung wurde auf 40 kV, also in etwa dem Vierfachen der CuK-Emissionslinie, eingestellt.
Dadurch war ein maximales Verhaltnis von der Intensitat der charakteristischen Strahlung zur Inten-
sitat der Bremsstrahlung gewahrleistet [276] [Abb. 2.8a]. Der Anodenstrom betrug 30 mA.

Tab. 7: Oberflacheneigenschaften vor und nach der Elektropolieren. Es ist der Mittenrauwert Ra im Walzzustand (Oberflache

normal zu S-Richtung) bzw. der erodierten Oberflachen fiir OAS angegeben. Die Werte in der Zeile elektrolytisch poliert refe-
renzieren auf den Zustand, der fir die XRD-Untersuchen genutzt wurde; alle Werte in um.

Oberflaichenzustand 0AS 1,7WR 2,5WR 2,9WR 3,3WR 4,1CR
wie geliefert 2,06 2,08 1,56 1,40 1,02 0,29
elektrolytisch poliert 1,86 1,16 0,52 0,86 0,37 0,27

Abschdtzung der Versetzungsdichte

Vor der Anwendung der modifizierten WH-Methode erfolgte ein Postprocessing der Beugungsprofile.
In einem ersten Schritt wurde der Untergrund korrigiert sowie die CuKq2-Dubletten mittels Rachinger-
Korrektur [296] entfernt. Beide Operationen wurden in der Software Seifert RayfleX Analyze v2.503
vorgenommen. In Schritt zwei wurde die Verbreiterung, der CuKa1-Reflexe, die dem Messaufbau
zuzuordnen ist, von den gemessenen FWHMs linear subtrahiert, d. h. unter Annahme von Reflexen
mit iberwiegendem Lorentz-Anteil; vgl. Cullity et al. [299] [Kap. 14, Gl. 8. Das Gerateprofil war zuvor
durch die Messung des Standards NIST SRM 660c (LaBs Pulver zur Kalibrierung der Reflexposition
und Bestimmung der instrumentalen Reflexform) bestimmt worden. Die verbliebenen FWHMs wur-
den Liniendefekten und dem GroReneffekt zugeordnet.

Unter dem Begriff der modifizierten WH-Methode sind verschiedene Varianten der Zerlegung der
FWHMSs eines Beugungsprofils in winkelveranderliche (microstrain broadening) und winkelkonstante
Anteile (size broadening) versammelt. Neben einer ursprunglichen Version mit der Addition von Po-
lynomen ersten Grads [287] und einer Abwandlung dieser Variante durch die Bildung der Reflex-
breite als geometrische Summe [297], ist auch eine Version der modifizierten WH-Methode entwi-
ckelt worden, welche die Beschreibung der Reflexverbreiterung Uber den Beugungswinkel durch
eine quadratische Funktion vorsieht [305]. In der aktuellen Arbeit werden die Ergebnisse gezeigt, die
mit der urspriinglichen Formulierung erzielt worden sind. Nach Ungar et al. [287] [GI. 5] kann nach
dieser Formulierung die FWHM im reziproken Raum eines Reflexes {hkl} als

0,9 _
ARy = 53 + B Kni ,’Chkl (17)

beschrieben werden, wobei Uber die Beziehungen

2 cos(Bhi) * By

ARy = 1 (18)
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sowie

_ ZSil’l(ehkl)

Kh = 1 (19)
die FWHM By, und zugehdriger Beugungswinkel 6y, als Eigenschaft im reziproken Raumgitter aus-
gedruckt werden [287] [GI. 3]. Die Grofle D beschreibt die mittlere Lange (parallel zum Beugungs-
vektor) der Zone koharenter Beugungsereignisse (coherent scattering domain size). Die mittlerer
Versetzungsdichte p ist eine Funktion der Variable g und kann durch das Umstellen des Ausdrucks

_ mM?b? _
-T2 f (20)

ermittelt werden [298] [GI. 15], wobei b den Betrag des Burgers-Vektors reprasentiert und M der
bereits oben adressierte Wilkens-Faktor [294] ist.

Fir die gewalzten Materialien kann nicht von einer gleichmafigen Verteilung der Kornorientierungen
und einer gleichférmigen Belegung aller Gleitsysteme ausgegangen werden. Somit musste flr
1,7WR - 4,1CR auf das Ablesen der mittleren Kontrastfaktoren aus Ungar et al. [297] [Abb. 1] bzw.
Borbély et al. [300] verzichtet werden [298]. Kenntnis Uber die Kontrastfaktoren ist jedoch fiir die
Lésung von GI. 17 zwingend erforderlich. Um diese Einschrédnkung zu umgehen, wurde in dieser
Ausarbeitung ein experimenteller Ansatz [304] fir die Ermittlung der mittleren Kontrastfaktoren der
Reflexe {hkl} verfolgt. Dieses Vorgehen bedingt in einem ersten Schritt die iterative Bestimmung des
Parameters q aus GI. 15 mittels Fehlerbetrachtung. Auf diesen Ergebnissen aufbauend wurden in
Schritt zwei die mittleren Kontrastfaktoren aller Reflexe nach Gl. 16 berechnet. Die Feststellung von
q erfolgte nach

h2k? + h212 + K2[2
(h2 + h2+12)? (21)

AKpig ~ K \] 1-gq

wobei der rechte Ausdruck aus dem Einsetzen von Gl. 16 in Gl. 15 sowie dieses Ausdrucks in GI. 17
und der Reduzierung auf die flr die Bestimmung von q erforderlichen Gréf3en gewonnen wurde.
Mittels Python-Skript wurde der Ausdruck der rechten Seite fir einen gegebenen Wert von q fur alle
Reflexe des Beugungsprofils berechnet und aus den so ermittelten Datenpunkten Punktepaare nach
dem Aufbau (AKyy, f(q) aus Gl. 17 rechte Seite) gebildet. Basierend auf diesen Punktpaaren erfolgte
die Berechnung des Bestimmtheitsmal} einer Regressionsgeraden. Dieser Algorithmus wurde fir
einen gewahlten Bereich von g angewendet (Skript auf Anfrage verfugbar), die Lé6sung mit dem
groéften Bestimmtheitsmal} identifiziert und der damit verbundene Wert von g ausgelesen. Fir die
experimentelle Bestimmung von g wurden nur Reflexe mehr als 3k Zahlimpulsen herangezogen. In
Tab. 8 sind die Ergebnisse fur g aufgelistet. Diese sind dartiber hinaus in Abb. 21a eingetragen.
Zusatzlich ist in Grau in Abb. 21a der theoretisch ermittelte Bereich fur g als Funktion des Zener-
Verhaltnis [306] eingetragen; ohne Textur und bei einheitlicher Belegung der Gleitsysteme. In W liegt
fur RT das Zener-Verhaltnis um {1}, vgl. Featherstone [301] [Tab. 3].

Als weitere Folge der Walztextur kénnen aus g keine Schlliisse zu den Anteilen von Stufen- bzw.
Schraubenversetzungen gezogen werden. Ungar et al. [287] folgend, wird daher fiir diese Ausarbei-
tung ein gleichrangiger Anteil von Stufen- und Schraubenversetzungen angenommen. Damit ergibt
sich der mittlere Kontrastfaktor Cy,,, der in krz Gittern mit {200} verknpft ist, zu 0,19 [297]. Nach
der Bestimmung bzw. Festlegung von g und C,,, erfolgte anhand GI. 15 und GI. 16 die Berechnung
der Ubrigen mittleren Kontrastfaktoren; fir jedes Material individuell. In Abb. 21b sind die Resultate
der Anstrengungen zur Bestimmung der experimentellen Kontrastfaktoren anhand der Ergebnisse
fur 1,7WR dargestellt. Es sind die fur 1,7WR experimentell ermittelten (rot gefiilite Symbole) und die
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in Ungar et al. [297] dokumentierten, bzw. mittels ANIZC [300] bestimmten, theoretischen Werte
(offene rote Quadrate) fiir die mittleren Kontrastfaktoren der Reflexe {hkl} Uiber den Beugungswinkel
aufgetragen. Es werden deutliche Unterschiede festgestellt.

4 T T T 0,6 M T T T . r
WIRT) 100% Schrauben- q=-3.4(1,7WR) _
____________________ _ & _
2r oAsm-"" - | s z o - g -
/' P - 04} = & [ 5 - a |
A - 100% Stufencharakter = = . - - - .
5 =)
<+ OF /I 4 i q ]
o ] y - & .
' I3 02 X = x ® X
I 7 | ] |
7 s g H a a a
Py N 4,1CR | 8 = g 8 B = e
[ ,/ u 2,5WR ® = = < D
' m 3,3WR _ X
¥ " 170R
ab ) m 290R 4 0,0} x x x - x *x
a) 11 | 1 1 1 b) 1 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5 20 40 60 80 100 120 140
a- 20/°

Abb. 21: Experimentelle Kontrastfaktoren und theoretische Losungen. In (a) sind die Lésungen fir den Parameter q tber
dem Zener-Verhaltnis a, aufgetragen; Python-Skript fur die experimentelle Bestimmung von g auf Anfrage verfigbar. In (b)
sind die mittleren Kontrastfaktoren €y, der Reflexe {hkl} durch rote gefiillte Quadrate fir die Beugungsvektoren bzw. die
zugehorigen Beugungswinkel 20 einzeln ausgewiesen. Die theoretischen Mittelwerte bei Annahme einer Verteilung aus 50 %
Stufen- und 50 % Schraubenversetzungen sind durch rote offene Symbole angezeigt. Schwarze Symbole zeigen die theore-
tischen Kontrastfaktoren fur Stufen- (Kreuzsymbol) und Schraubenversetzung (horizontaler Balken) einzeln aufgeschlusselt,
wobei die umschlossenen schwarzen Symbole die Mittelwerte reprasentieren. Symbole ohne Quadrat beziehen sich auf ein
spezifisches Gleitsystem und Versetzungstyp und geben jeweils die Maximalwerte bzw. die kleinsten Kontrastfaktoren Cy
fur den Beugungsvektor an.

0020 T T T T T T T T
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Abb. 22: Entwicklung der Reflexbreite. Es sind die FWHMs als Eigenschaft des reziproken Raums AKy,, Uber der Reflexpo-
sition Ky bzw. thlé}?l;ﬁ aufgetragen. Links ist der Verlauf ohne, rechts mit kompensierter strain anisotropy dargestellt. Die
Pfeillangen auf der rechten Seite sind proportional zu der Verschiebung der Positionen infolge der Multiplikation mit den
mittleren Kontrastfaktoren.

Nachdem fir alle Reflexe sowohl (i) die FWHMs, (ii) die Reflexpositionen und (iii) die Kontrastfakto-
ren bestimmt waren, erfolgte die Berechnung des versetzungssensitiven Faktors g aus GI. 17 mittels
der linearen Variante der modifizierten WH-Methode. Hierfur wurden die FWHMs in der Schreibweise
des reziproken Raumes Uber dem Beugungswinkel im reziproken Raum und dem zugehoérigen mitt-
leren Kontrastfaktor aufgetragen; vgl. Abb. 22. Auf Basis der Datenpunkte mit einer Intensitat grofRer
3k wurden Regressionsgeraden bestimmt. Das jeweilige Bestimmtheitsmal} ist in Tab. 8 ausgewie-
sen. Diese liegen deutlich oberhalb derer, die nach der klassischen WH-Methode erzielt werden'8.
Die Verstetigung der Entwicklung der Reflexverbreiterung durch die Anwendung der modifizierten
WH-Auftragung ist in Abb. 22 demonstriert. Die Steigung der Regressionsgeraden entspricht dem
Faktor 8 aus Gl. 17. Durch Umstellen von Gl. 20 sind die mittleren Versetzungsdichten berechnet

18 Vergleich der BestimmtheitsmaRe fiir die modifizierten WH-Methode und die WH-Auftragung ohne Kontrastfaktoren fiir
1,7WR - 4,1CR (BestimmtheitsmaRe fiir die urspriingliche Methode in Klammern): 0,99 (0,91); 0,87 (0,81); 0,91 (0,81);
0,90; (0,81) 0,98 (0,95); Auflistung mit ansteigendem Umformgrad der Materialien.
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worden. Dabei war der Betrag des Burgers-Vektors 0,274 nm [1]. Da keine Informationen zu den
Wilkens-Faktoren vorlagen, wurde dieser fir alle Materialien dieser Arbeit auf {2} festgelegt [295].

Tab. 8: Reflexeigenschaften und die experimentell ermittelten mittleren Kontrastfaktoren. Es sind die Impulse am Reflexma-
ximum n angegeben. Die FWHMs (ohne instrumentale Verbreiterung) sind als Vielfaches des Winkelintervall ausgewiesen:
B/& . Es sind die Werte fiir g und die hieraus abgeleitet mittleren Kontrastfaktoren €y, aufgelistet. Die fett geschriebenen
mittleren Kontrastfaktoren sind Ungér et al. [297] entnommen; da C,,,, mit C,, gleichgesetzt wurde. Die fiir die Bestimmung
von g herangezogenen Beugungsreflexe sind durch {x} gekennzeichnet. Das Bestimmtheitsmall R? gibt Auskunft (iber die
ZweckmalRigkeit der Beschreibung der Reflexverbreiterung mittels Geradengleichung.

Material Eigenschaft {110} {200} {211} {220} {310} {222} {321}

0AS X X X X X X X
q=2.1 n 130k 23k 41k 12k 14k 3,9k 28k
R?=0,19 B/& 4,5 3,8 5,0 57 5,9 5,3 9,1
Cua 0,09 0,19 0,09 0,09 0,15 0,06 0,09

1,7WR X X X - X - X
q=-34 n 35k 31k 14k 2,4k 17k 1,4k 10k
R?=0,99 B/& 4,5 5,1 7,2 - 9,5 - 19,6
Chnt 0,35 0,19 0,35 0,35 0,25 0,40- 0,35

2,5WR X X X X X - X
q=-24 n 67k 43k 15k 5,2k 12k 0,8k 8,2k
R?=0,87 B/& 5,6 6,3 8,0 8,5 10,3 - 21,2
Cua 0,37 0,19 0,37 0,37 0,26 0,43 0,37

2,9WR X X X - X - X
q=-39 n 20k 87k 36k 1,6k 7,3k 2,5k 7,2k
R?=0,91 B/& 5,0 54 6,4 - 8,6 - 17,5
Chnt 0,38 0,19 0,38 0,38 0,26 0,44 0,38

3,3WR X X X - X X -
q=-30 n 3,8k 155k 51k 0,3k 3,5k 5k 2,6k

R?=0,90 B/& 4,6 4,5 5,9 - 9,6 14,7 -
Chu 0,33 0,19 0,33 0,33- 0,24 0,38 0,33

4,1CR X X X - - X -
qg=-16 n 3,3k 180k 28k 0,2k 0,5k 3,9k 0,8k

R?=0,98 B/& 5,2 7,3 11,9 - - 34,2 -
Chna 0,27 0,19 0,27 0,27 0,22 0,30 0,27

Fehlerbetrachtung Réntgendiffraktometrie

Nachfolgend wird die Aussagekraft der anhand der Reflexverbreiterung abgeleiteten Versetzungs-
dichten eingeordnet. Hierzu wird die Probenpraparation beurteilt, Eigenschaften der Beugungsprofile
und Aspekte der modifizierten WH-Methode angesprochen.

Seine hohe Dichte macht W zu einem effizienten Absorbermaterial [1]. Dieser Vorzug begrenzt die
Informationstiefe von XRD auf oberflachennahe Regionen. Der Grad der tiefenabhangigen Absorp-
tion der ursprunglichen Intensitat des Rontgenstrahls wird durch die Funktion

A=1-—exp (_#t [sinl(w) + sin(291 —w) ]) (22)

beschrieben [276] [GIl. 3.101], wobei t die Eindringtiefe ist und u den Material- und Wellenlangen-
spezifischen Schwachungskoeffizient reprasentiert. Daten zum Schwachungskoeffizient wurden aus
dem in Prince et al. [307] [Tab. 4.2.4.3] tabellierten Massenschwachungskoeffizienten berechnet.
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Die Faktoren w und 26 entsprechen Einstrahlwinkel bzw. Beugungswinkel. Fur die Bragg-Brentano
Geometrie kann die Vereinfachung w = 6 vorgenommen werden. Wird als maximale Tiefe aus der
Informationen Uber die Mikrostruktur entstammen, die Eindringtiefe definiert, bei dem die Strahlin-
tensitat auf die Halfte vermindert ist (A = 0,5), erlaubt Gl. 22 die Konstruktion eines Tiefenprofils. In
Abb. 23 ist die Informationstiefe t;, fir W bei Anwendung von CuKa1-Strahlung Uber den Beugungs-
winkel 26 aufgetragen. Fir die in den Beugungsprofilen dominanten Reflexe {110}, {200} sowie
{211} betragt die Informationstiefe demnach: 0,36; 0,51 bzw. 0,63 um. Auch fir den in der aktuellen
Arbeit erfassten gréRten Beugungswinkel von 135° {321} sollte eine Informationstiefe von 1 um nicht
Uberschritten werden. Damit muss dieser Untersuchungsmethode konstatiert werden, dass nur die
oberflachennahen Bereiche mit der einfallenden Rontgenstrahlung wechselwirken. Daraus ergibt
sich, dass Defekte hervorgerufen durch den Praparationsprozess im Allgemeinen als kritisch zu wer-
ten sind. Im Speziellen gilt dies jedoch fir Reflexe, die unter kleinen Beugungswinkeln gefunden
werden. Infolge der starken Walztextur werden in dieser Arbeit fir 1,7WR — 4,1CR die Reflexe mit
den hochsten Intensitaten unterhalb von 80° (28) beobachtet. Da fir die Praparation der XRD-Pro-
ben nur ein elektrolytisches Polieren vorgenommen wurde, sollte eine Verformungsschicht ausge-
schlossen werden kénnen; wenn auch auf Kosten einer nicht optimalen Oberflachenbeschaffenheit.
Vorversuche an 1,7WR zeigten jedoch, dass keine nennenswerten Unterschiede fir ein Beugungs-
profile einer geschliffen, mechanisch und elektrolytisch polierten Proben und einer Probe auftreten,
dessen Oberflachen lediglich durch elektrolytisches Abtragen eingeebnet wurde.

1o '
| w, cuk,

0,4 i

40 60 80 100 120 140
20/°

Abb. 23: Abschatzung der Informationstiefe. Es ist die Eindringtiefe bei die Strahlintensitat auf 50 % des urspriinglichen
Wertes abgefallen ist ts, Uber den Beugungswinkel 26 aufgetragen. Werte giiltig fiir die Kombination CuKa1-Strahlung und
W. Ergebnisse aus Gl. 22 nach Spiel3 et al. [276].

Die Ermittlung von Versetzungsdichten nach der modifizierten WH-Methode profitiert von einer ho-
hen Anzahl an Datenpaaren wahrend der Regression (FWHM, Beugungswinkel). Als Folge der ho-
hen Symmetrie der kubischen Kristallstruktur weisen Beugungsprofile dieser Materialien jedoch eine
verhaltnismafig niedrige Anzahl von Reflexen auf. Zusatzlich sollten die Reflexe in Hinblick auf das
Intensitatsmaximum und der FWHM gewissen Anforderungen erfiillen: Langford [308] empfiehlt eine
Reflexhéhe groRer als 10k Impulse und eine FWHM, die etwa 5 — 10 Winkelsegmenten des Messin-
tervalls entspricht. Wird das untere Intensitatslimit auf 10k Impulse festgelegt, verbleiben fiir den
gesinterten Zustand sechs der sieben im Messbereich befindlichen Reflexe fir eine Quantifizierung.
Durch die Ausbildung von Vorzugsorientierungen wahrend des Walzens ist nach der obigen Anfor-
derung die Anzahl der Reflexe auf lediglich 2 (4,1CR) reduziert, sodass in dieser Ausarbeitung von
der Forderung nach mindestens 10k Z&hlimpulsen Abstand genommen wurde. Wird das Mal nach
Spiel3 et al. [276] von mehr als 4,5k Impulse an die Beugungsprofile angelegt, verbleiben mehr Re-
flexe in der Auswabhl, z. B. finf statt drei (2,9WR). Durch eine Absenkung auf 4,5k Zahlimpulse wird
jedoch fir 3,3WR wenig (+1) und fiir 4,1CR kein Zuwachs an Datenpunkten erzielt. Als Folge wurde
die Forderung auf 3k Impulse reduziert, sodass fiir 4,1CR die Berechnung der Regressionsgeraden
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anhand von wenigstens vier Datenpunkten erfolge. FUr die weiteren Materialien wurden funf Daten-
punkte oder mehr genutzt; siehe Kennzeichnung in Tab. 8. Die FWHMSs, der nach dem Kriterium 3k,
ausgewahlten Beugungsreflexe, sind in guter Ubereinstimmung mit dem zweiten von Langford [308]
aufgestellten Grenzwert von mehr als finf Messschritten, wobei die in Tab. 8 aufgelisteten Ergeb-
nisse bereits um die Instrumentenverbreiterung korrigiert sind. Damit steht eine fir kubische Materi-
alien typische Anzahl von Reflexen fiir die Auswertung der Versetzungsdichte zur Verfligung.

Die nach der modifizierten WH-Methode ermittelten mittleren Versetzungsdichten sind unabhangig
von der Qualitdt des zu Grunde liegenden Beugungsprofils kritisch zu hinterfragen. Dies ist zum
einen durch die Unbestimmtheit des Wilkens-Faktors begriindet; siehe Gl. 20. Ribarik et al. [295,
309] spezifizieren den Wertebereich flir M mit 1 — 2, sofern die Versetzungsdichte kleiner 10" m=2
oder groRer als 5x10'® m~2 ist. Der in dieser Ausarbeitung gewahlte Wert {2} bedingt daher wahr-
scheinlich eine konservative Abschatzung der Versetzungsdichte. Weiterhin bedingt auch die Wahl
der Variante der modifizierten WH-Methode bereits Annahmen zur Reflexform bzw. der Mikrostruk-
tur. Werden mittels der urspriinglichen Variante [287], d. h. einfache Addition von Polynomen ersten
Grades fir Grofieneffekt und Gitterverzerrung (Lorentz), und der abgewandelten Variante (Gaul})
auf Basis einer geometrischen Summe [297], Ergebnisse erzielt, die sich im Maximum etwa durch
einen Faktor 2 unterscheiden (bei der Analyse des selben Linienprofils), so resultiert die Annahme
einer quadratischen Funktion [305] zu Versetzungsdichten, welche eine bis zwei Gré3enordnungen
oberhalb dieser Region liegen. An dieser Stelle ist zu konstatieren, dass der Trend der ermittelten
Versetzungsdichten (Uber dem Umformgrad) fir alle der drei Anséatze eine sehr identische Entwick-
lung beschreibt. Daher werden die in dieser Arbeit ermittelten Versetzungsdichten nach Mittemeijer
et al. [290] als semi-qualitative Ergebnisse aufgefasst, d. h. Unterschiede in der Versetzungsdichte,
werden (vorsichtig) quantitativ interpretiert, die absoluten Wert jedoch rein qualitativ aufgefasst.

4.3.3 Electron Channeling Contrast Imaging unter Beriicksichtigung der
kristallographischen Orientierung der untersuchten Kristallregion

Versetzungsstruktur wurde mithilfe des SEM gestiitzten Verfahrens Electron Channeling Contrast
Imaging (ECCI) dokumentiert. Dadurch konnten Nachteile umgangen werden, die mit den Anforde-
rungen an Proben fir Untersuchungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) einher-
gehen. Hier sind in erster Linie zu nennen: (i) eine komplexe und ungleichmanige Herstellung [196]
von Proben der Ebenen LS und TS mittels elektrolytischem Ausdinnen (Tenupol), oder alternativ (ii)
eine Uberlagernde Stahlschadigung [310] nach der FIB-Praparation und (iii) eine wenige 10 nm dicke
Probe [296], die ein hohes Verhaltnis von Oberflache zu Materialvolumen aufweisen und nicht zwin-
gend Strukturen offenbart, die denen eines groReren Probenvolumens (bulk specimen) entsprechen.
Das in dieser Arbeit eingesetzte SEM gestutzten Verfahren ECCI erlaubt die Betrachtung von Ver-
setzungen in nicht ausgedinnten Proben und beruht auf einer orientierungsabhangigen Intensitats-
verteilung der rickgestreuten Elektronen (BSEs), durch welche die mit Versetzungen verbundenen
Gitterverzerrung aus den bei hohen Vergrofierungen als konstant anzunehmenden Hintergrund her-
vortreten [311]. Werden die ECCI-Abbildungen um Orientierungsdaten aus EBSD-Messungen er-
ganzt (cECCI), kénnen Vermutungen zum Linienvektor und ggf. tiber den Burgers-Vektor der Ver-
setzung angestellt werden.
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Kalibration Detektorverbund BSE EBSD

Die Anwendung von cECCI in der low-tilt Variante'® setzt eine Kalibration des Signals des unter dem
Polschuh befindlichen 4-Quadranten BSE-Detektor (4QBSD) hinsichtlich der Bildausrichtung voraus.
Zu diesem Zweck wurde an einem Einkristall die Orientierung anhand eines Electron channeling
pattern (ECP) auch pseudo K-Beugungsbild [311] via dem 4QBSD-Signal bestimmt und anschlie-
3end die Orientierung nochmals unter Verwendung von EBSD ermittelt. Aus beiden Orientierungen
wurde die Missorientierung der Ergebnisse beider Systeme berechnet.

Waéhrend fur die Abbildung eines EBSP lediglich ein sehr geringes Materialvolumen mit dem PE-
Strahl wechselwirken muss [282], wird fur die Beobachtung von ECPs ein grofR¥flachiger, moglichst
defektfreier Kristallbereich bendtigt. Mit dem Abrastern der Probe variiert der Einstrahlwinkel der PEs
zum Kristallgitter. Unter einem Winkel nahe des Bragg-Winkels jedoch leicht von diesem abwei-
chend, wird ein Minimum der BSE-Intensitat beobachtet [259]. Die Gesamtheit der Positionen mit
niedriger BSE-Intensitat bilden pseudo K-Linien; vgl. Kamaladas et al. [312]. Mit der Wahl der kleins-
ten einstellbaren VergroRerungen variiert der Einfallwinkel des PE-Strahls zur Probe mit der abge-
rasterten Ortskoordinate groRtmaoglich (maximale Strahlablenkung durch die Scan-Spulen) und der
darstellbare Ausschnitt des ECP wird maximiert [312]. Selbst unter diesen Bedingungen ist nur ein
sehr begrenzter Ausschnitt des ECP abbildbar; siehe Abb. 24a. Bei bekannter Kristallorientierungen
erlaubt das ECP jedoch einen Abgleich von Soll- zu Ist-Orientierung.

{315°, 0° 0%}

s a.
ANENEEENEREEEERS (TTTTTITITTT

o

1,75 2,00 2,25 2,50 2.75
A9{315°, 0°, u°)/°
Abb. 24: Abgleich der Detektoren fiir BSE und EBSD. In (a) ist ein ECP des Ge-Einkristalls abgebildet (Mikroskop im depth
of field column mode). Die Indizierung des ECP der {100}-Zone (analytic mode) mittels T.O.C.A. v2.3 ist in (b) demonstriert.
Das Pattern Center (PC) ist &quivalent mit der Bildmitte der SEM-Abbildung. Die Breite der BSD-Abbildungen in (a) und (b)
betragt 2,3 mm. Diagramm (c) bildet die Haufigkeit P von Missorientierungen 6 der Orientierungsdaten des EBSD-Datensat-
zes in Bezug zu der in (b) bestimmten Orientierung {315°, 0°, 0°} ab. Bild (d) zeigt ein EBSP zu den in (c) abgebildeten Daten.

Alle ECCI-Aufnahmen wurden mit einem FEG-SEM vom Typ MERLIN in der in Kap. 4.3.1 beschrie-
benen Konfiguration angefertigt. Die Kalibration des Verbunds aus BSE- und EBSD-Detektor, bzw.
die Feststellung der Missorientierung der nach beiden Systemen ermittelten Orientierungen, erfolgte

19 Fiir eine Gegeniiberstellung von ECCI in der low-tilt (Bildaufnahme mittels 4QBSD) und ECCI in der high-tilt (Nutzung des
FSD-Detektors zur Abbildung) Methodik sei auf Zaefferer et al. [259] verwiesen.
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anhand eines Ge-Einkristall (CrysTec, Deutschland) mit einer nominell zu {001} planparallel verlau-
fenden Oberflache. Fir beste Strahlkonvergenz [259] [Tab. 3] und maximale Informationstiefe wurde
die Beschleunigungsspannung auf 30 kV festgelegt. Der Strahlstrom betrug 2 nA. Nach der Ermitt-
lung des z-Achsen abhangigen Verlaufs der BSE Intensitat wurde der Arbeitsabstand zu 7 mm be-
stimmt. Bei der Aufnahme des ECP entsprach die Fokusebene der Probenoberflache [312]. Es war
die kleinstmdgliche VergroRerung eingestellt. Bei der Orientierungsbestimmung mittels EBSD wur-
den diese Strahlparameter beibehalten. Der EBSD-Arbeitsabstand betrug 14 mm. Die Kamera wur-
den mit einem 1x1 Binning betrieben. Es wurde eine Flache des Ge-Einkristalls von 31x24 ym mit
einer Schrittweite von 1 ym aufgenommen.

Nach der Aufnahme des ECP und der EBSPs wurden die Kristallorientierungen bestimmt. Die Indi-
zierung der EBSPs erfolgt unmittelbar nach einem auf der Hough-Transformation beruhenden Ver-
fahren. Die Auswertung des ECP erfolge unter Zuhilfenahme von T.0.C.A. v2.3 [313] auf einer ma-
nuellen Weise. Hierbei wurde die Orientierung gesucht, welche die beste Uberlagerung von ECP
und simulierten K-Linien aufweist; vgl. Abb. 24b. Der Abgleich der so bestimmten Orientierung mit
der gemittelten Orientierung aus der EBSD-Messungen ergab eine Abweichung von etwa 2° zwi-
schen beiden Systemen. Die Analyse des in Abb. 24c dargestellten EBSP offenbart, dass diese
Differenz in erster Linie auf eine Verdrehung des Azimuts zuriickzufiihren ist. Die Kenntnis hierriiber
erlaubt die Anpassung der mittels EBSD bestimmten Orientierungen fur die Versetzungsanalyse.

Entwicklung einer Untersuchungsmethode fiir UFG W

Die Dokumentation von Versetzungen mittels ECCI stellt hochste Anforderungen an die Schliffqua-
litat, da die ECCI-Abbildung in sehr oberflachennahen Bereichen generiert wird [259]. Im Einzelnen
sind dies die Voraussetzung einer (i) ebenen Oberflache, die selbst und auch das Materialvolumen
unterhalb (ii) frei von praparationsinduzierten Defekten ist, und (iii) mdglichst keine Oxidschicht bzw.
anhafteten Filme aufweist. Die Anforderungen von ECCI an die Probenpraparation Ubertreffen die
Voraussetzung fir die Beobachtung von EBSPs bei Weitem.

Ausgehend von der fiir EBSD entwickelten Methodik (Kap. 4.3.1) wurde fiir ECCI die Schliffprapa-
ration um eine etwa 120 s andauernden Endpolitur unter Verwendung einer basischen Lésung mit
kolloidalen SiO2 (ATM Eposil F) erweitert. Hierdurch konnte die durch das elektrolytische Polieren
hervorgerufene Passiv- bzw. Oxidschicht [260] abgetragen werden und der Versetzungskontrast
merklich verbessert. In Vorversuchen konnte dieser Praparationsroutine die Erzielung einer sehr
hohen Qualitat der Abbildungen bescheinigt werden.

Die Anwendung von cECCI in der low-tilt Variante erfordert (i) die Lokalisierung eines reprasentati-
ven Korns in der ungeneigten Probenausrichtung, (ii) das Neigen der Probe zum EBSD-Detektor fiir
die Bestimmung der kristallographischen Orientierung und (iii) das Verbringen der Probe in die ur-
sprungliche Position unter dem 4QBSD; inklusive der Rotationen, die fir das Einnehmen der Zwei-
strahlbedingung erforderlich sind. Die erste Anwendung dieser Methodik an den gewalzten Materia-
lien offenbarte erhebliche Schwierigkeiten bei der Beibehaltung des ausgewahlten Korns wahrend
des Transfers der Probe von der ECCI- in die EBSD- Position und umgekehrt, bzw. eine hohe Unsi-
cherheit bei der Relokalisierung des gewahlten Bereichs. Dieses Defizit war in erster Linie der UFG
Mikrostruktur von 1,7WR — 4,1CR geschuldet. Ansatze Uber den Weg der Aufnahme einer EBSD-
Karte der betreffenden Region (anstatt einer Punktanalyse) und der Korrelation von ECCI-Abbildung
und EBSD-Karte waren infolge der starken Kontrastunterschiede im BSE-Bild ebenfalls nicht erfolg-
reich. Aus diesen Erkenntnissen wurde das Fazit gezogen, dass eine gesicherte Korrelation von
ECCI und Informationen zur kristallographischen Orientierung ohne das Einbringen von Markierun-
gen auf der Probe bei UFG Mikrostrukturen nicht umsetzbar ist. Daraus ergab sich das Erfordernis
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der Entwicklung einer neuen Praparationsmethode, welche neben der Forderung der Beibehaltung
der bereits erzielten hohen Schliffqualitédt auch das Einbringen von Orientierungsmarken beinhaltet.

Fir die Generierung von Orientierungsmarken wurde eine FEG-SEM mit Focused lon Beam (FIB)
vom Typ AURIGA (Carl Zeiss Microscopy GmbH, Deutschland) genutzt. Fir das Einbringen von
Markierung in der erforderten Gréenordnung eignet sich die Abscheidung von Pt aus einer mittels
GIS (gas injection system) eingebrachtem Vorprodukt (Precursor) sowie das FIB-Sputtern mit Ga*
(FIB milling). In dieser Arbeit wurde der Ansatz des lokalen Abtrags mit dem fokussierten lonenstrahl
verfolgt. Zwei Arten von Markierungen wurden eingebracht; siehe Abb. 26: (i) groRere ,Fangmarken®
zur Auffindung des Probenbereiches. Hierfir wurden kreuzférmige Kennzeichnungen vorgenom-
men, die in etwa eine Kantenlange von 10 um besallen. Die Fangmarken (in Zeiss FIB control: align-
ment mark) wurden mit den lonenstrahlparametern 30 kV, 4 nA und einer Strahlzeit von 120 s (pro
Markierung) aus dem Probenmaterial herausgearbeitet. Die resultierende ,Strichstarke“ betrug etwa
1 um. (i) Fur die spatere ldentifizierung einzelner Kérner in einer durch die Fangmarken gekenn-
zeichneten Region wurde in dieser weiterhin ein feines Strichmuster erzeugt. Die Strichmarken hat-
ten eine Lange und Abstand von jeweils 5 ym. FIB-Sputtern des Linienmusters erfolgte fir 180 s
(pro Linie) mit den Parametern 30 kV und 500 pA. Hieraus gingen Graben mit einer Breite von etwa
0,5 um hervor.

a)

0,3 pm

" R -.

Abb. 25: Oberflachenschadigung nach FIB durch Bildeinzug. In Aufnahme (a) ist die Schadigung bei einem geringen (50 pA),
in Bild (b) fUr einen hohen Ga*-Strom (500 pA) gezeigt. Beide Zusténde sind das Resultat von Kollisionen der Ga* mit der
Probe bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV. Die Pfeile weisen auf Bereiche mit einer fir FIB typischen Schadigung
mit Punktdefekten hin; vgl. Horvath et al. [310]. In Zustand (b) kann dariiber hinaus die Existenz von scheinbar geordneten
Strukturen beobachtet werden (rot umrandeter Bereich), die sich deutlich von den Punktdefekten unterscheiden. Nach erneu-
tem elektrolytischem Abtragen und Endpolitur sind in (c) Versetzungen zu beobachten.

Die Erprobung der Handhabung einer mit Markierungen versehenen Probe bestatigte ein stark ver-
einfachtes Auffinden der ausgewahlten Region nach einer Rotation des Probentisches; auch bei
nicht schrittweisem Anfahren der Positionen. Die Betrachtung der Probenregion im BSE-Detektor
(Abb. 25) offenbarte jedoch eine hochgradige Strahlenschadigung durch das Bombardement mit Ga*
[314]; vgl. Horvath et al. [310] fur eine Studie der Strahlenschaden in W nach der FIB-Praparation.
Diese meist als Punktdefekte ausgepragte Schadigung (Pfeil) Gberdeckt selbst nach einer Bestrah-
lung mit 30 kV, 50 pA (mehrere Bildeinzlige) den gréten Teil der Versetzungsstrukturen; siehe Abb.
25a. Nach einer Erhéhung des lonenstroms auf 500 pA hat die Defektdichte weiter zugenommen
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und im rot umrandeten Bereich kann sogar die Ausbildung von scheinbar geordneten Strukturen
beobachtet werden.

Das Abtragen der geschadigten Oberflachenschicht wurde durch ein elektrolytisches Polieren reali-
siert. Vorherige Versuche des Abtrags durch mechanische Polituren mit kolloidaler SiO2-Lésung
zeigten auf, dass die Schadigungstiefe bei einer Beschleunigung der Ga* mit 30 kV die Mdglichkeiten
dieser Methode Ubersteigt. Die Polierdauer ist durch die basische Natur der Losung begrenzt, da ein
selektiver Atzangriff beobachtet wird. Das elektrolytische Abtragen erfolgte mit dem in Kap. 4.3.1
beschriebenen Aufbau und Parametern. Nach sechs Pulsen mit je 5 s Dauer konnten keine verblei-
benden Strahlenschaden erkannt werden. Gleichzeitig war die gute Sichtbarkeit der eingebrachten
Markierungen weiterhin gegeben. Das mechanische Polieren mit kolloidaler SiO2-Lésung (ATM Epo-
sil F) wurde auch fur die hier entwickelte Préparationsmethode nur fur die Entfernung der mit dem
elektrolytischen Polieren verknipften Oxidschicht genutzt. Diese Endpolitur wurde fiir 120 s durch-
geflhrt. Mit der hier dargelegten Routine konnten Schliffe der Ebene LS und TS hergestellt werden,
die infolge der geringen Blechdicken bis jetzt kaum zuganglich fir eine Studie der Versetzungsstruk-
tur waren; vgl. Bonk [196]. Die eingebrachten Markierungen stellen eine signifikante Erleichterung
fur die Anwendung der cECCI Methode dar, ohne dass ein Verlust in der Abbildungsqualitat eintritt.

4
_ - in dieser Arbeit

5 entwickelte Routine
Abb. 26: Probenpraparation fir cECCI an UFG Materialien. Oben ist die Route fur grobkérnige (CG) Materialien bzw. einkris-
tallines (SX) W gezeigt. Die Route fur solche Materialien umfasst (1) das Grob- und Feinschleifen sowie (2) mechanische
Polieren mit Diamantsuspensionen, (3) das elektrolytische Abtragen (alle nicht dargestellt) und (4a) das Polieren mit kolloi-

daler SiO,-L6sung. Die Routine im rot umrandeten Ausschnitt ist fir UFG W neu entwickelt worden. Dies beinhaltet zusatzlich
(4) das FIB-Sputtern der Markierungen, (5) ein erneutes elektrolytisches Abtragen, sowie (6) das Endpolieren.

In Abb. 26 ist die Methodik mit besonderer Aufmerksamkeit auf die eigens fir diese Arbeit entwickel-
ten Praparationsschritte verdeutlicht. Hierbei entsprechen die arabischen Zahlen dem jeweiligen
Praparationsschritt, wobei (1 — 3) auf die nicht dargestellten Tatigkeiten (1) Grob- und Feinschleifen,
(2) mechanisches Polieren mit Diamantsuspension, sowie (3) elektrolytisches Abtragen verweisen.
Die rémischen Ziffern und die Abstufung in den Einfarbungen sind ein MaR fur die prapartionsindu-
zierte Schadigung der Oberflache und tieferliegende Regionen. Zustand (ii) reprasentiert den Schliff
nach dem elektrolytischen Abtragen (Oberflachenschicht frei von Stérungen) und der Versetzungs-
kontrast ist nur durch eine Oxidschicht beeintrachtigt. (4) Nach dem FIB-Sputtern der Orientierungs-
marken ist die Schliffqualitat schlecht und der Zustand (iii) erlaubt infolge dominierender Strahlen-
schadigung keine Beobachtung von Versetzungsstrukturen; vgl. Abb. 25a. (5) Nach einem erneuten
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elektrolytischen Abtragen wird von Neuem eine Schliffqualitat des Zustands (ii) erreicht. Der Zustand
(i) kennzeichnet eine Schliffbeschaffenheit, die frei von Stérungen und Schadigungen ist sowie keine
Oxidschicht aufweist und wird nach dem Polieren mit kolloidaler SiO2-Ldsung (6) bzw. (4a) erzielt.
Zustand (i) erfullt die zu Anfang dargelegten Anforderungen an die Schliffqualitat fir die Versetzungs-
abbildung mittels ECCI.

Experimentelle Umsetzung

Die Aufnahme der cECCI Abbildungen erfolgte unter Zuhilfenahme eines 4QBSD. Dabei wurde das
Signal aller Quadranten invertiert, sodass fur die im Ergebnisteil gezeigten Abbildungen gilt: Verset-
zungen erscheinen als schwarze Linien auf hellem Grund und nicht wie physikalisch zutreffend als
weilde Linien in einem Bereich niedriger BSE-Intensitat. Als Resultat wird hierdurch ein Bildkontrast
erzielt, wie er aus Hellfeldabbildungen mittels TEM vertraut ist. Es wurde eine Beschleunigungsspan-
nung von 30 kV gewahlt, um die beste Strahlkonvergenz [259] [Tab. 3] und eine maximale Informa-
tionstiefe zu gewahrleisten. Ein guter Kompromiss zwischen geringem Strahldurchmesser und hoher
Signalintensitat wurde bei einem Strahlstrom von 2 nA gefunden. Der Arbeitsabstand fiir ECCI be-
trug etwa 7 mm. Die Aufnahme der EBSD-Karten erfolgte ebenfalls mit 30 kV, 2 nA. Die Neigung
des Probentisches betrug 70° bei einem Arbeitsabstand von 14 mm. Das Wiederauffinden des vor
dem Neigen ausgewahlten Bereiches gelang mithilfe der feinen Strichmuster. Diese wurden auch
fur den Abgleich von EBSD-Karte und BSE-Ubersichtsaufnahme genutzt.

Es kann sowohl rechnerisch gezeigt [315] als auch in Experimenten flr die Schrauben- [316] bzw.
Stufenversetzung [317] nachgewiesen werden , dass die Bedingung g-b = 0 als Kriterium fur die
Unsichtbarkeit einer Versetzung auch fiir ECCI gliltig ist. Infolge der Unterschiede in der Konstruktion
der Probenbihnen, die im SEM bzw. im TEM Anwendung finden, ist jedoch das Einstellen der Pro-
benposition fiir das Auftreten des Unsichtbarkeitsfalls im SEM (nur Rotationen um z und einer fest-
gelegten Achse, vergleichsweise grof3e Hysterese in der Mechanik) mit groiem Aufwand verbunden.
In dieser Arbeit wird ein von dem Unsichtbarkeitskriterium abweichender Ansatz verfolgt. Dieser ba-
siert auf dem Vergleich von erwarteter Projektionen der mdglichen Versetzungslinien von Schrau-
benversetzungen und den in der ECCI-Abbildung dokumentierten Projektionen. Nach der Bestim-
mung der Kornorientierung mittels EBSD wurden mit T.O.C.A. v2.3 [313] die Polfigur generiert und
auf Basis dieser die erwarten Spuren der projizierten Versetzungslinien von %(111)-Schraubenver-
setzungen konstruiert. Diese wurden anschlielRend mit den beobachten Versetzungslinien aus der
ECCI-Aufnahme verglichen und auf Ubereinstimmungen gepriift.

Fehlerbetrachtung cECCI

Nachfolgend sollen die mittels cECCI erzielbaren Ergebnisse zum Charakter einzelner Versetzungs-
segmente eingeordnet werden. Hierbei werden in erster Linie das abbildbare Probenvolumen und
Problematiken bei der Ausrichtung der Proben adressiert.

Die Abbildung von Versetzungsstrukturen im TEM ist im Falle von W auf Proben mit einer maximalen
Dicke?® von etwa 150 nm limitiert (Funktion der Beschleunigungsspannung, siehe Gl. 23; etwa zwei
Extinktionslangen durchstrahlbar). Infolge der Bildkrafte [181] kdnnen bis zu einem Oberflachenab-
stand von etwa 10 — 20 nm [259] mobile Versetzungen das Materialvolumen verlassen; auf beiden
Flachen der TEM-Folie. Die in den ersten paar 10 nm vorzufindende Versetzungen reprasentiert
damit nicht zwangslaufig die ,wahre* Struktur. Auch wenn die Abbildung von Versetzungen mittels
ECCI keine Durchstrahlbarkeit der Probe voraussetzt, so ist der Tiefenbereich in dem mit ECCI Ver-
setzungen beobachtet werden kdnnen ebenfalls begrenzt, und liegt typischerweise unterhalb von

20 M. Klimenkov (KIT, Karlsruhe): Personliche Kommunikation
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100 nm [318]. Wilkinson et al. [315] berechneten fiir die Sichtbarkeit von oberflachennahen Verset-
zungen (auf Basis von Si und {220} als Beugungsvektor) als maximale Tiefe, aus der Versetzungen
noch einen nennenswerten Beitrag zum Bildkontrast beitragen kdnnen, einen Wert, der dem flnffa-
chen Betrag der Extinktionslange (52 nm bei 40 kV) unter diesen Beugungsbedingungen entspricht.
An Stahl mit kfz Kristallstruktur ermittelten Gutierrez-Urrutia et al. ebenfalls einen Wert von etwa funf
Extinktionslangen (13 nm bei 20 kV mit {111} als Beugungsvektor).

Auf Basis der Annahme von flinf Extinktionslange als maximale Informationstiefe wird nachfolgend
eine Abschatzung fir die Sichtbarkeit von Versetzungen in W vorgenommen. Das Materialvolumen
innerhalb der ersten Extinktionslange tragt vorrangig zu dem Beugungskontrast bei. Die Extinktions-
lange flr ein gegebenes Material [319] [Tab. 7.2] und bekannten Beugungsbedingung kann nach
Reimer et al. [319] [GI. 13.4] Gber die Beziehung

_ 1V cos(Bnp)
Sl = 1R 23
hkl (23)

bestimmt werden, wobei fiir die krz Elementarzelle gezeigt werden kann, dass der Strukturfaktor

Fhia = 2 fun (24)

betragt, also dem doppelten des Formfaktors fiir Elektronenbeugung (atomic scattering amplitudes)
entspricht. Die Formfaktoren sind in Prince et al. [307] [Tab. 4.3.1.1] als Funktion des Beugungswin-
kels 6y, tabelliert. Weiterhin enthalt Gl. 23 das Volumen der Elementarzelle V. und die Wellenlange
des PE-Strahls. Fir eine Beschleunigungsspannung von 30 kV ergibt sich nach Reimer et al.
[320] [GI. 2.12] die Wellenlange zu 0,007 nm; die relativistische Lésung entspricht in etwa der L6-
sung nach der Newton‘schen Mechanik. Die fur die oben genannten experimentellen Bedingungen
konstruierbaren Verlaufe sind in Anhang B, Abb. A8 dargestellt. Sowohl die Extinktionslange als
auch die Abschatzung der Informationstiefe sind gegen den Beugungswinkel aufgetragen. Fir die
gewahlten Beugungsvektoren liegt die Extinktionslange in einem Bereich von 10 — 30 nm und somit
die geschatzte Informationstiefe fir W in etwa um 100 nm (30 kV). Im Vergleich hierzu geben Gu-
tierrez-Urrutia et al. [318] einen Richtwert von 80 nm (20 kV) fir krz Fe an.

Die Charakterisierung von Versetzungssegmenten bezuglich des Aufweisens von Schraubencha-
rakter wurde in dieser Arbeit durch den Vergleich von erwarteten Projektionen der Versetzungslinie
und den tatséchlichen Spuren vorgenommen. Bei einer Ubereinstimmung von erwartetem und be-
obachtetem Projektionspfad der (111)-Richtung liegt die Vermutung nahe, dass das betreffende Ver-
setzungssegment einen Schraubencharakter besitzt und die Annahme des Burgers-Vektor korrekt
war. Es soll jedoch nicht unerwahnt bleiben, dass bei der angewandten Methodik ein Freiheitsgrad
verbleibt. Da die ECCI-Aufnahme nur eine Projektion der Versetzungslinie darstellt (wie im TEM
auch), ist streng genommen der Verlauf der Versetzungslinien im Materialvolumen unbekannt und
dies auch bei der Bewertung der nach dieser Methodik bestimmten Ergebnisse zu wirdigen. Es
existieren rein geometrisch betrachtet fiir Aa — 0, mit a als Winkel zwischen Oberflache und Verset-
zungslinie und Aa als Intervall, beliebig viele Lésungen, die Linie auf der Projektionsebene abzubil-
den; siehe Abb. 44, Kap. 5.3.2. Die Ubereinstimmung von erwarteter und beobachteter Projektion
besitzt daher keinen Beweischarakter, wie einer Analyse mit dem Kriterium g-b = 0 bescheinigt wer-
den kann. Werden jedoch neben den geometrischen auch die physikalischen Gegebenheiten be-
ricksichtigt, so reduziert sich die Gesamtmenge aller mathematischen Losungen mit hoher Wahr-
scheinlichkeit auf die Linie, die parallel zur (111)-Richtung verlauft. Die erzielbare Genauigkeit bei
der Korrelation von beobachteten Versetzungslinien und erwarteten Verldufen unterliegt den in
Kap. 4.3.1 aufgefiihrten Unsicherheiten bei der Indizierung von EBSPs in Regionen hoher Verset-
zungsdichte [321] sowie den Toleranzen in der Mechanik der Probenbihne.
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4.4 Metallphysikalische Charakterisierung: Identifizierung des ra-

tenlimitierenden Mechanismus der Rissspitzenplastizitat

Nach Hartmaier et al. [224] stimmt die Aktivierungsenergie des ratenlimitierenden Mechanismus der
Rissspitzenplastizitat an der BDT-Temperatur mit der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie Uberein.
Wahrend die Aktivierungsenergie der Rissspitzenplastizitat nicht fir jede Verformungstemperatur
direkt zuganglich ist, erlaubt die Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur eine Quantifizierung der
Aktivierungsenergie unter Zuhilfenahme eines Arrhenius-Ansatzes. Mit dem Zweck die BDT-Tempe-
ratur als Funktion der Belastungsgeschwindigkeit beschreiben zu kénnen, wurden Kampagnen an
bruchmechanischen Versuchen durchgefihrt, wobei pro Material die Ermittlung der BDT-Temperatur
fur mindestens drei Lastraten vorgenommen wurde. Im Ergebnis wurde fiir sechs Materialien 1,7WR
— 4,1CR sowie 0AS die Arrhenius-Aktivierungsenergie des ratenlimitierenden Mechanismus be-
stimmt.

Die Diskussion der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien erfolgte im Kontext der von Brunner [201]
und Ziebart [70] ermittelten Helmholtz-Energie der Aktivierung fiir das Gleiten der Schraubenverset-
zung bzw. die Bildung eines KPs. Wie in Kap. 2.1.4 dargelegt, erfordert dies die Reduzierung der
Helmholtz-Energie der Aktivierung um den Betrag, welcher dem System in Form von mechanischer
zugefihrt wurde.

4.4.1 Bruchmechanikversuche

In Zugversuchen bestimmte BDT-Temperaturen sind stark von der Oberflachenbeschaffenheit der
Proben beeinflusst [33]. Um einen Effekt der verschiedenen Oberflachenqualitaten der in dieser Ar-
beit gepriiften Materialien méglichst auszuschlieRen, erfolgte die Bestimmung der Ubergangstem-
peraturen anhand von Flachzugproben mit Randriss [215], im Folgenden als SE(T)-Probe bezeich-
net. Die Probenentnahme erfolgt mittels elektroerosivem Schneiden (EDM). Sowohl die aullere
Kontur, inklusive Kerbe, als auch die Bohrungen wurden mittels EDM gefertigt.

Es wurden ausschlieRlich SE(T)-Proben mit L-T Risssystem gepriift; vgl. Kap. 4.2, Abb. 16. Die Kerb-
lange betrug stets die Halfte der Probenbreite. Die Proben aller Materialien entsprachen den in Abb.
27b gezeigten Malken, wobei die Dicke durch die in Tab. 4, Kap. 4.4.1 notierten Blechstarken vorge-
geben war, d. h. als Funktion des Umformgrades zwischen 1,09 +0,01 mm (1,7WR) und 0,11 0,01
mm (4,1CR) variierte. Fir OAS wurden die Proben auf ein Nennmaf von 1,0 mm geschnitten. Das
Nachmessen ergab ein Istmall von 1,02 £0,01 mm. Auf das Einbringen eines scharfen Anrisses
mittels zyklischer Belastung verzichtet. Infolge des spréden Materialverhaltens von W ist dies eine
allgemein akzeptierte Vorgehensweise. Gludovatz et al. [322] [Tab. 2] bietet eine Gegeniberstellung
der verschieden Techniken zur Erzeugung von Anrissen im Kontext der Sprodigkeit von W. Rissaus-
breitung musste somit an der erodierten Oberflache im Kerbgrund beginnen. Der Kerbgrund wurde
nicht nachbehandelt und wies einen Radius von etwa 75 ym auf. Eine SEM Studie ergab, dass der
Kerbgrund in W mit kurzen, parallel verlaufenden Rissen dekoriert ist, die aller Wahrscheinlichkeit
nach wahrend des EDM-Schneidens thermisch induziert werden. Die Fronten dieser Sekundarrisse
liegen innerhalb des Spannungsfelds der Kerbe. Eine SEM Aufnahme des Kerbgrundes ist in Abb.
27c gezeigt.

Die Prufung der SE(T)-Proben wurde mittels des in Abb. 27a dargestellten Probenhalters vorgenom-
men. Dieser wurde nebst Montagevorrichtung speziell im Rahmen dieser Arbeit entwickelt und bietet
im Vergleich zu Vorgangermodellen eine Vielzahl von Vorteilen: (i) Die Kraft wird Giber eine Flachen-
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pressung auf die Probe Ubertragen. Dadurch kann eine homogenere Krafteinleitung bzw. Span-
nungsverteilung in der Probe in der Nahe der Krafteinleitung erzielt werden, als dies durch die Ver-
wendung einer formschlissigen Verbindung realisiert werden kénnte. (ii) Durch die grofflachige
Krafteinleitung wird die Verformung der Probe im Bereich des Probenkopfes infolge der Schwéachung
durch die Bohrung vermieden. In Vortests wurde dies in erster Linie bei der Prifung von 4,1CR mit
alter Halterkonstruktion als kritischer Punkt ausgemacht. Die Verformung im Bereich des Proben-
kopfes erforderte das Verldten der Probe mit einer speziellen Probenaufnahme, die fiir jeden einzel-
nen Versuch vorbereitet werden musste; vgl. Nikoli¢ et al. [120] [Abb. 3]. (iii) Weiterhin konnte be-
statigt werden, dass durch das Klemmen der Proben, in Kombination mit einer freien Probenlange
zwischen der oberen und unteren Halterbaugruppe von lediglich 6 mm auf das Anbringen eines
Beulschutzes verzichtet werden kann. (iv) Durch die Auslegung der Probenkdpfe mit konusférmigen
Ubergang war beim Anfahren der Vorkraft eine automatische Zentrierung des Probenhalters in der
Aufnahme der Prifmaschine sichergestellt. Dies erlaubt ein Aufheizen, bzw. AbkUhlen der Prifkam-
mer, ohne Verbindung von Probenhalter und unterem Zuggestange. Im Ergebnis wird so sicherge-
stellt, dass wahrend des Anfahrens der Zieltemperatur keine kritischen Krafte auf die Probe Ubertra-
gen werden; ausgeldst durch einen Drift der Kraftmessdose bei kraftgeregelter Steuerung, bzw.
durch die thermische Langenanderung des Zuggestanges bei einem lagekontrollierten Halt. Der
Formschluss Probenhalter-Priifmaschine wurde erst nach der thermischen Stabilisierung der Kraft-
messdose und Nullabgleich herbeigefihrt. (v) Durch die Verwendung der Anschlussmale der am
Institut etablierten Zugversuchsproben mit kreisférmigen Querschnitt konnte auf bereits vorhande-
nen Prufeinrichtungen zuriickgegriffen werden. (vi) Die Verwendung der Montagevorrichtung er-
laubte einen definierten und wiederholbaren Einbau der SE(T)-Proben in den Probenhalter. (vii) Die
Montagehilfe ermdglicht die Herstellung der Klemmverbindung, ohne dass nennenswerten Krafte auf
die Probe Ubertragen werden.

Abb. 27: Experimenteller Aufbau der bruchmechanischen Versuche. In (a) ist Geometrie des Probenhalters und der Monta-
gevorrichtung (gelb hervorgehobene Komponenten) gezeigt. Der Halter ist montiert (oben) und offen (unten) zur Verdeutli-
chung der Lage der rot umrandeten SE(T)-Probe abgebildet. Die MaRe dieser sind in (b) ausgewiesen. Aufnahme (c) zeigt
den Kerbgrund der mittels EDM hergestellten L-T Rissstartkerbe. Die Bildung multipler, parallel ausgerichteter Risse ist her-
vorgehoben. Der Kerbradius betragt im Mittel etwa 75 pm. Hinsichtlich technischer Zeichnungen fir Halter und Montagevor-
richtung siehe Anhang A.

Die Versuche wurden auf zwei Universalprifmaschinen mit Spindelantrieb (ZwickRoell GmbH & Co.
KG, Deutschland) durchgeflihrt. Experimente im Bereich 220 — 570 K erfolgten auf ZwickRoell 1474
mit Klimakammer vom Typ SFL 3119-400 (Instron, U.S.A.) genutzt. Mit Ausnahme des gesinterten

Zustands 0AS konnten mit dieser Geratekonfiguration alle BDT-Temperaturen ermittelt werden. Die
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Versuche mit Klimakammer erfolgten ohne Einsatz von Schutzgas. Das kleinstmégliche Temperatu-
rintervall wurde auf 15 K festgelegt, also die Minimumdifferenz zwischen benachbarten Priftempe-
raturen. Die Bestimmung der BDT-Temperaturen von OAS setzte voraus auch Experimente bei Tem-
peraturen oberhalb der Spezifikation der Klimakammer durchfihren zu kénnen. In diesen Fallen
wurde eine ZwickRoell Z150 mit einem Hochtemperatur-Strahlungsofen (MAYTEC Mess- und Re-
geltechnik GmbH, Deutschland) verwendet. Die Versuche erfolgten unter Vakuum; ~3 10-% mbar.
Die Minimumdifferenz im Prifintervall wurde auf 25 K festgesetzt.

Die Prufung erfolgte lagegeregelt. Dabei wurde die Traversengeschwindigkeit so gewahlt, dass die
resultierende Lastrate, je nach Versuchskampagne, etwa 0,01; 1,0 bzw. 100 MPa m%% s~ betrug;
zusatzlich 500 MPa m%5 s~* fir 1,7WR.

Ausgehend von dem Maschinenschrieb {Kraft, Zeit, Verfahrweg der Traverse} wurden unter Zuhilfe-
nahme eines im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Python-Skripts sowohl die tatsachlich verwen-
deten Versuchsparameter kontrolliert als auch eine Vielzahl von Versuchsergebnissen automatisch
bestimmt. Hinsichtlich der Versuchsparameter sind (i) die Nachrechnung der wahren Traversenge-
schwindigkeit sowie (ii) die Steigerungsrate der Spannungsintensitdt zu nennen. Die gemittelten
wahren Raten des Anstiegs der Spannungsintensitat bei linear-elastischem Verhalten sind in Tab.
12, Kap. 5.4.1 protokoliert. Als die wichtigsten Versuchsergebnisse fur die Beurteilung des Material-
verhaltens sind zu erwahnen: (i) — (iv) Die kritische sowie maximale Kraft, bzw. den kritischen und
maximalen SIF. Nach Tada et al. [215] wurde der Geometriefaktor zu 2,85 gewahlt. (v) Der Quotient
aus maximaler und kritischer Kraft. (vi) Weiterhin wurden durch Integration der Flache unter der
Kraft-Weg Kurve der Betrag der dissipierten Energie bestimmt. Nach Rice et al. [323, 324] kann
ebenfalls das J-Integral auf diese Weise erfasst werden. Sofern das Bruchereignis charakterisiert
wird, entspricht das J-Integral der Naherungslésung [325]

U

[ =t —ay ™ (25)

wobei U die dissipierte Energie (inklusive elastischem Anteil), t die Probendicke und W - q, die
Ligamentweite darstellen. Der Beiwert 7, ist an den Probentyp gebunden, vgl. ASTM E1820-20a
[326]. Fir den SE(T)-Probentyp sind keine Angaben zum Beiwert bekannt?', sodass in dieser Arbeit
die Ergebnisse als Quotient aus J-Integral und Korrekturfaktor dargestellt sind.

Ermittlung der BDT-Temperaturen

Soll die BDT-Temperatur aus experimentellen Daten ermittelt werden, kann aus einer Vielzahl von
Kriterien gewahlt werden. Bis heute besteht kein Konsens Uber die Definition und Herangehensweise
bei der Ermittlung der BDT-Temperatur. Die Methodik variiert mit dem gewahlten Prifverfahren je-
doch auch bei der Verwendung identischer Priifmethoden. In dieser Arbeit wurden zwei Kriterien fir
die Bestimmung der BDT-Temperaturen ausgewahit. Im weiteren Verlauf daher auch zwei Uber-
gangstemperaturen pro Versuchsreihe (Versuchsreihe: mehrere Experimente an einem Material bei
gleicher Lastrate) ausgewiesen. Kriterium (i) basiert auf dem Materialverhalten jeder einzelnen
Probe, wahrend Kriterium (ii) auf dem Verlauf der dissipierten Energie aller Versuche beruht.

Der Klassifizierung nach Schwalbe et al. [327] [Abb. 3] folgend wurde flr Kriterium (i) zwischen drei
Materialantworten unterschieden. Diese drei Versuchsverldufe sind in Abb. 28 beschrieben: (i)
Spréde: Das Risswachstum erfolge instabil und der Schrieb Kraft Gber Verfahrweg ist in weiten Tei-
len linear. (ii) Semi-duktil: Der Bruch erfolgt als Folge von anfanglich im sehr begrenzten Umfang
stabilen, nachfolgend instabilem Risswachstum. Der Messschrieb ist durch einen nennenswerten

21°S. Wurster (Erich-Schmid-Institut fiir Materialwissenschaft, Leoben, Osterreich): Persénliche Kommunikation
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nichtlinearen Verlauf gekennzeichnet. Als ,nennenswert® wurde das Schneiden der Kraft-Weg Kurve
mit der 95 %-Tangente definiert. Diese Tangente entspricht dem 0,95-fachen der ermittelten Stei-
gung im linear-elastischen Bereich und beginnt ebenfalls im Koordinatensystemursprung; vgl. ASTM
E399[221] [Abb. 7]. Nach Anderson [47] ist der Abfall der Probensteifigkeit um 5 % mit einer stabilen
Rissverlangerung von etwa 2 % der Ligamentweite gleichzusetzen. (iii) Duktil: Die Probe zeigt Uber
einen grofRen Bereich des Ligaments stabiles Risswachstum und der Messschrieb weist ein ausge-
pragtes Maximum auf. Die nach diesem Schema eingruppierten Versuche wurden anhand ihrer kri-
tischen Spannungsintensitat Gber der Priftemperatur aufgetragen. Die tiefste Priiftemperatur, bei
der ausschliel3lich semi-duktile oder duktile Materialantworten (d. h. alle bei dieser Temperatur ge-
priften Proben zeigten mindestens 2 % stabiles Risswachstum) beobachtet wurden, entspricht der
BDT-Temperatur nach Kriterium (i), bzw.: Die BDT-Temperatur nach Kriterium (i) ist als die tiefste
Priiftemperatur in der Testserie ohne sprédes Materialverhalten festgelegt. Angelehnt an die Forde-
rung nach einem Mindestmal} an stabilen Risswachstum wird Kriterium (i) im weiteren Verlauf als
das 2%-Kriterium bezeichnet.

________________

duktil

______

FIN

-
Ll

vipm

Abb. 28: Klassifizierung des Materialverhaltens. In Anlehnung an die von Schwalbe et al. [327] [Abb. 3] vorgenommene Un-
terteilung wird beruhend auf dem Schrieb der Kraft F tUber den Fahrweg der Traverse v zwischen spréder, semi-duktiler und
duktiler Materialantwort unterschieden. Es ist die Bestimmung der Krafte F,,., F, und F5 sowie die integrierte Flache fir die
Berechnung der dissipierten Energie U, gezeigt. Die Bestimmung der Materialeigenschaften erfolgte automatisiert; Python-

Skript auf Anfrage verfligbar.

Fir die Festlegung der BDT-Temperatur nach Kriterium (ii) wurden entsprechend Gl. 25 die J-Integ-
rale der Einzelversuche bestimmt und nach Testserien getrennt Uber der Priftemperatur aufgetra-
gen. Auf dieser Darstellungsform beruhend, wurde die Entwicklung des J-Integrals, hinsichtlichdes
Uberganges von der Tieflage in die Hochlage, mit der Beziehung

_(a—i—b)_i_a—bt h(T—C)
I={ 2 N\ o

angenahert [328] [GI. 1]; vgl. auch Cao et al. [329] flr einen Vergleich verschiedener mathematischer
Ausdricke zu diesem Zweck. Hierbei charakterisieren a und b das gemittelte Level der Hochlage
bzw. der Tieflage. Zur Reduktion der Freiheitsgrade wurde die Tieflage auf 5 J mm™2 festgelegt. Die-
ser einheitliche Schatzwert deckt die Ist-Werte bei sprddem Materialverhalten fur alle Materialien
sinnvolle ab. Der Parameter m ist ein MaR fir die Zunahme des J-Integrals im Ubergangsbereich
bzw. fir die Breite des Ubergangsbereiches. Der eingeklammerte erste Term ergibt den Wert des J-
Integrals an der Mittellinie. Die Priftemperatur T, bei dem der Verlauf des J-Integrals die Mittellinie
schneidet, wird durch ¢ angegeben. Die vorlaufige BDT-Temperatur nach Kriterium (ii) entspricht c.
Die finale Ubergangstemperatur nach Kriterium (i) entspricht der wirklich gepriiften Temperatur, die

(26)
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am nachsten an der vorlaufigen BDT-Temperatur liegt. Kriterium (ii) wird im Folgenden als das Mit-
tellinienkriterium bezeichnet.

Fehlerbetrachtung Bruchmechanikversuche

Nachfolgend wird der oben beschriebene experimentelle Aufbau einer detaillierten Betrachtung un-
terzogen. Dabei steht die Diskussion der Probenmalie, vor allem die geringen Dicken der verwen-
deten SE(T)-Proben und die Auswirkung auf den Spannungszustand im Fokus.

Zu Beginn dieser Fehlerbetrachtung soll der fur die Bestimmung der kritischen Spannungsintensitat
gewahlten Geometriefaktor tUberprift werden, welcher ebenfalls die ausgewiesenen Lastraten be-
einflusst. Der Tada et al. [215] zu entnehmende Wert von 2,85 gilt fir SE(T)-Proben, bei denen die
Kraft Gber eine Bohrung eingeleitet wird und bei denen der Quotient aus Abstand von Kerbe zu
Bohrung in Bezug zur Probenweite mindestens {1} betragt; frei Rotation um die Stifte im Zentrum
der Bohrung in den Probenkdpfen. Bei dem in Abb. 27 abgebildeten Probenhalter wird die Kraft
jedoch Uber eine Klemmverbindung Ubertragen, die im Verhaltnis zur Probenweite nahe an der
Kerbe endet; Quotient von 0,32. Die Untersuchungen von Yan [330] [Tab. 1] Gber den Einfluss des
Verhaltnisses aus Abstand Bohrung — Kerbe zu Probenweite zeigen auf, dass mit abnehmendem
Abstand der Geometriefaktor zunimmt. Fir starre Klemmverbindungen, welche keine Rotationen am
Probenkopf erlauben, sind in Tada et al. [215] deutlich kleinere Geometriefaktoren dokumentiert
[215]. Ist der Quotient aus Abstand und Weite groR, geben Blatt et al. [331] [Tab. 1] hierzu in Uber-
einstimmung den Geometriefaktor mit 1,7 an. Vorversuche zeigten auf, dass ungeachtet der Klemm-
verbindung die SE(T)-Proben in Richtung der gekerbten Probenhalfte ausweichen kénnen. Die Dreh-
punkte sind in diesem Fall nicht die Bohrungen an den Probenk&pfen, sondern die Verbindung
Probenhalter — Prifmaschine. Daher ist die in Blatt et al. [331] fur die Klemmverbindung definierte
Bedingung von nicht erlaubter Rotation fir den experimentellen Aufbau dieser Arbeit nicht zutreffend.
Da keine abschlieRende Beurteilung vorgenommen werden kann, ob die Rotation frei erfolgen kann
oder in welchem Umfang behindert wird, soll an dem Geometriefaktor von 2,85 festgehalten werden.
Der moglicherweise hieraus resultierende Fehler ist fur alle Materialien gleich und sollte sich somit
nicht auf einen Vergleich dieser untereinander auswirken.

Ein Kriterium firr die Einordnung des ermittelten kritischen SIF als ein geometrieunabhangiger Mate-
rialkennwert ist die Forderung nach vorherrschendem ebenen Dehnungszustand (EDZ). Fur die Kon-
formitat mit dem Ansatz der linear-elastischen Bruchmechanik werden weiterhin gewisse Mindestdi-
mensionen der Proben gefordert, welche die Risslange und die Weite des Ligaments, betreffen. Die
Einhaltung dieser Forderungen an die Geometrie der Proben kann durch die Anwendung derin Gl. 9,
Kap. 2.2 dargelegten Bedingungen uberprift werden. Eine Umformulierung in die Schreibweise

KE(T) = j; y4(T) on

erlaubt bei gegebener Probengeometrie die Konstruktion von Grenzkurven fiir die maximal erlaubte
kritische Spannungsintensitat als eine Funktion der Priiftemperatur, die tber die Temperaturabhan-
gigkeit der Streckgrenze Eingang findet.

Die Konstruktion der Grenzkurven setzt Kenntnis Uber den Verlauf der Streckgrenze Gber der Prif-
temperatur voraus. Die Ermittlung der Streckgrenze von W-Blechen mit ahnlicher Produktionshisto-
rie zu dem Herstellprozess der Materialien dieser Arbeit war Gegenstand der Untersuchungen von
Lied et al. [239]. Jedoch lag mit Zugversuchen bis 1073 K der Fokus in der Arbeit von Lied et al.
[239] auf der Quantifizierung der Warmfestigkeit. In dem fiir die aktuelle Arbeit wesentlichen Tempe-
raturbereich von 150 — 500 K war nur jeweils ein Datenpunkt fir 300 K erfasst worden. Fur eine
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Beschreibung der Streckgrenze in dem angegebenen Temperaturbereich musste somit ein anderer
Ansatz ersonnen werden. Es wurde der von Bonk et al [195] gezeigte Umstand zum Vorteil genutzt,
dass die fir SX W geltende Formulierung aus Gl. 1, Kap. 2.1.3 auch fir die Streckgrenze von po-
lykristallinen Materialien Ubertragbar ist. Demnach ist auch die Streckgrenze von polykristallinen W
Uber die Beziehung

oys = 0°(T,€) + 0,(E, ) (28)

abbildbar, wobei in diesem Fall ¢* der thermische Anteil der Streckgrenze ist und ¢, den athermi-
schen Anteil, d. h. einen fur das jeweilige Material konstanten Betrag reprasentiert. Der Verlauf der
thermischen Komponente und der athermische Anteil kbnnen demnach unabhangig voneinander
bestimmt und aus beiden Einzelwerten die Entwicklung der Streckgrenze tber der Temperatur an-
genahert werden.

Anhand der in Lied et al. [239] [Abb. 3] verdffentlichten Ergebnisse wurde der athermische Anteil fur
die Materialien 1,7WR — 4,1CR abgeschatzt. Dafur wurden die Ergebnisse zur Streckgrenze von
vergleichbar hergestellten W-Blechen fir die Temperatur 800 K interpoliert. Die so abgeschatzten
Betrage betragen demnach: 960 MPa (1,7WR), 1080 MPa (2,5WR), 1160 MPa (2,9WR), 1220 MPa
(3,3WR) sowie 1340 MPa (4,1CR). Als Basis 0AS dienten die Zugversuchsdaten von Bonk et al.
[195] [Abb. 4]. Es wurde ebenfalls die Streckgrenze bei 800 K als Richtwert fir den athermischen
Anteil genommen und dieser zu 120 MPa bestimmt. Die Ausarbeitung einer mathematischen For-
mulierung fiir den Verlauf des thermischen Anteils als Funktion der Temperatur erfolgte anhand der
in Brunner et al. [40] [Abb. 5] dokumentierten Entwicklung der kritischen Schubspannung von SX W.
Dabei wurde der Verlauf zwischen 60 K und 550 K mit einer Parabelgleichung angenahert [194]
[Abb. 4]. Zuvor waren die an W-Einkristallen mit Orientierung etwa in der Mitte des Standarddreiecks
der stereographischen Projektion aufgenommenen kritischen Schubspannungen unter Bertcksich-
tigung eines Schmid-Faktors von 0,5 umgerechnet worden; siehe Gottstein [181] [Abb. 6.31]. Als
Zahlenwertgleichung formuliert, ergibt sich die Temperaturabhangigkeit der Streckgrenze von W zu

oys = (0,00366T2 — 4,74T + 1893) + 0, (29)

wobei die Einheit der Spannungen MPa ist und die Temperatur fiir korrekte Ergebnisse in Kelvin
einzusetzen ist.

Nach dieser Heranfiihrung soll nun wieder die urspriingliche Zielstellung in den Fokus geriickt wer-
den: Der Konstruktion von Grenzkurven zur Beurteilung des Spannungszustands und Priifung der
Anwendbarkeit der linear-elastischen Bruchmechanik. Die auf Basis von GI. 27 erzeugten Grenzkur-
ven sind in Abb. 29 dargestellt und adressieren (i) die Eindringtiefe des ebenen Spannungszustan-
des (ESZ) im Verhaltnis zur Probendicke und (ii) die Gro3e der plastischen Zone in Bezug zur Weite
des Ligaments; beide als temperaturabhangige Gréen. Die verwendeten Probendicken entspre-
chen den in Tab. 4 aufgelisteten Blechstarken. Die Ligamentweite betragt stets 4,75 mm; vgl. Abb.
27b.

Zuerst werden die Grenzkurven in Abb. 29b betrachtet. Diese zeigen den Verlauf der maximalen
Spannungsintensitat unter Ausschopfung des nach ASTM E399 [221] erlaubten Dickenanteils im
ESZ auf. Entgegen der bereits festgestellten Zunahme des athermischen Anteils fiir hohe Umform-
grade nehmen mit dem Fortschreiten des Walzprozesses die erlaubten kritischen SIF ab. Diese Ab-
nahme ist der wahrend des Walzens ebenfalls zu beachtenden Abnahme der Blechstarke zuzurech-
nen; Blechstarke identisch mit Probendicke. Vorab durchgeflihrte Versuche weisen darauf hin, dass
fur einen Uberwiegenden Teil der Versuche nicht von einem dominierendem EDZ ausgegangen wer-
den kann. Lediglich bei niedrigen Priftemperaturen sollte das Dickenkriterium eingehalten werden.
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Die im Ergebnisteil gezeigten kritischen SIFs sind somit vorwiegend keine Materialkennwerte, son-
dern als scheinbare Bruchzahigkeit zu interpretieren.

Ebenfalls darf das Fehlen eines scharfen Anrisses infolge von Wechselbelastung nicht unterschatzt
werden. Auf Basis der von Palacios et al. [332] [Abb. 11] gemachten Beobachtungen zum Einfluss
des Kerbradius auf die ermittelte kritische Spannungsintensitat kann fir diese Ausarbeitung im Mi-
nimum von einer Uberschatzung der Bruchzahigkeit um 30 % ausgegangen werden. In diesem Fak-
tor ist der Anstieg des kritischen SIF durch den Spannungszustand nicht eingerechnet.

Die scheinbare Zunahme der Bruchzahigkeit durch einen Zuwachs des Anteils mit ESZ erreicht bei
vollstandiger Durchdringung der Probendicke vom ESZ sein Maximum. Die kritische Spannungsin-
tensitat bei der dieser Zustand erreicht wird, kann unter der Annahme, dass die Naherungslésung
fur die Grole der plastischen Zone an der Probenoberflache identisch zur Eindringtiefe des ESZ ist
[222] [Abb. 86], Uber die Beziehung

wla)
r,=—|—
P xm\oys (30)

bestimmt werden [47], wobei fir den ESZ gilt: x = 2; im EDZ 6. Hierbei ist zu berlcksichtigen, dass
der ESZ von beiden Probenseiten einwirkt. In Abb. 29c¢ sind die so konstruierten Grenzkurven abge-
bildet und zeigen erwartungsgemaf zu Abb. 29b identische Verldufe, jedoch auf einem héheren
Level. Dank diesen Berechnungen sind im Ergebnisteil dieser Arbeit drei Bereiche abgrenzbar: (i)
Unterhalb der Kurven aus Abb. 29b: In diesem Bereich sind die ermittelten kritischen SIF als geo-
metrieunabhangige, jedoch von dem Kerbradius beeinflusste KenngréRe, zu interpretieren. (ii) Zwi-
schen den Grenzkurven von Abb. 29b und Abb. 29c: Die kritischen SIF in diesem Bereich unterliegen
Anderungen im Spannungszustand und steigen mit zunehmender Anteil im ESZ. (iii) Oberhalb der
Kurven aus Abb. 29c: Die Ergebnisse spiegeln eine scheinbare Bruchzahigkeit wieder. Eine weitere
Zunahme der kritischen Spannungsintensitat beeinflusst jedoch nicht den Spannungszustand.

Die Forderung in ASTM E399 [221] nach dominierenden EDZ entspricht der Vorgabe konservative
und geometrieunabhangige Materialkennwerte zu ermitteln [222]. Liegt der Fokus der Experimente
auf anderen Fragestellungen, ist die linear-elastische Bruchmechanik auch im ESZ anwendbar. Die
Limits von diesem Ansatz werden erreicht, sobald die plastische Zone im Verhaltnis zur Ligament-
weite nennenswert ist [222], wobei nennenswert durch den aus Gl. 9, Kap. 2.2 ableitbaren Betrag
definiert ist. Verlaufe stellvertretend fur die Grenze der linear-elastischen Bruchmechanik sind in Abb.
29a gezeigt. Im Kontrast zu den oben diskutierten Verldufen weisen die Grenzkurven untereinander
lediglich eine Parallelverschiebung auf. Die Steigung der Kurven fir eine beliebig zu wéahlende Tem-
peratur ist fur alle Materialzustande identisch. Dartber hinaus ist die Reihenfolge der Materialien in
Hinblick auf die erlaubten kritischen Spannungsintensitaten invertiert. In Abb. 29b und Abb. 29c wies
4,1CR die niedrigsten Grenzwerte auf, in Abb. 29a ist dieses Material am langsten in Ubereinstim-
mung mit der Anforderung. Dieses gegensatzliche Verhalten klart sich nach Betrachtung der Pro-
benmale auf. Wahrend fiir Abb. 29b und Abb. 29¢ die Probendicken in Gl. 27 Eingang fanden, ist
das fur Abb. 29a verwendete Mal} die Ligamentweite. Diese war unabhangig vom Material fir alle
im Rahmen dieser Arbeit getesteten SE(T)-Proben identisch.

Wird fur die GréRe der plastischen Zone (EDZ) berechnet und auf die geforderte Mindestweite des
Ligaments bezogen, betragt der Anteil ohne linear-elastischen Materialverhalten im Ligament etwa
2 %. Wie anhand von Abb. 29b erlautert wurde, ist ein vorherrschender EDZ jedoch nicht in Uber-
einstimmung mit dem zu erwartenden experimentellen Spannungszustand und die Annahme von
weitestgehend ESZ eher angemessen. Die GréRe der plastischen Zone im ESZ Uibersteigt die GroRe
im EDZ um das Dreifache; vgl. Gl. 30. Unter Beibehaltung von 2 % der Ligamentweite als Zielgroe
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werden unter Annahme von ESZ konservativere Werte fur die erlaubte kritische Spannungsintensitat
ermittelt. Diese sind in Abb. 29a auf der rechten Ordinate aufgetragen und sind um den Faktor /3
kleiner als die die Ergebnisse fur den EDZ.
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Abb. 29: Abschatzung der Grenzen der linear-elastischen Bruchmechanik. Es ist die kritische Spannungsintensitét K Gber
die Temperatur T aufgetragen. In (a) ist der Verlauf der Grenzkurven fiir den Fall, dass die Ausdehnung der plastischen Zone
1, einen Anteil von etwa 2 % an der Ligamentweite (W — a) nicht Gibersteigen soll. Dies ist fir die plastische Zone im ebenen
Dehnungszustand (EDZ) als auch fiir den ebenen Spannungszustand (ESZ) aufgetragen. In (b) sind die Limits fur die Einhal-
tung des EDZ gezeigt. In (c) sind die SIFs gezeigt, bei dem die Proben vollstandig vom ESZ durchdrungen sind.

An dieser Stelle sei nochmals darauf hingewiesen, dass auch infolge des Verzichts auf einen schar-
fen Anriss die in dieser Arbeit ermittelten kritischen Spannungsintensitaten nicht konservativ sind
und keinesfalls als Bruchzahigkeit der hier untersuchten Materialien angesehen werden diirfen; vgl.
Riedle [42] [Tab. 6.2], Palacios et al. [332] [Abb. 11] und Nikoli¢ [333] [Abb. 5]. Auch die ermittelten
BDT-Temperaturen sind aller Wahrscheinlichkeit nach in Bezug zur angegebenen Lastrate nicht
konservativ; siehe Seigle et al. [107] [Tab. 2], Stephens [118] [Abb. 3] und Riedle [42] [Abb. 6.53].
Weiterhin bestehen Unsicherheiten Gber den wirklichen Geometriefaktor des Messaufbaus. Das Ziel
der Experimente ist jedoch nicht die Bestimmung der Bruchzahigkeit fir die Auslegung von Kompo-
nenten, stattdessen die Anfertigung von Trends Uber der Priuftemperatur mit dem Zweck BDT-Tem-

peraturen ableiten zu kénnen.
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4.4.2 Berechnung der Erwartungswerte fiir die Gibbs-Energie der Aktivie-
rung der Kinkenpaarbildung in hochreinem Wolfram

Die Identifizierung des ratenkontrollierenden Mechanismus anhand von Arrhenius-Aktivierungsener-
gien setzt Referenzwerte voraus. Mit Verweis auf Schadler [143] geben Gumbsch et al. [45] die
Peierls-Barriere der Stufenversetzungen in SX W mit 0,2 eV an. Fir die Kinkendiffusion in Schrau-
benversetzungen in W ermittelte Ziebart [70] eine Peierls-Energie von 0,2 eV. Dies ist eine GréRen-
ordnung geringer als die Peierls-Energie der %2(111)-Schraubenversetzung mit 2,1 eV. [69, 70, 201].
Unterhalb der KT die Peierls-Barriere durch eine Addition von zur Verfligung stehender thermischer
Energie und mechanischer Arbeit iberwunden. Somit ist vor der Beurteilung von experimentellen
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien zuerst die Helmholtz-Energie der Aktivierung um den Betrag
der geleisteten mechanischen Arbeit zu reduzieren; nur die thermische Komponente weist eine Ra-
tensensitivitat auf.

Die fiir die Berechnung der Gibbs-Energie der Aktivierung herangezogene Formelsatze basieren auf
den Arbeiten von Seeger [334] zum KPM. Es sind zwei Modelle zu unterscheiden [178]: (i) Das
Elastic-Interaction (El) Modell ist bei geringen effektive Schubspannungen, konkret zwischen KT und
der sogenannten Upper Bend (UB) Temperatur giiltig; vgl. Abb. 30a. (ii) Bei hoheren effektiven
Schubspannungen, wird also die UB-Temperatur unterschritten, Uberwiegt der Einfluss von kurz-
reichweitigen Wechselwirkungen zwischen den Kinken eines KP und die Annahmen fiir das EI-Mo-
dell sind nicht mehr zutreffend. Nach Seeger [334] ist in diesem Fall das Linienspannungsmodell
(LT) zu verwenden. Soweit nicht abweichen abgegeben, sind die fiir die Berechnungen bendétigten
Kennwerte der Arbeit von Brunner [201] enthommen und in Tab. 9 zusammengetragen.

Berechnung der Gibbs-Energie der Aktivierung

Nach Abb. 30 ist die Annahme von zwei klar ausgepragten Kinken und somit die Anwendung des
El-Modells bis zu einer unteren Grenztemperatur von etwa 600 K bzw. einer effektiven Schubspan-
nung von 110 MPa gerechtfertigt. In dem Bereich 600 — 800 K bzw. 0 — 110 MPa wechselwirken die
Kinken langreichweitig in Form einer Coulomb-Beziehung [178]. Bei Anwendung des EI-Modells
kann Gl. 2, Kap. 2.1.4 in die Form

AG*®' = AF* = 2avT* (31)

dargestellt werden, wobei AF* der Helmholtz-Energie der Aktivierung von zwei unabhangigen Kinken
entspricht, die mit 2,1 eV einzusetzen ist. Der von der Helmholtz-Energie der Aktivierung zu subtra-
hierende Term entspricht der mechanischen Arbeit, wobei der Vorfaktor « den Ausdruck

h3by,
a= |——
2 (32)

substituiert [194] [GI. 12]. Hier reprasentiert h die Distanz eines Elementarschrittes, die Kinkenhéhe,
b den Betrag des Burgers-Vektors; vgl. Abb. 4, Kap. 2.1.2. Der Vorfaktor der Linienspannung wird
durch y, abgebildet [201] [GI. 28]. Die in Gl. 31 ebenfalls bendtigten Informationen tber die Entwick-
lung der effektiven Schubspannung kénnen Abb. 30a enthommen werden.

Wird in der Bildungsphase die Beziehung zwischen positiver und negativer Kinke durch die kurz-
reichweitigen Wechselwirkungen bestimmt, ist fir eine Separation von thermischen die mechani-
schen Anteil der Bildungsenergie das LT-Modell zu verwenden [178]. Als Kriterium wird von Brunner
[201] das Unterschreiten der UB-Temperatur definiert. Auch in dieser Arbeit der thermische Anteil
der Helmholtz-Energie der Aktivierung in Regime (ii) und Regime (iii) unter Bertcksichtigung der
Beziehung
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AG™YT = AF* — hb Ey—d(h) [1 +1n (Tl)] T+ 0(12)

P (33)
bestimmt worden [194] [Gl. 21]. In dieser ist E,, eine Funktion, die den Verlauf des Peierls-Potentials
in Abhangigkeit von Position entlang der Gleitrichtung beschreibt. Fir das Peierls-Potential sind ver-
schiedene mathematische Beschreibungen entworfen worden; vgl. Caillard et al. [178] [GI. 4.12] ff.
In dieser Arbeit ist die Formulierung nach Eshelby [335] gewahlt worden. Der in Gl. 33 geforderte
Betrag der zweiten Ableitung des Peierls-Potentials an der Position h, wird bei Wahl des Eshelby-
Potentials tiber den Ausdruck [178] [GI. 4.27]

E,"(h) = 24/3* b ™' 1, (34)

ermittlet, wobei die Peierls-Spannung 7, des betrachteten Materials bekannt seien muss.
Experimentelle Daten fur W sind hierzu von Brunner [201] [Tab. 2] abgeschatzt worden??. Ebenfalls
der Wahl des Peierls-Potentials unterliegt die Konstante 7 [178]. Fur das Eshelby-Potential geben
Caillard et al. [178] [GI. 4.27]

F=12V31p (35)

als Losung an. Gleichermaf3en neu und nicht mit dem zugehdorigen Vorfaktor y, zu verwechseln ist
die Linienspannung der Versetzung y,. Diese kann mithilfe der Konstanten 7 als
3 \]7? %
ve=ro [t4in(g)] & (36)
berechnet werden, wobei 7* die effektive Schubspannung am UB beschreibt. Nach Abb. 30a wurde
der Betrag auf 110 MPa festgelegt.

Tab. 9: Auflistung der verwendeten GroRen fir die Berechnungen der Gibbs-Energie der Aktivierung fir die Kinkenpaarbil-
dung nach El- und LT-Modell. Diese unterscheiden sich nach Brunner [201] fir die verschiedenen Regime. Die zugehdrigen
Wertebereiche der effektiven Schubspannung t* sind angegeben. Die bendtigten GréRen sind die Peierls-Energie AF* bzw.
die Peierls-Spannung t,,, die Kinkenhdhe h, der Vorfaktor der Linienspannung y,; vgl. Gl. 31 und GlI. 33.

Regime MPa W mPa 100m 100N -
Q) 110 2,06 ] 465 955 -
(i) 450 175 820 446 955 155
(i) 7, 127 90 315 955 186

Erwartungswerte fiir quasi-statische Belastung

In Abb. 30b ist der anhand des oben beschriebenen Formelsatzes berechnete Verlauf der Erwar-
tungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung fur die KP-Bildung dargestellt. Zusatzlich ist die Helm-
holtz-Energie der Aktivierung Uber der Temperatur aufgetragen. Jeder Datenpunkt referenziert auf
einen Messwert zur effektiven Schubspannung aus Abb. 30a. Ergebnisse fiir die Gibbs-Energie der
Aktivierung, die unter Einsatz des EI-Modell gewonnen wurden, sind grau gekennzeichnet. Schwarze
Datenpunkte weist auf die Subtraktion der mechanischen Komponente nach dem LT-Modell hin. Der
Herangehensweise von Brunner [201] folgend, wurden neben unterschiedlichen Berechnungsansat-
zen auch eine stiickweise Formulierung fiir den Verlauf der Helmholtz-Energien genutzt; in Regime

22 Je nach Methode sind Unterschiede in der Peierls-Barriere in der GréRenordnung von einigen 100 % keine Seltenheit.
Werden mittels DFT-Rechnungen Peierls-Spannungen der %2(111)-Schraubenversetzung fiir W im Bereich von 1700 MPa
bis 2800 MPa gefunden [93, 336, 92], mittels BOP-Molekulardynamik sogar von 4300 MPa [337] liefern Extrapolationen
der experimentell ermittelte Werte der CRSS deutlich niedrigere Ergebnisse im Bereich von 800 MPa bis 1200 MPa [127,
69, 338]; siehe auch Rodney [176], Gréger et al. [339] und Proville et al. [162].
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(i) 2,1 eV, in Regime (ii) 1,75 eV und in Regime (iii) 1,27 eV. Der Verlauf der Erwartungswerte der
Gibbs-Energie der Aktivierung in Abb. 30b offenbart eine Sprungstelle am Ubergang von Regime (i)
zu Regime (ii). Dieser Sachverhalt wird an dieser Stelle toleriert, jedoch im Ergebnisteil erneut auf-
gegriffen und diskutiert. Eine Folge der Sprungstelle ist die Unterteilung der Erwartungswerte in zwei
Datensets in Vorbereitung auf die Berechnung von Ausgleichsgeraden durch Regression. Aus der
Entwicklung des Phononenspektrums folgt, dass bei 0 K die Gitterschwingungen keine Energie fiir
die Uberwindung der Peierls-Barriere beitragen und damit die Uberwindung dieser allein durch die
mechanische Komponente zu erfolgen hat. Dies geht mit dem Verlust der Ratenabhangigkeit der
plastischen Verformung einher. Transferiert auf die Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivie-
rung kommt dies einem Verlauf durch den Koordinatenursprung gleich.
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| 1 1 I 2.06 eV
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Abb. 30: Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung in W. Diagramm (a) zeigt die als Ausgangswerte benutzten
effektiven Schubspannungen t* Uber der Temperatur T; Daten aus Brunner et al. [40]. In (b) sind die berechneten Gibbs-
Energien der Aktivierung fir die KP-Bildung AG™ flr die plastische Dehnrate de,;/dt von 8,6x107*s™" aufgetragen.

Fehlerbetrachtung Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung

Im Unterschied zum Zugversuch ist bei der Verwendung von Bruchmechanikproben die plastischen
Dehnraten nur schwierig zu bestimmen, da diese auf die Region unmittelbar vor der Rissspitze be-
grenzt ist und infolge der 05 Abhangigkeit der Spannung vor der Rissspitze [222] [GI. 27] zudem
mit der Entfernung von der Rissspitze variiert; vgl. Andresen [340]. Gerade die plastische Dehnrate
in der Prozesszone, also in dem Bereich der plastischen Zone, in der durch das Aufbrechen der
Bindungen Rissverlangerung eintritt [47], ist fir die Berechnung der Erwartungswerte der Gibbs-
Energie der Aktivierung heranzuziehen. Mit der plastischen Dehnrate in der Einheit [s~'] und der Rate
fur den Anstieg der Spannungsintensitat in [ksi inch®® s~'] geben Hahn et al. [341] [GI. B7] fur die
Dehnrate in der Prozesszone als Daumenregel die Formulierung

§~1073K (37)

an, wobei die Beziehung mit einer Fehlertoleranz von 10 % auf [s~'] und [MPa m%5 s~"] Gbertragen
werden kann. Mit diesem Richtwert ist die mittlere der in dieser Arbeit aufgebrachten Lastraten in
guter Naherung mit der plastischen Dehnrate der Referenzdaten von Brunner et al. [40]. In Zahlen
ausgedriickt bedeutet dies: Mit geschatzt 1x1078 s~ entspricht die Dehnrate flr die Belastung bei
1 MPa m®%5 s~1 in etwa der Referenz von 8,5x107* s~1, wobei der zweite Wert als plastische Dehnrate
zu verstehen ist. Da nach Schwalbe [222] vor der Rissspitze bereits bei sehr kleinen Spannungen
die plastische Verformung dominiert, soll nachfolgend angenommen werden, dass in erster Nahe-
rung die plastische Dehnrate der totalen Dehnrate entspricht.

Die in Gl. 37 wiedergegebene Beziehung gilt fir Bruchmechanikproben mit scharfem Anriss [341].
Als Folge des Fehlens eines Ermidungsrisses wird diese Voraussetzung nicht von den in dieser
Arbeit verwendeten SE(T)-Proben erflllt, die lediglich mit einer Kerbe versehen sind. Mit der damit
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einhergehenden Reduzierung der Spannungstberhéhung an der Spitze der Kerbe ist auch die Dehn-
rate in der Prozesszone aller Wahrscheinlichkeit kleiner als durch Gl. 37 vermittelt wird; vgl. Ander-
son [47] [GI. 2.10], Als Konsequenz sind die BDT-Temperaturen der Lastrate 1 MPa m%% s~ ein
erster guter Anhaltspunkt, um die ermittelten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien zuzuordnen. Die
wirklichen BDT-Temperaturen fir die plastische Dehnrate von 8,5x1074 s! sollten nach den oben
dargelegten Uberlegungen etwas oberhalb der BDT-Temperaturen fir 1 MPa m®% s~ angesiedelt
und damit zwischen den Ubergangstemperaturen fiir 1 MPa m°2 s=1 bzw. 100 MPa m®% s~1 verortet
sein.
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Ergebnisse und Diskussion

5.1 Quantifizierung der Kontamination durch den Walzprozess
und Bewertung der chemischen Zusammensetzung in Hin-

blick auf den Wechsel im Sprodbruchverhalten

Eine hinsichtlich der Ubergangstemperatur von W gewichtige EinflussgréRe ist die chemische Zu-
sammensetzung. Mit dem Ziel Modifizierungen der BDT-Temperaturen als Folge unterschiedlicher
Fremdelementkonzentrationen mdglichst zu minimieren, sind die gewalzten Materialien dieser Arbeit
auf den gleichen Sinterling zurtickzufiihren. Die Ergebnisse der chemischen Analyse demonstrieren,
dass mittels der angewandten Methodik Materialien produziert werden koénnen, die bei verschiede-
nen Umformgraden eine gleichbleibende chemische Zusammensetzung aufweisen.

Vor allem interstitiell gelésten Fremdatomen wird in W eine versprédende Wirkung zugeschrieben;
vgl. Stephens [127] [Abb. 7] und Campbell et al. [126] [Tab. 4]. Kontaminationen mit C und O im
Umfang von einigen ppm haben das Potential erheblich auf das Materialverhalten einzuwirken [127]
[Abb. 2]. Fir die Beurteilung moglicher Auswirkungen auf die BDT-Temperaturen dieser Ausarbei-
tung, bedingt durch Variationen in der Zusammensetzung infolge einer Kontamination wahrend des
Walzprozesse, erfolgte eine chemische Analyse. Die Analyse umfasste die Dreifachbestimmung der
Konzentrationen von 19 Elementen (C, N, O, Al, Si, P, S, K, Ca, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zn, Mo, Cd
und Pb). Die jeweiligen Gehalte sind in Tab. 10 ausgewiesen. Sowohl fur die gesinterte Referenz
OAS als auch in den gewalzten Materialien 1,7WR — 4,1CR liegt die Summenkonzentration der ge-
pruften Elemente um 70 Gew.-ppm: 73,9 (0AS), 71,3 (1,7WR), 67,7 (2,5WR), 69,8 (2,9WR), 69,0
(3,3WR) und 72,4 (4,1CR); alle Angaben ebenfalls in Gew.-ppm. Die kumulierten Fremdelementkon-
zentrationen beinhalten entweder die einzelnen Fremdelementgehalte, welche detektiert werden
konnten, oder aber die zugehdérigen Nachweisgrenzen. Eine individuelle Betrachtung der Elemente
fordert jedoch feststellbare Unterschiede zwischen 0AS und Gruppe der gewalzten Materialien zu-
tage. Wahrend in 0AS der Gehalt von Cr und Mn unterhalb der Nachweisgrenze liegt, und von Fe
bei 3,3 £0,5 Gew.-ppm, werden flr die Materialien 1,7WR — 4,1CR erhéhte Konzentrationen festge-
stellt. Als typische Bestandteile von Walzenwerkstoffen wird ein Eintrag von Cr, Mn und Fe wahrend
des HeilRwalzens als Ursache angenommen. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass 0OAS und der
Sinterling, welcher die Basis fur die Garnitur 1,7WR — 4,1CR darstellt, nicht derselben Charge ent-
stammen. Dies wird nach einer Analyse der Konzentrationen von V und Mo offenkundig. Fur diese
Elemente wird bei sortenreinen Produktionsbedingungen kein Eintrag wahrend des Walzens erwar-
tet. Zwischen OAS und den gewalzten Materialien variiert der Gehalt von V gleichwohl um mehr als
eine Grolkenordnung. Der Unterschied in der Kontamination mit Mo betragt bei lediglich 70 Gew.-
ppm als Summenkonzentration mehr als 10 Gew.-ppm. Diese Unterschiede beeinflussen jedoch
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nicht den Gesamteindruck, dass die Materialien1,7WR — 4,1CR hinsichtlich ihrer chemischen Zu-
sammensetzung als quasi-identisch aufgefasst werden konnen. Diese Feststellung beruht vor allem
auf dem Sachverhalt, dass die als kritisch einzuschétzenden interstitiellen Elemente C, N und O nur
in Ausnahmen oberhalb der Nachweisgrenzen liegen und keiner erkennbaren Entwicklung folgen:
Auch aus der Entwicklung der Summenkonzentration wird zu der Interpretation gelangt, dass Warm-
und Kaltwalzen zu keiner merklichen Kontamination fiihrt. Der konstante globale Gehalt an Frem-
delementen erlaubt jedoch keine Aussage Uber den Umstand, ob der Einfluss der Fremdatome auf
die BDT-Temperatur in allen Materialzustanden das gleiche Gewicht zuzumessen ist.

Das mechanische Verhalten ist neben der globalen Zusammensetzung auch von lokalen Konzent-
rationen bestimmt. Diesbezulglich ist in erster Linie die Dekoration von Versetzungen und Korngren-
zen mit interstitiellen Fremdatomen anzufiihren. Nach Pan et al. [145] [Abb. 3] istin W die Triebkraft
fur die Segregation von Fremdelementen an die Korngrenzen grofer als dies fir des ebenfalls in der
zitierten Studie untersuchte krz Refraktdrmetallen Ta berichtet wird. Korngrenzen in W agieren da-
nach als starke Senken fiir Fremdatome. Konnten die Fremdatome einen nennenswerten Diffusi-
onsweg zurtlicklegen, sollten die Korngrenzen in W eine stérkere Kontamination aufweisen, als dies
durch Angaben zu den globalen Konzentrationen widergespiegelt wird. Die Gesamtflache aller Korn-
grenzen und die kumulierte Ladnge der Versetzungslinie variiert fiir die Materialien dieser Arbeit fun-
damental; vgl. Tab. 11, Kap. 5.3. Fiir eine gegebene Fremdelementkonzentration ist somit auch der
Grad der Dekoration der Korngrenzen und Versetzungen von der Dichte dieser Gitterdefekte abhén-
gig. Dies kénnte in UFG W sowohl der Kohésion von Korngrenzen als auch der Versetzungsmobilitét
zum positiven gedeihen. Eine niedrigere Belegungsdichte von koh&sionssenkenden Elementen auf
Korngrenzen infolge einer hohen Korngrenzendichte, wird von Wei et al. [235] als mdgliche Ursache
fur die Uberlegende Duktilitat von W mit UFG Mikrostruktur bei RT ausgefihrt.

In Abb. 31 sind Bruchflachen der Materialien OAS und 1,7WR — 4,1CR zusammengestellt. Alle ab-
gebildeten Bruchflachen reprasentieren Proben mit sproden Materialverhalten. Material 0AS weist
bei Prifung unterhalb der BDT-Temperatur ein interkristallines Bruchbild auf und entspricht damit
dem in der Literatur fir rekristallisierte oder schwach verformte Zustande beschriebenen primaren
Risspfad bei Sprédbruch [31, 128, 322]. In klarer Abgrenzung hierzu dokumentieren die Bruchfla-
chen von 1,7WR — 4,1CR eine vorherrschende transkristalline Rissausbreitung. Dies konnte als ein
Beleg fur den von Wei et al. [235] vorgeschlagenen Zusammenhanges zwischen Korngrenzendichte
und Belegungsdichte der Korngrenzen mit Fremdatomen gewertet werden. Bei den Uberlegungen
ist jedoch auch die durch das hochgradige Walzen erfolgte Modifikation der Kornmorphologie zu
berucksichtigen. In Kap. 5.5.2 wird dieser Aspekt im Rahmen einer ausfuhrlichen Diskussion gewur-
digt. Unabhéngig von der Rolle der Fremdatome auf die Kohésion der Korngrenze kann jedoch ge-
folgert werden, dass beim Sprédbruch der Materialien 1,7WR — 4,1CR diesem Effekt kein Gewicht
beizumessen ist: Der Sprédbruch volizieht sich in diesen Materialien bei Priifung des L-T Risssys-
tems stets transkristallin. Somit ist die in dieser Arbeit beobachtete verformungsinduzierte Reduktion
der Ubergangstemperatur nicht mit einer Zunahme der Kohésion der Korngrenzen infolge einer nied-
rigen Belegungsdichte mit Fremdatomen zu erklédren; prézise: die Reduktion der BDT-Temperatur
zwischen Zustand 1,7WR und 4,1CR. Der zweite Punkt, der bei einer Bewertung des Einflusses der
chemischen Zusammensetzung auf die BDT-Temperatur zu berlcksichtigen ist, sind die Wechsel-
wirkungen der Fremdatome mit Versetzungen. Dieser Aspekt kann an dieser Stelle jedoch nicht
substantiiert beurteilt werden.

-80-



Bewertung der chemischen Zusammensetzung

Abb. 31: Bruchflachen nach sprédem Materialversagen. Es sind die Ergebnisse fir 0AS und 1,7WR - 4,1CR zusammenge-
stellt. In der linken Spalte ist stets die gesamte Probendicke abgebildet. Die roten Markierungen zeigen die GréfRe und Posi-

tionen der Detailaufnahmen an. Die vergroRerten Ausschnitte fir 1,7WR — 4,1CR stellen die Bruchflachen bei einheitlicher
VergréRerung dar. Alle Proben waren mit dem L-T Risssystem versehen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Tab. 10: Chemische Zusammensetzung. Die Fremdelementgehalte sind in Gew.-ppm angegeben, wobei im Fall von Kon-
zentrationen unterhalb der Nachweisgrenze diese ausgewiesen sind. Abweichungen in den Bestimmungsgrenzen zwischen
0AS und 1,7WR - 4,1CR kénnen durch die zeitliche Differenz zwischen den Messreihen erklart werden. Die ausgewiesenen
Fehler referenzieren auf die Standardabweichung der dreifachbestimmten Konzentrationen. Die Summenkonzentration inklu-
dieren entweder die gemessene Konzentration oder die Nachweisgrenze des betreffenden Elements. Angaben zu typischen
Konzentrationen?? sind der Messergebnissen beigestellt.

Element Typisch 0AS 1,7WR 2,5WR 2,9WR 3,3WR 4,1CR
Cc 6 <5 10 1 <5 <5 <5 743
N 1 <2 <2 <2 <2 <2 <2
0} 2 7 £1 <5 <5 <5 <5 7 +0,8
Al 1 <2 <2 <2 <2 <2 <2
Si 1 <10 <10 <10 <10 <10 <10
- <2 <3 <3 <3 <3 <3
- <3 <2 <2 <2 <2 <2
1 <05 <1 <1 <1 <1 <1
Ca - <2 1,1 £0,1 1,3 10,2 2,0 0,3 1,2 0,1 1,5+0,1
\Y - 0,89 +0,01 <0,05 <0,05 <0,05 <0,05 <0,05
Cr 3 <05 0,9+0,09 1,1+0,056 1,0£0,19 1,0+0,05 1,0+0,04
Mn - <0,1 0,2+0,01 0,3%0,11 0,3%0,02 0,2+0,01 0,3+0,01
Fe 8 3,305 11 £0,5 11 £0,6 12£0,4 12 £0,3 12£0,4
Ni 2 0,32 0,01 0,8+0,09 0,8+0,05 0,8+0,03 080,05 0,8+0,03
Cu 1 0,68 +0,02 <0,05 <0,05 0,11 <0,05 0,07 0,04
Zn - <04 <05 <05 <05 <05 <05
Mo 12 34211 21603 225+03 23,010 23,1+0,8 22,10,2
Cd 1 <0,05 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03
Pb 1 < 0,004 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03
b2 - 73,9 71,3 67,7 69,8 69,0 72,4

23 A. Hoffmann (Plansee SE, Reutte, Osterreich): Persénliche Kommunikation bzw. Angaben auf Herstellerwebsite:
https://www.plansee.com/de/werkstoffe/wolfram.html; abgerufen am 01.04.2021
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Auswertung der Walztextur

5.2 Auswertung der Walztextur und Abgleich der ermittelten

Mikrotexturen mit Ergebnissen der Rontgendiffraktometrie

Die BDT-Temperatur in SX W unterliegt dem Einfluss der kristallographischen Orientierung parallel
zu der Hauptachse im Zugversuch [41] bzw. des gewahlten Risssystems bei der Anwendung von
Proben der Bruchmechanik [45]. In polykristallinen (PC) Materialien mit ausgepragter Textur ist damit
mdglicherweise ein Beitrag der Ausbildung von Vorzugsorientierungen zu einer in der Modifikation
der Mikrostruktur beruhenden verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur zu bertck-
sichtigen. Exklusive OAS besitzen alle Materialien dieser Arbeit eine starke Walztextur, welche von
einer unvollstdndigen a-Faser gepragt ist und in der ebenfalls eine Belegung der Komponenten der
y-Faser festzustellen ist. Stets wird die klar hochste Orientierungsdichte in 1,7WR — 4,1CR fiir oder
in der Nahe der gedrehten Wirfellage festgestellt. Ein Vergleich mit dem Intensitatsverlauf der XRD-
Linienprofile weist darauf hin, dass die formal als Mikrotexturen zu wertenden Ergebnisse dieser
EBSD-basierten Untersuchung auch die Entwicklung der Makrotextur widerspiegeln sollten.

Die Verformungstextur von gewalzten W-Blechen ist durch a- und y-Faser gepragt [342]. Ein erster
Eindruck uber die Modifizierung der Textur kann bereits aus den Linienprofilen der Réntgenbeu-
gungsexperimente erlangt werden. Durch die Verwendung eines Diffraktometers mit Bragg-
Brentano-Geometrie und die Bestrahlung der Oberflache planparallel zur Walzebene sind die Beu-
gungsvektoren stets parallel zur S-Richtung ausgerichtet. Die in Abb. 32 zusammengestellten Lini-
enprofile bilden die Volumenhaufigkeit von Kérnern mit entsprechender kristallographischer Orien-
tierung ab, wobei die relativen Intensitaten der Reflexe zu beriicksichtigen sind. An erster Position
ist das Linienprofil von OAS gezeigt. Unterhalb sind die Ergebnisse fur 1,7WR — 4,1CR in einer an-
steigenden Reihenfolge angeordneten. In allen Diagrammen sind neben der Entwicklung der Zah-
limpulse Uber den Beugungswinkel 20 auch die Erwartungswerte der Intensitdtsmaxima fir ein PC
Material mit regelloser Ausrichtung der einzelnen Kérner angegeben. Der erforderliche Abgleich von
relativer Intensitatsverteilung®* und absoluten Intensitaten erfolgte anhand der Reflexintensitat fir
{110} im Linienprofil von 0AS. In Abb. 32 sind die aus der relativen Intensitatsverteilung abgeleiteten
Erwartungswerte als rote Kreuze eingezeichnet. Die Belegungen im Linienprofil von OAS entspre-
chen im Wesentlichen den berechneten Erwartungswerten. Eine deutliche Diskrepanz wird jedoch
fur {211} identifiziert. Bei 41k gemessenen Zahlimpulsen bersteigt der Messwert das erwartete Er-
gebnis um mehr als 10k Impulse; etwa dem 1,5-fachen des Erwartungswertes. Die Ursache hierfir,
die in diesem Umfang nur fiir {211} beobachtet wird, kann auf Basis des XRD-Linienprofils nicht
aufgeklart werden. Auch nach der Wabhl einer alternativen Referenz [1] [Abb. 1.7] verblieben die Un-
stimmigkeit hinsichtlich der Intensitat dieses Beugungsreflexes.

Die Entwicklungen der Linienprofile weist auf eine fundamentale Verschiebung in den Volumenhau-
figkeiten der einzelnen Kristallorientierungen wahrend der hochgradigen Walzumformung hin. Der
im gesinterten Zustand mit 130k Zahlimpulsen maximal belegte {110}-Reflex ist nach log. 1,7
Warmumformung bereits signifikant in der Intensitat reduziert; 0OAS — 1,7WR. Fir Material 1,7WR
werden 35k Impulse gemessen. Damit besitzt in 1,7WR der Reflex {110} noch eine minimal héhere

24 Dje Erwartungswerte wurden nach Cullity et al. [299] [GI. 21] berechnet und anschliefend normiert, wobei die fiir 0AS am
Reflex {110} gemessenen Zahlimpulse die Referenz bildete. Der Strukturfaktor betragt im krz Kristallgitter zweimal den
Atomformfaktor (atomic scattering factor). Daten zum Atomformfaktor sind aus Paakkari et al. [343] [Tab. 1] bzw. Cullity
[299] [Anhang 10] entnommen. Ebenfalls Cullity [299] entstammen die Flachenhaufigkeitsfaktoren (multiplicity factors) und
die Daten zum Winkelfaktor (Lorentz-polarization factor); siehe [299] [Anhang 11] und [299] [Anhang 12]. Die Tempera-
turfaktoren wurden nach Ref. [299] [GI. 18] mit Daten aus Ref. [299] [Anhang 13] berechnet. Die Debye-Temperatur fir W
um 300 K ist Jani [200] [Abb. 2] entnommen. Atommasse von W aus Cardarelli [83] [Tab. A5]. Zusatzlich wurde die Ab-
nahme der BrennfleckgroRe mit zunehmendem Einstrahlwinkel geometrisch korrigiert; siehe Anhang B. Ergebnisse fir
CuKa1-Strahlung mit einer Wellenlange von 0,1540562 nm [299] [Anhang 7].
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5 Ergebnisse und Diskussion

Intensitat als {211}; 35k zu 31k Zahlimpulse; vgl. Tab. 8, Kap. 4.3.2. Entgegen des fiir {110} beo-
bachteten Generaltrends fiihrt der Produktionsschritt 1,7WR — 2,5WR nochmals zu einem ausge-
pragten Anstieg der Intensitat, der in erster Naherung einer Verdoppelung der Zahlimpulse gleich-
kommt. In den nachfolgenden Warmwalzschritten fallt die Reflexhéhe auf 20k (2,9WR) und 3,8k
(3,3WR) Zahlimpulse ab, bevor ein Endwert von 3,0k Impulsen erreicht wird; 3,3WR — 4,1CR. Damit
ist wéhrend des Walzens etwa 98 % des Kristallvolumens mit einer {110}-Richtung parallel zu Beu-
gungsvektor ausgeléscht worden. Qualitativ kann dieser Befund auf die Mehrzahl der Beugungsre-
flexe Ubertragen werden. Mit Ausnahme von {200} und {211} sind in Material 4,1CR die Reflexe
weitestgehend in den Hintergrund zuriickgedrangt. Wahrend der letztgenannte Bragg-Reflex eine
uneinheitliche Entwicklung durchlauft (starke Reduktion der Intensitat von 0AS zu 1,7WR; in 2,5WR
nahezu unverandert zu 1,7WR,; starker Anstieg in den Produktionsschritten 2,5WR — 2,9WR und
2,9WR — 3,3WR; 4,1CR Abfall auf etwa 50 % des Niveaus von 3,3WR) wird fir {200} eine kontinu-
ierliche Zunahme der Intensitat verzeichnet. Ausgehend von 23k Zahlimpulsen in 0AS steigt die In-
tensitat von {200} Uber die Zwischenschritte 31k (1,7WR), 43k (2,5WR), 87k (2,9WR) und 155k
(3,3WR) auf einen finalen Wert von 180k (4,1CR) Zahlimpulsen an. Damit entspricht die Reflexin-
tensitat von {200} fir 4,1CR dem 7,8-fachen des Ergebnisses fiir die gesinterte Referenz. Mit dem
Ziel einer besseren Einordnung der Dominanz des Volumenanteils der Kristalle mit Orientierungen
von Typ {001}{uvw) in Material 4,1CR sind nachfolgend die Zahlimpulse der drei Reflexe mit den
hoéchsten Intensitaten im Linienprofil von 4,1CR genannt: {200}: 180k, {211}: 28k und {222}: 3,9k.
Nach dieser Exkursion kann bereits festgehalten werden, dass (i) in OAS die Verteilung der Kérner
hinsichtlich ihrer kristallographischen Orientierungen weitestgehend regellos ist und (ii) spétestens
ab Zustand 3,3WR die Textur sehr scharf ausgepragt seien muss. Bei Kenntnis Uber die typische
Walztextur in krz Metallen im Allgemeinen [342] und fir W im Speziellen [237], wird aus den Linien-
profilen von 1,7WR — 4,1CR auf eine hohe Orientierungsdichte die gedrehte Wiirfellage {001}(110)
geschlossen; bei gleichzeitiger Existenz einer y-Faser, also von Kristallorientierungen vom Typ
{111}(uvw). Da Linienprofile nur die Haufigkeiten von Richtungen wiedergegeben, sind Aussagen
zu mdglichen Orientierungsdichten mit einem vorfinalen Charakter versehen.

Mittels EBSD wird die Orientierung eines beprobten Kristallvolumens direkt gemessen [266]. Aus der
Summe aller Orientierungen im Datensatz wird in einem nachfolgenden Arbeitsschritt schlieBlich die
Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) errechnet. In Abb. 33 sind Schnitte der ODF fiir Material 0AS
gezeigt. Den Position in den Schnitten sind bestimmte Kiristallorientierung {¢,, @, ¢,} im Probenko-
ordinatensystem zuzuordnen; Nomenklatur nach Bunge [273]; fur weiterflUhrende Erlauterungen
siehe Abb. 17, Kap. 4.3.1. Die Orientierungsdichte wird tiber den in Abb. 33 angegebenen Farbcode
abgelesen, wobei dieser bereits auf die Intensitdten der gewalzten Materialien abgestimmt ist. In den
Schnitten sind nur Orientierungsdichten oberhalb von 1 m.t.r. hervorgehoben. Von den in Kap. 4.3.1
erlauterten Beschneidungen des Euler-Raumes ist fiir 0AS nur die Reduktion auf die Grenzen ¢, {0
—360°}, @ {0 —90°}, ¢, {0 —90°} anzuwenden, da nicht davon ausgegangen werden kann, dass die
Textur von 0AS eine Probensymmetrie aufweist. Lediglich die Redundanz von Orientierungen infolge
von kubischer Kristallsymmetrie liegt gesichert vor; siehe Engler et al. [266] [Tab. 2.3]. In Abb. 33
sind zwei Schnitte des Euler-Raums abgebildet; bei ¢, = 0° sowie 45°. Aus der Verteilung der Ori-
entierungsdichte im Schnitt ¢, {0 — 360°}, @ {0 — 90°}, ¢, = 0° werden keine Vorzugsorientierungen
oder Muster ausgemacht. Die maximale Orientierungsdichte wird zu 1,5 m.t.r. bestimmt. Im Wesent-
lichen hat dies auch fiir den Schnitt ¢, = 45° bestand. Eine stichprobenartige Untersuchung der
Orientierungen mit leicht erhdhter Haufigkeiten gibt keine Hinweise auf einen Zusammenhang zwi-
schen diesen und der oben beschriebenen Abweichung zwischen Mess- und Erwartungswert fur
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Abb. 32: Entwicklung der XRD-Linienprofile mit Beugungsvektoren parallel zur S-Richtung. Es sind die Zahlimpulse Gber den
Beugungswinkel 20 aufgetragen. Die eingezeichneten MaRbalken reprasentieren 10k Impulse. Die untere Begrenzung des
MaRbalkens befindet sich auf der Hohe von 10k Zahlimpulsen. Mit roten Kreuzen sind weithin die nach Cullity et al. [299]
berechneten Erwartungswerte fir W mit regellos verteilten Kornorientierungen eingetragen. Ergebnisse fiir CuKa1-Strahlung.
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Abb. 33: Schnitte der Orientierungsverteilungsfunktion fiir den gesinterten Zustand 0AS. Es sind die Schnitte ¢, {0 — 360°},
@ {0 — 90°} des Euler-Raumes fiir die Positionen ¢, = 0° und ¢, = 45° abgebildet. Schwarze Linien reprasentieren Linien
gleicher ODF Intensitat (Iso-Linien). Weiterhin ist der Texturindex /] angegeben. Die Einfarbung der Orientierungsdichte f(g)
ist auf die Ergebnisse der gewalzten Materialien abgestimmt. Darstellung der ODF-Intensitéat als Vielfaches der Intensitat bei
einer regellosen Verteilung der Kristallorientierungen (m.t.r., multiples times random).
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Abb. 34: Prasentation der Walztextur anhand von Schnitten der Orientierungsverteilungsfunktion. Es sind die ODFs f(g) fiir
die Schnitte ¢, = 45° des reduzierten Euler-Raumes ¢, {0 — 90°}, @ {0 — 90°} gezeigt. Schwarze Linien reprasentieren Posi-
tionen gleicher Orientierungsdichte (Iso-Linien). Es sind der Texturindex J und die Orientierung mit der hochsten Orientie-
rungsdichte ausgewiesen. Fur die Positionen der wichtigsten Kristallorientierungen siehe Abb. 17, Kap. 4.3.1, bzw. Bunge
[273] [Abb. 2.20] beziiglich einer weiterfiihrenden Ubersicht. Relative Anderungen der ODF-Intensitét (Zunahmen) des Maxi-
mums pro Umformgrad: 0AS — 1,7WR: 11,8 m.t.r; 1,7WR — 2,5WR: 8,8 m.t.r; 2,5WR — 2,9WR: 2,5 m.t.r; 29WR —

3,3WR: 35 m.t.r.; 3,3WR — 4,1CR: 2,5 m.t.r.

-87-
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{211} im XRD-Linienprofil des gesinterten Zustands. Damit ist diese UnregelmaRigkeit aller Wahr-
scheinlichkeit nach in der Kornstatistik begriindet. Die Kérner in 0AS sind um mehr als eine GréRen-
ordnung groéRer als in den Ubrigen Materialien; siehe Tab. 11, Kap. 5.3. Bei gleicher Brennfleckgeo-
metrie beruht das Linienprofil von OAS auf der geringsten Kornstatistik. Eine finale Aufklérung dieses
Sachverhalts ist auf Basis der aktuell zur Verfligung stehenden Daten jedoch nicht méglich. Unab-
héngig hiervon soll herausgestellt werden, dass 0AS in Relation zu den nachfolgend besprochenen
ODFs der gewalzten Zustédnde die Anforderungen an eine texturfreie Referenz erfiillt. Dieses Urteil
wird durch den Texturindex?® (Tl) von 0AS bestérkt. Mit 1,0 nimmt der Tl einen Wert an, der fiir ein
texturfreies Material erwartet wird; vgl. Bunge [273] [GI. 4.210].

Aus Tab. 5, Kap. 4.3.1 kann abgelesen werden, dass die Polfiguren von 1,7WR —4,1CR auch ohne
das Erzwingen von Probensymmetrie bei der Berechnung der ODF annéhernd eine ideale orthotrope
Symmetrie aufweisen. Somit kann die Berechnung der ODFs unter Vorgabe von orthotroper Sym-
metrie begriindet werden. Eine Konsequenz der orthotropen Probensymmetrie ist die Reduktion des
hinreichenden Euler-Raumes zur Darstellung aller Orientierungen bzw. der Aquivalente auf den Be-
reich ¢, {0 -90°}, @ {0 —90°}, ¢, {0 —90°}. Die fir eine Beurteilung der Walztextur von krz Metallen
bendtigten Komponenten sind typischerweise in dem Schnitt des Euler-Raumes bei ¢, = 45° enthal-
ten. In Abb. 34 ist dieser Schnitt fiir die ODFs von 1,7WR — 4,1CR dargestellt. Zusatzlich sind die
Tls angegeben. Obwonhl der TI fir 1,7WR mit 4,0 noch verhaltnismaRig moderat ist, kann die fir
gewalzte krz Metalle typische Fasertextur aus a- und y-Faser klar identifiziert werden; sieche Raabe
et al. [342, 345-348] firr eine Ubersicht zu den Verformungs- und Rekristallisationstexturen von krz
Metallen. Die a-Faser weist im Vergleich zur y-Faser eine etwas héhere Orientierungsdichten auf.
Dies gilt im Besonderen fir die gedrehte Wirfellage {001}(110), die in 1,7WR die Komponente mit
maximaler Orientierungsdichte darstellt. Die a-Faser ist nach log. 1,7 Warmumformung bereits un-
vollstandig und endet bei etwa @ = 60°, d. h. etwa am Schnittpunkt von a- und y-Faser. Dies ist
insofern abweichend zu den von Raabe [342] [Abb. VII-31ff] charakterisierten W-Blechen mit 60 bzw.
70 % Dickenreduktion (somit Umformgrad 0,9 bzw. 1,2), als dass beide eine vollstandige, bis zu
{110}(110) reichende, a-Faser besitzen. Ob dieser Widerspruch durch die niedrigere Walztempera-
tur von etwa 800 K oder den geringeren Umformgrad in der Studie von Raabe [342] hervorgerufen
wird, kann an dieser Stelle nicht substantiiert entschieden werden.

Eine hohe Orientierungsdichte der gedrehten Wiirfellage ist ein charakteristisches Attribut der Tex-
turen von gewalzten W-Blechen [237]. Fur die Zustande 2,5WR und 2,9WR wird mit zunehmendem
Umformgrad eine leichte Steigerung der Intensitat dieser Orientierung ausgemacht; von 20 m.t.r.
(1,7WR) auf 29 m.t.r. fur 2,9WR. Im Gegensatz hierzu ist der Walzschritt 2,9WR — 3,3WR mit einem
Sprung der Orientierungsdichte auf 43 m.t.r. verbunden. Bei einer relativen Betrachtung der Ande-
rung ist dieser Sprung umso deutlicher ausgepragt; 35 m.t.r. pro Umformgrad. Weiterhin wird fur
3,3WR erstmals beobachtet, dass die Komponente maximaler Orientierungsdichte nicht exakt mit
der gedrehten Wiirfellage zusammenfallt. Stattdessen ist die Ebene {001} um etwa 6° aus der Walz-
ebene herausrotiert; unter Beibehaltung der kristallographischen Richtung (110) parallel zur Walz-
richtung; vgl. Darstellung der Rotationen bzw. der Lagen der kubischen Einheitszelle in Abb. 17,
Kap. 4.3.1. Diese Abweichung wird durch den finalen Kaltwalzschritt 3,3WR — 4,1CR nochmals
verstarkt. Raabe et al. [346] [Abb. 5] berichten fur hochgradig kaltgewalztes a-Fe eine Verschiebung
der Komponente hochster Orientierungsdichte von der gedrehten Wiirfellage hinzu {112}(110). Die

25 Texturindex (T1) nach Bunge [273] [GI. 4.210ff]: Es kann gezeigt werden, dass eine regellose Verteilung der Kristallorien-
tierungen in einem Tl J von 1,0 resultiert. Dies entspricht auch eigenen Untersuchungen (unverdffentlicht) an anderen W-
Sinterwerkstoffen im Rahmen der in Diirrschnabel et al. [344] auszugweise dargestellten Studie. Im Falle eines Einkristalls
(und ohne Messfehler) gilt: ] — oo, Liegt ein statistischer Fehler bei der Orientierungsbestimmung im Bereich von 0,1°, wird
der Tl im Bereich um 80 gefunden (eigene Daten zu SX Ge).
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in dieser Arbeit ab 2,9WR — 3,3WR beginnende Rotation um die Walzrichtung kénnte den Beginn
einer gleichartigen Entwicklung in W kennzeichnen. Fir 3,3WR — 4,1CR ist keine nennenswerte
Zunahme der Orientierungsdichte des Maximums festzustellen. Tatsachlich wird fir die gedrehte
Wiirfellage ein leichter Rlickgang der ODF-Intensitat beobachtet. Insgesamt flihrt auch der Kaltwalz-
schritt zu einem Anstieg der Schérfe der Textur, wie der Anstieg des Tl von 11,0 auf 12,7 belegt.
Diese Gegensatzlichkeit ist wahrscheinlich mit dem fortgesetzten Zerfalls der y-Faser zu erklaren,
die in einem zunehmenden Male auf die {112}(110) Komponente reduziert wird.

In Abb. 18, Kap. 4.3.1 konnte anhand der Symmetrie von Polfiguren bzw. in Abb. 19 durch die Ext-
rapolation des wahren Tl und dem Vergleich mit dem ermittelten Tl, die hohe Aussagekraft der be-
rechneten ODFs belegt werden. Nach Engler et al. [266] ist eine mittels EBSD gemessene ODF als
Mikrotextur klassifiziert. Mikrotexturen beschreibt nicht zwingend reprasentativ die Orientierungsver-
teilung des gesamten Probenmaterials, geben stattdessen die lokale Auspragung von Vorzugsori-
entierungen in einem Fragment der Probe wieder. Mit Abb. 35 wird ein Versuch unternommen, Indi-
zien fur eine mogliche Diskrepanz zwischen Mikro- und Makrotextur zu gewinnen. Die Entwicklung
der Orientierungsdichte der gedrehten Wirfellage (EBSD) ist gegen dem Vielfachen der XRD-Z&h-
limpulse fir {200} aufgetragen. Das Vielfache entspricht dem Multiplem der Zahlimpulse des Refle-
xes {200} fur 0AS. Aufgrund des wesentlich gréReren mit dem Rontgenstrahl wechselwirkenden
Materialvolumens werden mittels XRD ermittelte ODFs als Makrotextur eingeordnet [266]. Zwischen
dem Kennwert der Mikrotextur und den Ergebnissen der Réntgenbeugung wird eine starke Korrela-
tion gefunden. Die lineare Trendlinie beschreibt fiir vier aus fliinf Datenpunkten den Zusammenhang
akkurat. Dies wird durch ein Bestimmtheitsmal3 von 0,96 bestétigt. Lediglich der Datenpunkt fiir Ma-
terial 2,5WR liegt etwas abseits der Trendlinie. Die Zunahme der Orientierungsdichte und der XRD-
Zahlimpulse mit ansteigendem Umformgrad vollzieht sich somit auf eine identische Weise. Wird die-
ses Ergebnis auf die weiteren Texturkomponenten (libertragen, kann die Aussage getétigt werden,
dass die in dieser Arbeit aus EBSD-Daten berechneten ODFs auch fiir die Bewertung der Entwick-
lung der Makrotextur geeignet sind. Die in Abb. 34 prasentierten Schnitte kbnnen somit auch fiir eine
Einschatzung der Textur in weiten Teilen des Materialvolumens herangezogen werden. Dies ist Vo-
raussetzung flr eine Analyse des Beitrags der Textur zu der verformungsinduzierten Reduktion der
BDT-Temperatur in W, die in Kap. 5.5.1 erfolgt.
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Abb. 35: Vergleich von Intensitaten aus EBSD- und XRD-Experimenten. Es ist die Orientierungsdichte der gedrehten Wiir-
fellage f(g) tber dem Vielfachen der XRD-Zahlimpulse (in Bezug auf die Intensitat fir 0AS) am Reflex {200} aufgetragen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.3 Beschreibung der verformungsinduzierten Modifikationen
der Mikrostruktur in Hinblick auf mit Korngrenzen oder Ver-

setzungen verkniipften Eigenschaften

Die Ubergangstemperatur von W ist elementar von der Produktionshistorie determiniert. Dies wird
mit der Modifikation der Mikrostruktur erklart. Im Zentrum des Interesses stehen hierbei die Wech-
selwirkungen der Versetzungen mit Korngrenze und die Korngrenze als Barriere fiir das Verset-
zungsgleiten. Zwischen BDT-Temperatur und mittlerer KorngréRe wird haufig eine Art von Hall-Petch
(HP) Beziehung berichtet [25]. Die nachfolgend erérterten Eigenschaften in Bezug auf Korngrenzen
und Versetzungen bilden das Fundament der spateren Diskussion des Beitrags der UFG Mikrostruk-
tur zur Raumtemperaturduktilitdt von W.

5.3.1 KorngroBe, Korngrenzendichte und -charakter

Die mikrostrukturelle KenngréfRen sind in dieser Ausarbeitung vorrangig aus EBSD-Datensatzen ab-
geleitet. Fir 1,7WR —4,1CR wurden sowohl die Entwicklung entlang der LS- als auch die TS-Ebenen
charakterisiert. Die Analyse von 0OAS beruht auf den Ergebnissen einer Schliffebene. Fur 0AS wird
mit Abstand die gré3te mittlere Korngréf3e und damit einhergehend die geringste Korngrenzendichte
gefunden. Nach dem hochgradigen Walzen besitzen 1,7WR — 4,1CR UFG Mikrostrukturen?é. Die
Kornmorphologie ist stark anisotrop, wobei parallel zur S-Richtung die Abstande zwischen Korngren-
zen am geringsten sind. Entlang der Walzrichtung sind die Korner stark gestreckt. In einem geringe-
ren Ausmal gilt dies auch fir die T-Richtung. Die Analyse der Korngrenzen férdert zutage, dass mit
zunehmendem Umformgrad der Anteil von GroRwinkelgrenzen (HABs) auf Kosten der Kleinwinkel-
grenzen (LABs) wachst. Die Haufigkeit der CSL-Grenzen 23 — 225 ist in hochgradig gewalztem UFG
W zu vernachlassigen.

In Abb. 36 ist ein erster Ausblick auf die mikrostrukturellen Modifikationen gegeben, die aus dem
hochgradigen Warm- und Kaltwalzen resultieren. Es sind Ausschnitte aus den EBSD-Datensatzen
zu 0AS und 1,7WR - 4,1CR gezeigt. Die Mikrostrukturen der gewalzten Materialien sind fir die
Schliffebene LS abgebildet. Der Grad der plastischen Verformung steigt mit abnehmender Position
entlang der vertikalen Achse der Zusammenstellung. Die obere Zeile beinhaltet die Mikrostruktur des
gesinterten Zustands. Die Karten entlang der horizontalen Achse reprasentieren jeweils einen Zu-
stand. Ganz links sind die Mikrostrukturen in einer VergréRerung abgebildet, welche ermdglicht ei-
nen reprasentativen Eindruck zu erlangen. Die mittlere und rechte Spalte zeigen Detailansichten.
Die VergroRerung der Abbildungen nimmt von links nach rechts zu. Die mit hoherer Vergro3erung
abgebildeten Bereiche sind in den Ubersichtskarten (links) markiert. In der linken und mittleren
Spalte sind die Mikrostrukturen durch die fir jeden Messpunkt ermittelte kristallographische Richtung
parallel zur Walzrichtung wiedergegeben. Die Zuordnung der Richtung erfolgt tGber den Farbcode
der inversen Polfigur (IPF). Die Karten rechts Spalte bilden die KAM (Kernel Average Misorientation)
jedes Messpunkts ab. Mit der mittleren VergréRerung beginnend, sind Korngrenzen als schwarze
(HABs) bzw. weilse Linien (LABs) eingezeichnet.

Nach dem Sintern ist die Verteilung der Kornorientierungen regellos. Die Kdrner weisen eine isotrope
Morphologie auf und sind frei von Farbgradienten. Die Aufnahme der Mikrostruktur von OAS vermit-
telt einen sehr homogenen Gesamteindruck. Der mittlere Abstand der HABs betragt 18,9 um und

26 Fir die Einteilung von Materialien in die Klasse UFG existiert kein einheitliches Schema. In der Regel werden Materialien
mit mittleren KorngroRen unterhalb von 1 ym [349] bzw. 0,5 pym [245] als UFG beschrieben. In dieser Ausarbeitung wird
fur Materialien mit mittleren Korndimensionen kleiner als 1 ym die Bezeichnung UFG gebraucht.

-90-



Beschreibung der verformungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur

kann als Korndurchmesser, also als isotrope Eigenschaft, behandelt werden. Die Trennung der ein-
zelnen Kristallbereiche erfolgt in aller Regel entlang HABs. Die Existenz von Subkérnern wird nur
selten beobachtet. In der Folge bilden LABs von der Lange aller Grenzen mit einer Missorientierung
gréler als 2° weniger als 8 % ab, wobei der wahre Anteil nochmals geringer ausfallen dirfte. Diese
Annahme beruht auf der Oberflachentopologie der Probe fir OAS infolge der Porositat. Auch die
KAM-Karte spricht gegen Subkornstrukturen nach dem Sintern. Die Porositat kann anhand Abb. 36
gewahlten Darstellungen nicht beurteilt werden, Sinterporen sind jedoch nach dem Studium der
Bruchflachen in Abb. 31, Kap. 5.1 elementarer Bestandteil der Mikrostruktur von 0AS. Dies demons-
triert auch das Ergebnis zur spezifischen Dichte. Diese betragt 93,0 £0,5 %, wobei eine Dichte von
19,25 g cm2 als BezugsgroRe gewahlt wurde [1] [Tab. 1.8]. Untersuchungen des heillgewalzten Zu-
stands ergeben, dass nach diesem Produktionsschritt die Poren geschlossen sind. Daher findet der
Aspekt der spezifischen Dichte bei den Betrachtungen zu 1,7WR — 4,1CR keine Erwahnung.

Die Kornmorphologie in Material 1,7WR ist stark anisotrop. Entlang der Walzrichtung sind die Kérner
lang gestreckt, in der S-Richtung begrenzt. Weiterhin ist die Mikrostruktur von 1,7WR durch eine
Zeiligkeit inhomogen. Die Mikrostruktur ist von Orientierungsbandern gepragt, in denen ausschlief3-
lich Orientierungen der a-Faser vorliegen; {hkl}(110). Ein solches Orientierungsband und benach-
barte Regionen mit eher regelosen Kornorientierungen sind in Abb. 36 (Mitte, rechts) bei hoheren
VergréRerungen dargestellt. Charakteristisch fur das gewahlte Orientierungsband ist die Abwesen-
heit von HABs. Der Abstand zwischen der oberen und unteren Begrenzung betragt etwa 5 ym, und
ist damit ein Vielfaches groRer als der mittlere Abstand von 0,82 ym zwischen den HABs entlang der
S-Richtung. Hinsichtlich der Verteilung von LABs hinterlasst 1,7WR einen wesentlich homogeneren
Eindruck. Dies gilt im Besonderen fir die Orientierungsbander: Entlang der S-Richtung entsprechen
die Distanzen zwischen HABs und LABs im Orientierungsband mit 0,37 ym in erster Naherung dem
globalen Mittel. Auch anhand des KAM konnen keine signifikanten Unterschiede in der Subkorn-
struktur der verschiedenen Bereiche ausgemacht werden. Mit zunehmendem Umformgrad wird die
Zeiligkeit abgebaut. Nach dem Walzschritt 1,7WR — 2,5WR ist die Héhe der Orientierungsbander
bereits deutlich reduziert. Generell sind die charakteristischen Abstéande entlang der S-Richtung in
2,5WR in Bezug auf Material 1,7WR reduziert. Der mittlere Abstand zwischen HABs entlang der S-
Richtung ist von 0,82 auf 0,51 um gesunken. Der Abstand zwischen allen Grenzen grof3er 2° betragt
in 2,5WR 0,27 ym; von 0,37 um fur 1,7WR. Das Seitenverhaltnis der Kérner entlang der Walzrich-
tung hinsichtlich der der S-Richtung hat zugenommen; vgl. Tab. 11. Die fur 1,7WR — 2,5WR be-
schriebenen Entwicklungen setzen sich mit zunehmenden Umformgrad fort und die Mikrostrukturen
sind zunehmend von einem lamellaren Aufbau gepragt. Nach Beendigung des Warmwalzens betragt
der mittlere Abstand zwischen HABs entlang der S-Richtung 0,31 um und bei der Berlicksichtigung
aller Grenzen wird ein Abstand von 0,19 uym ermittelt. Das Seitenverhaltnis L zu S betragt fir 3,3WR
8,3 und ist in erster Naherung unabhangig von dem Fakt, ob die Korn- oder Subkornmorphologie
beschrieben werden soll.

Fir 4,1CR wurde von Zustand 3,3WR ausgehend ein zusatzliches Kaltwalzen ausgefihrt. Die fir
Materialien mit hohem Umformgrad bekannte lamellare Kornstruktur ist voll ausgebildet; vgl. Hansen
et al. [350]. In dieser verlaufen HABs vorwiegend parallel zur Walzrichtung und sind durch kurze,
parallel der S-Richtung ausgerichtete Segmente mit meist geringer Missorientierung verbunden. Der
kaltgewalzte Zustand besitzt eine mittlere Korn- und Subkorngrée entlang der S-Richtung von
0,26 pm bzw. 0,16 ym und stellt damit in dieser Ausarbeitung fir beide Eigenschaften das Minimum
dar. Die Anisotropie der Kornabmessungen folgt einem entgegengesetzten Trend. Bezogen auf den
mittleren Abstand der HABs entlang der S-Richtung nimmt die Kornstreckung entlang der L-Richtung
in 4,1CR ihr Maximum an. Die mittlere KorngréRe entlang der Walzrichtung entspricht 12-mal der
KorngréRe parallel zur S-Richtung.
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Abb. 36: Entwicklung der Mikrostruktur mit zunehmendem Umformgrad (LS). Die Karten in der linken und mittleren Spalte
geben die kristallographische Richtung der Kérner entlang der Walzrichtung wieder. Die rechte Spalte zeigt KAM-Karten
hinsichtlich der direkten Nachbarn. Die Maf3balken in der Abbildung fiir 1,7WR gelten fiir alle Materialien. Die Positionen der
Detailaufnahmen sind in den Ubersichtskarten (links) angegeben. Schwarze Linien représentieren HABs, weille LABs. Fiir
die Darstellung der KAM wurde ein dreistufiger Kuwahara-Filter angewendet, vgl. Refs. [351, 352].
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Abb. 37: Entwicklung der Mikrostruktur mit zunehmendem Umformgrad (TS). Es gelten die Hinweise zu Abb. 36.

Tab. 11: Zusammenstellung von Mikrostrukturkennwerten. In den ersten vier Zeilen sind Angaben zu der statistischen Anzahl
n von Kérnern und Subkdrnern in den EBSD-Datenséatzen zu finden. Danach folgen ausgewahlte Mikrostruktureigenschaften.
Die Variablen dg reprasentieren die mittleren KorngréRe in der S-Richtung. Es ist zwischen den Abstanden zwischen HABs
und allen Grenzen oberhalb von 2° Missorientierung zu unterscheiden. Die in Klammern angegeben KorngréRen entsprechen
den vermuteten wahren KorngrofRen, die um den Einfluss der EBSD-Schrittweite auf die Korngré3e korrigiert wurden; vgl.
Abb. 20a, Kap. 4.3.1. Die Seitenverhaltnisse der Korner und Subkérner entlang der L-Richtung und T-Richtung sind als 7y
und rq;s geben, wobei diese als Vielfaches der Aomessungen parallel zur S-Richtung ausgedriickt sind. Die Korngrenzen-
dichte wird durch die Variable S, beschrieben. Die Anteile der Korngrenzen vom Typ LAB und HAB werden durch die Variablen
Xpag bZW. xy45 beschrieben, wobei in dem Anteil der HABs die CSL-Grenzen xg; inkludiert sind. Angaben zum Fehler beru-
hen auf der Standardabweichung zwischen den Mittelwerten der einzelnen EBSD-Datensatze; vgl. Tab. 6, Kap. 4.3.1. Auch
fur den Anteil der CSL-Grenzen 23 — £25 sind zwei Werte angeben. Der Anteil (an allen Grenzen 2° — 62,8°) in der jeweils
ersten Zeile wird bei der Anwendung des Brandon-Kriterium (Z"2) [353] ermittelt. Fir die Werte in Klammern wurde nach
Humphreys [271] der Toleranzbereich (£75°) gewahlt.
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Kennwert 0AS 1,7WR 2,5WR 2,9WR 3,3WR 4,1CR
Nyag /- 33102 2759 4848 7080 9840 10512
(LS)

Tag - 3704 7921 11429 15444 20725
(TS)

Tung - 37471 135509 16913 20000 25806 26667
(LS)

Nyag /- 18265 27682 32129 40404 52632
(TS)

ES,HAB /um 20,08 £0,17 0,811 0,021 0,547 0,051 0,397 £0,023 0,312 £0,016 0,255 +0,005
(LS)

dgpap /HM - 0,835 0,026 0,462 +0,033 0,376 +0,010 0,315 +0,016 0,249 10,012
(TS)

dspag /UM - 0,823 0,505 0,387 0,314 0,252
(>LS, TS)

dgan /UM 18,88 +0,17 0,382 +0,016 0,272 +0,017 0,236 +0,011 0,201 +0,004 0,159 +0,002
(LS)

Es,a" /um - 0,360 0,032 0,268 +0,003 0,226 +0,005 0,187 £0,013 0,157 +0,004
(TS)

g fum - 0,371 0,270 0,231 0,194 0,158
(5LS. TS) (0.365) (0.261) (0.222) (0.184) (0.147)
Tysuas /- 1,0 4,31 5,77 7,76 7,65 12,2
(LT)

Trisiag /- - 3,32 3,65 5,21 5,17 6,77
(LT)

Tusan - 1,0 4,28 6,48 7,51 8,25 12,0
(LT)

Frsan - - 3,19 3,97 4,68 5,25 6,09
(LT)

S,1as /um™  0,0066 £0,0005 2,246 +0,077 2,313 £0,153 2,162 £0,122 2,178 £0,130 2,625 10,135
(LS)

gv,LAB /um™ - 2,343 £0,216 1,967 +0,160 2,151 £0,080 2,497 £0,174 2,569 +0,111
(TS)

Sonag /UM~ 0,1082 £0,0014 1,96 0,08 2,93 +0,30 3,64 +0,23 4,39 +0,16 5,49 +0,15
(LS)

S, uap /U’ - 2014008  320$017 3884008 468039  570+0,29
(TS)

gv,a" fum™’ 0,0999 +0,0005 4,21 +0,11 5,25 +0,24 5,80 0,22 6,56 £0,14 8,12 £0,03
(LS)

S, fum” - 4351026 516004 6034014  7,174059 858027
(TS)

Xpag /- 0,085 0,005 0,534 10,012 0,441 0,038 0,373 0,021 0,332 £0,020 0,323 +£0,019
(LS)

Xpag /- - 0,538 +0,028 0,381 +0,034 0,357 +0,010 0,348 +0,003 0,311 0,028
(TS)

Xyag /- 0,915 0,004 0,466 +0,010 0,559 +0,029 0,627 +0,019 0,668 +0,016 0,677 £0,016
(LS)

Xyag /- - 0,462 +0,022 0,619 +0,028 0,643 +0,009 0,652 +0,003 0,689 0,015
(TS)

Xcsy, /- 0,115 0,001 0,051 £0,003 0,062 +0,009 0,069 £0,003 0,071 £0,005 0,080 +0,008
(LS) (0,025 0,001) (0,009 0,001) (0,009 £0,002) (0,010£0,001) (0,011 £0.001) (0,013 £0,002)
Xcsy, /- - 0,050 £0,004 0,068 +0,006 0,072 £0,005 0,071+0,001 0,083 0,004
(TS) (0,008 t0.002) (0,010 +0.002) (0,012 0,002) (0,011 £0,001) (0,014 +0.001)

-94 -



Beschreibung der verformungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur

Mit abnehmender KorngréRe steigt der erwartete systematische Fehler bei der Bestimmung dieser
Kenngrole. Dieser ist auf dem fur alle gewalzten Materialien einheitlichen EBSD-Messraster zuriick-
zufthren und in der Tatsache bedingt, dass mit abnehmender Korngré3e die Anzahl der Messpunkte
pro Korn zurtickgeht; vgl. Abb. 20, Kap. 4.3.1. Bei einem mittleren Korngrenzenabstand von 0,16 ym
(HABs + LABs) fur 4,1CR und einer Schrittweite des Messrasters von 40 nm liegen zwischen Korn-
grenzen im Mittel lediglich 4 Messpunkte. Nach Humphreys [271] [Abb. 9] sollte unter diesen Rand-
bedingungen die wahre Korngrofe um 7 % geringer ausfallen als der gemessene Wert. Absolut be-
deutet dies eine Reduktion von 0,158 ym auf 0,147 ym. Bei einem linearen Umgang ist dieser
Unterschied zu vernachlassigen.

In Abb. 37 sind die Mikrostrukturen der gewalzten Materialien entlang der Schliffebene TS gezeigt.
Die Organisation und die Darstellungsmethoden sind zu Abb. 36 identisch. Die IPF- und KAM-Karten
sind in Einklang mit den oben getétigten Aussagen zur verformungsinduzierten Entwicklung der Mik-
rostruktur. Dies wird fiir alle Materialien anhand der in Tab. 11 zusammengefassten Ergebnisse zum
mittleren Abstand (ber HABs und LABs (entlang der S-Richtung) auch quantitativ evident. Die Er-
gebnisse, die fiir die LS-Schliffebene bestimmt wurden, sind als identisch mit den Resultaten auf
Basis der Ebene TS zu bewerten. Konkret bedeutet dies, dass fur ein gegebenes Material das arith-
metische Mittel der einen Schliffebene in der Spannweite einer Standardabweichung des Ergebnis-
ses der zweiten Schliffebene liegt. Dies ist ein deutlicher Hinweis hinsichtlich der Wertigkeit der Er-
gebnisse zu den hier diskutierten Mikrostrukturkennwerten; vgl. Tab. 6, Kap.4.3.1 fur Angaben zur
Kornstatistik. Die Uberschneidung der beiden Mittelwerte bei der Variation um eine Standardabwei-
chung kann hinsichtlich des mittleren Abstandes zwischen HABs entlang der S-Richtung auch fir
die Mehrzahl der Materialien bestatigt werden. Lediglich fir Material 2,5WR wird ein grofierer Unter-
schied der Mittelwerte festgestellt; vgl. Tab. 11 Auch die Standardabweichung ist groRer als fir die
restlichen Datensatze. Dies ist aller Wahrscheinlichkeit nach mit der noch nicht vollstandig erfolgten
Auflésung der Orientierungsbander zu begriinden. Erwartungsgemaf werden bei anderen Mikro-
struktureigenschaften systematische Unterschiede der Ergebnisse zu den Schliffebenen LS und TS
identifiziert. Hier sind vordringlich zu nennen: (i) Der Grad der Anisotropie der Kornmorphologie und
(ii) die Korngrenzendichte als hiervon abhangige Grofie. Auch auf der Schliffebene TS wird eine
starke Anisotropie der Korndimensionen fur 1,7WR — 4,1CR erkannt. Ein Vergleich mit den Seiten-
verhaltnissen in der LS-Ebene zeigt jedoch, dass das Seitenverhaltnis der Kérner hinsichtlich der
Walzrichtung (L) mit einer hoheren Rate wachst, als dies quer zur Walzrichtung vonstattengeht, vgl.
Tab. 11.1n 1,7WR betragt der Quotient der KorngréfRen L zu T 1,3. Die Streckung in 4,1CR ist entlang
der Walzrichtung nicht ganz doppelt so stark ausgepragt, als quer zur Walzrichtung. Nach diesem
ersten Uberblick soll festgehalten werden, dass (i) die Homogenitét der Mikrostrukturen mit zuneh-
mendem Umformgrad zunimmt und spétestens mit 3,3WR als hoch zu bewerten ist. (iij) Die Kérner
nehmen eine lamellare Morphologie an. (iii) Beziiglich der Korngréf3e entlang der S-Richtung wird
festgestellt, dass die Materialien 1,7WR — 4,1CR als ultrafeinkérnig (UFG) zu klassifizieren sind.

In Abb. 38a ist die Entwicklung des mittleren Abstands von Korngrenzen entlang der S-Richtung als
Funktion des Umformgrades aufgetragen. Die Ergebnisse sind sowohl fiir die exklusive Betrachtung
der HABs (schwarze Datenpunkte) als auch bei Berlicksichtigung von HABs und LABs (offene Sym-
bole) dargestellt. Fir beide Ansatze wird eine nichtlineare Entwicklung beobachtet. Konkret sinkt die
Effizienz der Reduktion der KorngréRe mit dem Umformgrad, wie aus der Abnahme der Steigung
der Verbindungslinien ersichtlich wird. Im ersten dokumentierten Walzschritt 1,7WR — 2,5WR wird
eine Reduktion des mittleren Abstands zwischen HABs entlang der S-Richtung um 0,32 ym
(0,40 um) erzielt, wobei der in Klammer genannte Wert pro Einheitsumformgrad gerechnet ist. Die
im Kaltwalzschritt 3,3WR —4,1CR vollbrachte Reduktion betragt lediglich 0,06 um (0,08 um), geht
also nur mit 20 % der Effizient von 1,7WR — 2,5WR vonstatten. Die Abnahme der Subkorngréf3e
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entlang der S-Richtung ist bei Betrachtung der gleichen Walzschritte wesentlich geringer. In der
Konsequenz erfolgt eine Anndherung von Korn- und Subkorngréfie mit Zunahme der plastischen
Verformung. In Abb. 38a gibt eine dritte Trendlinie den Verlauf der geometrischen KorngréRRe wieder,
der aus der Abnahme der Blechdicke prognostiziert werden kann, sollte die Anzahl der Kérner Uber
der Blechdicke unverandert bleiben. Diese Trendlinie ist rot hervorgehoben und mit der Korngréie
von Material 1,7WR als Startbedingung verknupft. Der Vergleich der geometrischen Referenz mit
der tatsdchlich gemessenen Entwicklung fihrt zu der Feststellung, dass mit den Walzschritten
1,7WR — 2,5WR bis 3,3WR — 4,1CR nicht eine Zunahme der Anzahl der Kérner entlang der Blech-
dicke einhergeht, wie dies flir den Prozess der Kornfragmentation erwartet wird; vgl. Hansen et al.
[278]. Stattdessen kommt es zu einem fortgesetzten Verlust an Kérnern in der Blechdicke. Die sta-
tistische Anzahl der Kérner ist an den Datenpunkten vermerkt. Diese Entwicklung ist wahrscheinlich
auf die Umformgrade der Materialien zurlickzufiihren. Nes [354] [Abb. 4] berichtet sowohl fir kfz als
auch krz Metalle, dass mit einem Umformgrad von eins beginnend die Abnahme der Korngréile
entlang der S-Richtung pro Umformgrad eine Verlangsamung widerfahrt; vgl. Gil Sevillano et al. [355]
[Abb. 3.22] fur Details zu den von Nes [354] diskutierten Studien. Hughes et al. [356] [Abb. 17] be-
richten flr hochgradig kaltgewalztes Ni, dass diese Verlangsamung bereits unterhalb eines Umform-
grades von eins zu einer Nettoabnahme der Anzahl der Kérner in der Blechdicke fiihrt.
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Abb. 38: Entwicklung KorngréRe in der S-Richtung. In (a) sind die mittleren Korngrenzenabstande d parallel zu der S-Rich-
tung Giber dem Umformgrad ¢ aufgetragen. Die Abstdnde zwischen HABs und die mittleren Abstande zwischen allen Grenzen
groéRer als 2° Missorientierung sind separat ausgewiesen. Die Zahlen an den Datenpunkten geben die Anzahl der Kérner
bzw. Subkoérner wieder, die statistisch in der Blechdicke zu finden sind. Die rote Strichlinie zeigt die Entwicklung, die fir den
mittleren Abstand zwischen HABs zu erwarten ist, sofern die Anzahl der Korner Uber der Blechdicke konstant ist; vgl.
Humphreys et al. [357] [Abb. 14.11]. In (b) sind die Korn- und SubkorngréRen lber den Kehrwert des Umformgrades darge-
stellt. Auftragung fir (b) in Anlehnung an Nes [354] [Abb. 4]. Alle Datenpunkte beruhen auf den Mittelwerten aus den Ergeb-
nissen zu den Schliffebenen LS und TS; vgl. Tab. 11.

a)

In dem Bericht von Nes [354] [Abb. 4] wird ferner ausgefiihrt, dass oberhalb eines Umformgrades
von etwa zwei die Abnahme der Subkorngrofie invers proportional zu dem Umformgrad verlauft.
Diese Beobachtung aufgreifend sind in Abb. 38b die mittleren Abstande zwischen allen Grenzen
Uber dem Kehrwert des Umformgrades aufgetragen. Die Entwicklung der offenen Symbole ist na-
hezu ideal linear, wie das hohe Bestimmtheitsmal} unterstreicht. Damit kann in dieser Ausarbeitung
die von Nes [354] gefundene Beziehung auch fiir W-Bleche in dem Verformungsbereich log. 1,7 —
4,1 bestétigt werden. Weiterhin féllt auf, dass der Wechsel von Warmumformung auf Kaltumformung
vor 3,3WR — 4,1CR in keiner sichtbaren Modifikation des Trends resultiert. Es wird geschlussfolgert,
dass unter Warm- und Kaltwalzbedingungen die Abnahme der SubkorngréRe in erster Linie durch
den Grad der plastischen Verformung kontrolliert wird und die Walztemperatur eine untergeordnete
Rolle einnimmt. Die Existenz eines invers-proportionalen Zusammenhanges kann in weiten Teilen
auch fir die Entwicklung des mittleren Abstandes zwischen HABs nachgewiesen werden. Daten-
punkte, die auf Korngrenzen vom Typ HAB referenzieren sind in Schwarz dargestellt. Im Unterschied
zu dem Trend der Subkorngréf3e kénnen nur fur die warmgewalzten Zustande 1,7WR - 3,3WR Uber
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eine gemeinsame Trendgerade beschrieben werden. Die gemessene Korngréfe fiir 4,1CR weicht
deutlich von dem Erwartungswert ab, da die Reduktion in dem Kaltwalzschritt 3,3WR — 4,1CR ge-
ringer ausfallt als dies durch die extrapolierte Trendlinie widergespiegelt wird. Dieser Sachverhalt ist
auf den ersten Blick nicht nachzuvollziehen, da sich die Entwicklung der GréRe der Subkérner als
elementare Bestandteile der Kérner vollstandig linear vollzieht.

Eine weitere mikrostrukturelle KenngréRe, vor dessen Hintergrund im spateren Verlauf dieser Aus-
arbeitung die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur in W diskutiert wird, ist die
Korngrenzendichte. Bei der Ableitung aus einem (2D) EBSD-Datensatz entspricht die Korngrenzen-
dichte der Lange aller Korngrenzen in der untersuchten Flache bezogen auf ebendiese. In Abb. 39
ist die Entwicklung der Korngrenzendichte Giber dem Umformgrad dargestellt, wobei Gil Sevillano et
al. [355] [Abb. 3.1] folgend, die Korngrenzendichten logarithmiert wurden. Diagramm (a) gibt die
Entwicklung in der Schliffebene LS wieder. Abbildung (b) beruht auf den Datensatzen der TS-Ebene.
In Abweichung zu dem Umgang mit den Korngrof3en entlang der S-Richtung sind infolge der unter-
schiedlichen Kornstreckungen entlang bzw. quer der Walzrichtung die Korngrenzendichten fir LS
und TS als unabhangige Grofien zu behandeln. Bei logarithmischer Auftragung der Ergebnisse zu
der LS-Ebene schreitet die Entwicklung der Korngrenzendichte HAB + LAB in einer ideal linearen
Weise voran. Das Bestimmtheitsmald betragt 1,0. Auch fur die Zunahme der Korngrenzendichte in
der TS-Ebene ist die Annahme einer logarithmischen Entwicklung zutreffend. Die Aufreihung der
offenen Datenpunkte, welche die Korngrenzendichte aller Grenzen mit einer Missorientierung gréer
als 2° reprasentieren, variiert jedoch minimal entlang des Verlaufs der Ausgleichsgeraden. Der
Wechsel der Walztemperatur spiegelt sich in der Entwicklung der Korngrenzendichte nicht wider.
Damit kann dquivalent zur Korngré3e festgehalten werden, dass der Anstieg der Korngrenzendichte
HAB + LAB unter den beschriebenen Verformungsparametern durch den Umformgrad kontrolliert
wird. Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass die Aussage in dieser Bestimmtheit nur bei
der Berlicksichtigung aller Grenzen valide ist. Werden nur HABs hinsichtlich ihrer Dichte ausgewer-
tet, kann zu Beginn ebenfalls eine logarithmische Entwicklung bescheinigt werden. Dies gilt fur die
Ergebnisse 1,7WR — 3,3WR, wobei fur Material 3,3WR bereits eine leichte Differenz von dem Verlauf
der linearen Trendlinie auftritt. Diese Abweichung wird insbesondere in Abb. 39a identifiziert (LS),
aber auch die Entwicklung in Abb. 39b (TS) lasst diese Vermutung zu. Zweifelsfrei wird durch Extra-
polation eine Uberschatzung des Messwerts nach dem Walzschritt 3,3WR — 4,1CR getétigt. Der
Datenpunkt fiir 4,1CR liegt ein Vielfaches einer Standardabweichung unterhalb der aus den Ergeb-
nissen fur 1,7WR — 3,3WR gebildeten Trendlinie. Die Diskrepanz zwischen Erwartungswert und
Messwert nach dem Kaltwalzen ist unabhangig von der untersuchten Schliffebene und kann sowohl
aus den Ergebnissen der LS- als auch TS-Ebene abgelesen werden.

Damit kann fiir die Korngrenzendichte der HABs eine mit der Entwicklung der Korngrél3e HAB ver-
gleichbare Symptomatik konstatiert werden: Die fiir alle Grenzen bestdndig und prézise effiillten
Zusammenhdénge sind bei Materialien mit verhéltnisméRig niedrigem Umformgrad auch fiir die HABs
(ibertragbar, verlieren jedoch nach dem Walzschritt 3,3WR — 4,1CR ihre Giiltigkeit. Die Anderung
der Walztemperatur als Quelle dieses Phanomens wird an dieser Stelle jedoch als unwahrscheinlich
angesehen. Eine mehr wahrscheinlichere Erklarung fir die Abweichung der mikrostrukturellen Ent-
wicklung im Walzschritt 3,3WR — 4,1CR ist das Phadnomen der Koaleszenz (grain coalescence).
Beim Auftreten von Koaleszenz verschmelzen unabhéangige Elemente; konkret Kérner, also Berei-
che mit verschiedenen Kristallorientierungen. Koaleszenz von Kdrnern beruht auf der Ausbildung
einer scharfen Textur. Durch die Rotation der Kérner hinzu wenigen Vorzugsorientierungen kénnen
zwei durch eine HAB getrennte Kristallbereiche nach der Umformung eine geringere Missorientie-
rung aufweisen, als im Ausgangszustand vorgelegen hat. Wird der gewahlte Grenzwinkel von 15°
unterschritten, kommt es per Definition zu der Verschmelzung dieser Kérner und Auspragung einer
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Korngrenze vom Typ LAB. Nach Humphreys et al. [357] sind durch Koaleszenz eher HABs als LABs
betroffen, d. h. die Ausléschung bzw. Transformation von Korngrenzen sollte zuerst in der Entwick-
lung der HABs nachzuweisen sein. Dies ist in Einklang mit den auf Basis von Abb. 38b und Abb. 39
erorterten mikrostrukturellen Entwicklungen.

Auch in Abb. 40a ist die Korngrenzendichte das Analyseobjekt. Im Unterschied zu den vorherigen
Betrachtungen ist diese winkelaufgeldst dargestellt, wobei jeweils pro 1°-Intervall kumuliert wurde.
Jede Kurve reprasentiert einen Verformungszustand. Auf eine Abbildung des gesinterten Zustand
wird an dieser Stelle verzichtet, da sich die Schrittweiten der EBSD-Messraster fir 0AS und 1,7WR
—4,1CR um mehr als eine Gréflenordnung unterscheiden; vgl. Tab. 6, Kap. 4.3.1. Die Verteilung fir
OAS sollte dem Ergebnis fiir regellos verteilte Kornorientierungen bei kubischer Kristallstruktur nach
Mackenzie [358] [Abb. 2] entsprechen. Die Flachen unter den Kurven entsprechen den zuvor be-
sprochenen absoluten Korngrenzendichten, wobei die Integrationsgrenzen auf die betrachteten
Korngrenzen abzustimmen sind. Allen gewalzten Materialien kann eine wesensgleiche Verteilungs-
funktion bescheinigt werden, die zwei lokale Maxima enthalt. Das globale Maximum ist stets im LAB-
Regime lokalisiert und mit 7° Missorientierung in erster Naherung in der Position unveranderlich. Die
Belegung der Fraktion hochster Korngrenzendichte folgt in Hinblick auf den Umformgrad keinem
erkennbaren Trend. Dieses Urteil wird durch die Feststellung untermauert, dass die Reihenfolge der
Materialien bei aufsteigender Nennung der Belegung in den Schliffebenen LS und TS variiert. Die
Korngrenzendichte rechts des LAB-Maximums lassen jedoch einen Einfluss des Umformgrades er-
kennen. Dieser auBert sich in dem Sachverhalt, dass (i) die Korngrenzendichte im hinteren LAB-
Regime bzw. im erweiterten Ubergang zu HAB-Regime mit dem Umfang der plastischen Verformung
ansteigt. Dies ist mit der Kumulation von Versetzungen in den Korngrenzen zu erklaren [359]. (ii) Es
wird ferner erkannt, dass im HAB-Regime die Kurven, dem Umformgrad folgend, gestapelt angeord-
net sind. (iii) Die Korngrenzendichten fur 1,7WR kann bei einer ersten Betrachtung fiir Winkel gréer
25° Uber eine horizontale abgebildet werden. Erst nach weiterer Verformung gewinnt das HAB-Ma-
ximum an Scharfe und tritt ab 3,3WR deutlich aus dem Hintergrund hervor. Fir 4,1CR erreicht das
HAB-Maximum annahernd die Intensitat, die fur die héchstbelegte Fraktion im LAB-Regime gemes-
sen wird. Im Unterschied zu der Mackenzie-Verteilung [358] wird fur 1,7WR — 4,1CR das Maximum
im HAB-Regime nicht bei 45° Missorientierung gefunden, sondern ist konstant bei 54° lokalisiert.
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Abb. 39: Entwicklung der Korngrenzendichte. In (a) und (b) ist die Entwicklung der mittleren SyKorngrenzendichte (iber dem
Umformgrad ¢ aufgetragen, jedoch fiir die Schliffebenen LS und TS getrennt. Es sind die Korngrenzendichten der HABs
(Missorientierungen groRer 15°; schwarze Symbole) und die Korngrenzen aller Grenzen gréRer als 2° (HABs + LABs; offene
Symbole) ausgewiesen. Art der Auftragung in Anlehnung an Gil Sevillano et al. [355] [Abb. 3.1].

Nach der Sichtung der Ergebnisse zu den Anteilen von LABs und HABs fallt auf, dass mit zuneh-
mendem Umformgrad eine Verschiebung zugunsten der HABs eintritt. In 1,7WR ist mit 46 % HABs
das Verhaltnis von HABs zu LABs weitestgehend ausgeglichen. Nach dem Kaltwalzen wird der Spit-

zenwert von knapp 70 % HABs erzielt. Dies spiegelt den in vorherigen Arbeiten berichteten Trend
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wider, dass HABs die Mikrostruktur von hochgradig umgeformtem W dominieren [140, 360]. Es ist
dabei fUr die in dieser Arbeit untersuchten Materialien unerheblich, ob die Schliffebene planparallel
LS oder TS ausgerichtet war. In Tab. 11 sind Variationen der Anteile der Korngrenzen zwischen den
Ebenen erst in der dritten Nachkommastelle zu identifizieren. Dies fiihrt zu der interessanten Fest-
stellung, dass das Verhdéltnis der Anteile von HABs zu LABs isotrop ist, obwohl die Auswertung auf
der Korngrenzendichte beruht, die infolge der Anisotropie der Kornmorphologie eine von der Wahl
der Schliffebene beeinflusste Kenngro3e darstellt.

3,0 T T T T T T

SY(10" um™)
Pocp/m.t.r.

0 L L 1
b) 0 10 20 30 40 50 60

O/deg.

Abb. 40: Verteilung der Korngrenzendichte. In (a) ist die Korngrenzendichte Sy iber der Missorientierung 6 aufgetragen. Die
Fehlerbalken zeigen die Standardabweichung der Ergebnisse der verschiedenen Datensatze, die auf der Schliffebene TS
gemessen wurden; fiir das gleiche Material. Diagramm (b) bildet die OCF ab. Es ist die Haufigkeit der Korngrenzen P mit dem
Winkel 8 in Bezug auf eine der Mackenzie-Verteilung [358] entsprechenden Mikrostruktur gezeigt, die um den Einfluss der
Textur reduziert wurde. Ein fur die Erstellung der ODDFs genutztes Python-Skript ist auf Anfrage verfligbar. Die Breite der
Fraktionen betragt in beiden Diagrammen 1°. In (a) sind die Fehlerbalken fiir eine verbesserte Lesbarkeit jedoch nur alle 2°
eingezeichnet.

a)

In Abb. 40b ist die Orientation Correlation Function?” (OCF) jeweils eines der Materialien 1,7WR —
4,1CR gezeigt. Es ist die normierte Haufigkeit von Grenzen Uber der Missorientierung dieser aufge-
tragen. Die OCF ist als eine um die Textur reduzierte korrelierte Missorientierungsverteilungsfunktion
(MODF) zu interpretieren [266]. Die OCF gibt die Belegung der Winkelfraktionen als ein Vielfaches
der Belegung der Referenzverteilung als Funktion der Missorientierung wider. Die Referenzvertei-
lung entspricht der MODF eines Materials mit regellos verteilten Kornorientierungen; vgl. Mackenzie
[358] [Abb. 2]. Aus der angewendeten Datenaufbereitung folgt, dass die OCF eines Materials ohne
Textur und idealisierten experimentellen Bedingungen mit einer bei 1 m.t.r. horizontal verlaufenden
Trendlinie korrespondiert. Fir die gewalzten Materialien 1,7WR — 4,1CR trifft dies erwartungsgeman
nicht zu. Stattdessen wird in erster Naherung ein als hyperbolisch zu beschreibender Verlauf der
OCFs beobachtet. Fur kleine Missorientierungen wird analog zu Abb. 40a eine starke Zunahme der
Haufigkeit festgestellt. Mit ansteigendem Umformgrad schwéacht sich diese Tendenz jedoch ab. Der
hyperbolische Verlauf ist aller Wahrscheinlichkeit nach in der Subkornstruktur begriindet. Subkérner
werden nicht durch das Modell von Mackenzie [358] abgebildet. Die Haufigkeit von Korngrenzen im
LAB-Regime ist daher in der Mackenzie-Verteilung gering und strebt fur kleine Missorientierungen
gegen null [358] [Abb. 2]. Die verformungsinduzierte Entwicklung der Subkornstruktur ist vermutlich
auch fur den Riickgang der Haufigkeit verantwortlich, der fiir die Funktionswerte der OCF fiir kleine

27 Die OCF entspricht dem Quotienten aus der sogenannten korrelierten Missorientierungsverteilungsfunktion (correlated
Misorientation Distribution Function, MODF) und der nicht korrelierten MODF, welche in dieser Ausarbeitung in Anlehnung
an Engler et al. [266] als ODDF fir Orientation Difference Distribution Function abgekurzt wird. Die MODF gibt Auskunft
Uber die Verteilung von Missorientierungen zwischen direkt unmittelbar benachbarten Punkten des Messrasters hinsichtlich
ihrer Haufigkeit. Die ODDF zeigt die Missorientierungsverteilung jedes Messpunkts mit allen anderen Messpunkten des
Datensatzes unabhangig von der lateralen Position; siehe Engler et al. [266] [Abb. 9.20] furr eine ausfiihrlichere Erklarung.
Die ODDFs der Materialien 1,7WR — 4,1CR sind in Ref. [361] [Abb. 11] verdffentlicht worden. Anders als bei MODF und
ODDEF ist die Flache unterhalb der OCFs nicht fur alle Materialien identisch.
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Missorientierungen mit ansteigendem Grad der plastischen Verformung beobachtet wird. In hochum-
geformtem W sind HABs die dominierenden Korngrenzen. Statistisch istin 4.1CR ein Korn in weniger
Subkoérner zergliedert, als dies fur die weniger verformte Zustande festgestellt wird; vgl. hierzu das
Verhaltnis der Anzahl von Subkdrnern zu Kérnern in Abb. 38a.

Rechts des hyperbolischen Funktionsverlaufs folgen die OCFs weitestgehend der Referenz, verlau-
fen jedoch etwas unterhalb des Erwartungswerts von 1 m.t.r. Der als Plateau bezeichnete Abschnitt
beginnt um 30° und erstreckt sich bis zur maximalen Missorientierung. Je héher der Umformgrad der
Materialien ist, desto mehr entspricht der Funktionsgraph der Referenzlinie. Charakteristisch fur alle
OCFs in Abb. 40b ist der Verlust des Maximums im HAB-Regime, welches die Verteilungsfunktionen
der Korngrenzendichte in Abb. 40a auszeichnet. Damit kann die hohe Haufigkeit von Korngrenzen
mit einer Missorientierung von 54° klar der Walztextur zugeordnet werden und ist nicht etwa auf die
Ausbildung spezieller Verformungsstrukturen zuriickzufiihren. Ein Studium der Verlaufe der a- und
y-Faser im Euler-Raum fiihrt zu der Erkenntnis, dass die Komponenten der y-Faser zu der gedrehten
Woirfellage die bewusste Missorientierung von 54° aufweisen; vgl. Abb. 17, Kap. 4.3.1 sowie Bunge
[273] [Abb. 2.20]. Die herausgestellte Korngrenzendichte im HAB-Regime ist somit auf die hohe Ori-
entierungsdichte der gedrehten Wiirfellage zuriickzufiihren, die mit benachbarten Kristallbereichen
der y-Faser, dieses Charakteristikum in der MODF hervorrufen.

Die in Abb. 40b gezeigten OCFs erlauben weiterhin einen Einblick in die Thematik der Koinzidenz-
gitter (Coincidence Site Lattice, CSL) Grenzen. Diese werden oft mit einer geringeren Belegungs-
dichte der Fremdatome und im Vergleich zu zufalligen HABs mit einer hoheren Kohasion in Verbin-
dung gebracht [362]. Uber die hier betrachteten CSL-Grenzen vom Typ ¥3 — 325 kann die
Bedeutung der CSL-Grenzen anhand der kumulierten Anteile in Tab. 11 abgeschatzt werden. Die
ausgewiesenen Anteile spiegeln die Lange der 23 — 225 Grenzen in Bezug auf die Lange alle Korn-
grenzen mit Missorientierungen gréf3er 2° wider. Fir die Festlegung der Winkeltoleranz, d. h. um
welchen Betrag die gemessene Missorientierung von dem geometrischen Ideal [362] [Tab. 2.1] ab-
weichen darf, wurden zwei Kriterien angewendet. (i) Das Brandon-Kriterium [353]; vgl. hierzu auch
Randle [362] [GI. 2.7]. Dieses ist durch den Ausdruck Z~'/2 und 15° als Konstante charakterisiert
und findet im Allgemeinen zur ldentifizierung von CSL-Grenzen Anwendung. Sharma et al. [363]
konnten jedoch demonstrieren, dass im erlaubten Toleranzfeld fur die £3-Grenze einen nennens-
werten Anteil von nichtkoharenten Korngrenzen inkludiert, sofern das Brandon-Kriterium angewen-
det wird. Nichtkoharente Grenze sind jedoch per Definition keine CSL-Grenzen. Mit dieser Begriin-
dung wurden fur Ansatz (ii) die erlaubten Winkeltoleranzen eingeschrankt. Humphreys [271] bzw.
Randle [362] folgend, wurde die Formulierung £~%/¢ bei unveranderter Konstante genutzt. Die nach
diesem Vorgehen bestimmten Anteile sind in Tab. 11 in Klammern ausgewiesen und sollten ein
konservatives Ergebnis darstellen. Nach dem Brandon-Kriterium sind in den gewalzten Materialien
5 —8 % aller Grenzen CSLs. Der gesinterte Zustand liegt mit einem Anteil von etwa 12 % leicht Gber
dieser Region. Nach Priester [364] und Randle [362] sind dies typische Werte, die in Materialien mit
regellos verteilen Kornorientierungen erwartet werden kénnen. Wird ein Material mit Fasertextur als
Referenz gewahlt, liegen die festgestellten Haufigkeiten sogar unterhalb der Erwartungswerte [364]
[Tab. 11.2]. Wird der enger tolerierte Ansatz gewahlt sinken die Anteile der CSL-Grenzen auf unge-
fahr 1 % ab. Analog zu den Anteilen der LABs und HABs soll auch fiir die Anteile der CSL-Grenzen
herausgestellt werden, dass die Untersuchungen der LS- und TS-Ebenen zu identischen Ergebnis-
sen flhren, der Anteil isotrop ist.

Obwohl die Gesamtanteile der £3 — 225 Grenzen keinen Hinweis auf eine besondere Haufung von
CSLs geben, kann die Mdglichkeit einer stark tUberproportionalen Belegung einer speziellen CSL-
Grenze nicht ausgeschlossen werden. Eine Haufung dieser Art sollte jedoch in Abb. 40b durch eine
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Spitze im Verlauf der OCF zu erkennen sein; bei einer Missorientierung, die mit einer CSL-Grenze
verknuUpft ist. Wie bereits zuvor beschrieben, verlaufen die Funktionsgraphen im HAB-Regime von
Abb. 40b vorwiegend horizontal, also parallel zur Referenzlinie und ohne Anzeichen fur eine gestei-
gerte Haufigkeit von bestimmten Korngrenzen. Eine scheinbare Ausnahme wird fir den Winkel 60°
gefunden. An dieser Position zeigen die Graphen 1,7WR —4,1CR eine leichte Spitze in dem ansons-
ten als glatt zu bewertenden Verlaufs der OCFs bei gro3en Missorientierungen. Eine Missorientie-
rung von 60° wird fir die £3-Grenze gefunden [362] [Tab. 2.1]. Es ist jedoch an dieser Stelle zu
erwahnen, dass (i) diese Spitze sehr gering ist. (ii) Von groRer Bedeutung ist der Befund zu werten,
dass 23-Grenzen in EBSD-Datensatzen von Materialien mit krz Kristallstruktur auch aus einer feh-
lerhaften Lésung bestimmter EBSPs herriihren kénnen [365, 366]. Ergebnisse von hochgradig ge-
walztem W, die mit dem in dieser Arbeit verwendeten Messsystem erlangt wurden, waren in der
Vergangenheit stark von sogenannter Pseudosymmetrie betroffen; vgl. hierzu die Berichte von Rei-
ser et al. [236] [Abb. 9] und Bonk et al. [238] [Abb. 5]. Durch Anhebung der Anzahl der bei der Inde-
xierung der EBSPs bertcksichtigten K-Bander und Anpassung der Parameter der Hough-Transfor-
mation konnte die Fehlerquote zu den vorherigen Arbeiten signifikant reduziert werden. Es wird
angenommen, dass die in Abb. 40b erkennbare 23-Spitze jedoch weiterhin auf die fehlerhafte Indi-
zierung weniger ESBPs zuriickzuflihren ist als in der Mikrostruktur begriindet ist. Damit bekraftigt
auch dieser zweite Blick auf die Thematik der CSL-Grenzen den Eindruck, dass in hochgradig warm-
und kaltgewalzten W-Materialien mit UFG Mikrostruktur CSL-Grenzen keine exponierte Stellung ein-
nehmen. Die Schlussfolgerungen, die in Bezug auf die CSL-Grenzen, aber auch auf die restlichen
in diesem Kapitel beschriebenen verformungsinduzierten Mikrostrukturmodifikation hinsichtlich einer
Reduktion der BDT-Temperatur getroffen werden kdnnen, sind in Kap. 5.5.2 ausgefihrt.

5.3.2 Versetzungsdichte und -struktur

Far die Charakterisierung der Folgen der plastischen Verformung auf die Versetzungsdichte und die
Geometrie der Versetzungen sind sowohl indirekte als auch direkte Methoden angewendet worden.
Die Entwicklung der Versetzungsdichte Uber den Umformgrad wurde unter Zuhilfenahme der modi-
fizierten Williamson-Hall (WH) Auftragung analysiert. Anderungen in der Versetzungsstruktur konn-
ten mittels ECCI abgebildet werden. In Kombination mit Orientierungsinformationen aus EBSD-Mes-
sungen wurde der kristallographische Verlauf von Segmenten der Versetzungslinien abgeschatzt
(cECCI). Nach besten Wissen ist diese Arbeit die erste, in der cECCI an UFG Mikrostrukturen er-
folgreich angewendet wurde. Die Ergebnisse der XRD-Experimente zeigen eine Dreiteilung der Ver-
setzungsdichte: (i) Der gesinterte Zustand 0AS besitzt die niedrigste Versetzungsdichte, (ii) gefolgt
von den warmgewalzten Materialien 1,7WR — 3,3WR und (iii) dem Zustand nach Kaltwalzen 4,1CR.
Die Gruppen sind jeweils durch etwa eine GréRenordnung voneinander getrennt. Kaltwalzen ruft
weiterhin eine Modifikation der Versetzungsstruktur hervor. Dominieren in den warmgewalzten Zu-
stdnden unregelmanig geformte Versetzungslinien, ist die Mikrostruktur in 4,1CR durch gerade ver-
laufende Versetzungssegmente gepragt, welche héchstwahrscheinlich reinen Schraubencharakter
besitzen.

Mit dem Ziel der Abbildung der Entwicklung der Versetzungsdichte sind XRD-Linienprofile aufge-
nommen worden; sieche Abb. 32, Kap. 5.2. In Abb. 41a sind die Halbwertsbreiten (FWHMs) Giber den
zugehdrigen Bragg-Winkeln eingetragen, wobei (i) beide als GroRen des reziproken Raumes aus-
gedruckt sind und (ii) die so konvertierten Bragg-Winkel, mit dem zuvor mittels Regression bestimm-
ten Kontrastfaktoren multipliziert wurden; modifizierte WH-Auftragung nach Ungar et al. [287]
[Abb. 2]. (iii) Die FWHMs sind um das Gerateprofil korrigiert. Es sind in Abb. 41a nur Reflexe aufge-
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fuhrt, die am Maximum wenigstens 3k Zahlimpulse aufweisen. Dieser verhaltnismaRig niedrig ange-
setzte Grenzwert ist eine MalRnahme, trotz der scharfen Walztextur, mdglichst viele FWHMSs bei der
Berechnung der Regressionsgeraden zu berlcksichtigen. Nach der modifizierten WH-Methode ist
die Versetzungsdichte proportional zu der Steigung der Ausgleichsgeraden. Fir eine bessere Les-
barkeit sind in Abb. 41a die Datenpunkte der gewalzten Materialien entlang der y-Achse verschoben;
fir ein gegebenes Material um einen konstanten Betrag. Die Verschiebung der FWHMs (im rezipro-
ken Raum) zu grofieren Betragen erfolgte um die in Klammern angegeben Zahlenwerte. Fir 1,7WR
—4.1CR werden mit dem iterativen Ansatz der Bestimmung der Kontrastfaktoren in erster Naherung
lineare Aufreihungen der Datenpunkte erzeugt. Dies reflektieren auch die Bestimmtheitsmalle, die
zu 0,90 — 0,99 bestimmt wurden. Ein kontrares Bild kann fiir 0AS gezeichnet werden: Mit einem
Bestimmtheitsmal} von lediglich 0,19 ist die aus der Regressionsgeraden berechnete Versetzungs-
dichte von 1x10'3 m™2 nicht verlasslich. Dies demonstriert auch der Vergleich mit Literaturdaten. Fiir
W im vollstéandig rekristallisierten Zustand sind Versetzungsdichten in der Region um 1x1012 m™2
dokumentiert [29, 367]; ebenfalls nach dem WH-Ansatz bestimmt. Da das Sintern von W in der Regel
mit Temperaturen oberhalb von 2000 K verknpft ist und fir mehrere Stunden andauert [1], ist davon
auszugehen, dass umgeformt und rekristallisierte Zustanden vergleichbare Versetzungsdichten wie
gesintertes W besitzen. Die fehlgeschlagene Anpassung der Kontrastfaktoren fiir OAS ist wahr-
scheinlich in der niedrigen Versetzungsdichte begriindet. Im Ergebnis sind die Reflexverbreiterungen
nur schwach ausgepragt und experimentelle Fehler wirken sich Uberproportional stark aus.

Fir 1,7WR — 4,1CR gelten die fir OAS vorgebrachten grundlegenden Zweifel an der Aussagekraft
der mittels der modifizierten WH-Methode ermittelten Versetzungsdichte nicht. Ein Vergleich der in
dieser Arbeit dokumentierten Versetzungsdichten mit Ergebnissen, die auf einer identischen Daten-
basis beruhen, jedoch nach verwandten Ansatzen bestimmten wurden, zeigt, dass die absoluten
Ergebnisse auch von dem gewahlten Variante beeinflusst sind; vgl. Ungar et al. [287] [GI. 5], [300]
[Gl. 11] und [305] [GI. 9] fur verschiedenen Varianten der modifizierten WH-Methode. Daher sollen
im Weiteren weniger die absoluten Versetzungsdichten diskutiert und stattdessen die Unterschiede
untereinander in den Vordergrund gerlckt werden. Die Entwicklung der Versetzungsdichte durch
den Walzprozess ist in Abb. 41b Giber dem Umformgrad dargestellt. Es wird eine anfangliche Reduk-
tion der ermittelten Versetzungsdichte beobachtet, die fir Material 2,9WR in einem Minimum min-
det. Mit dem Walzschritt 2,9WR — 3,3WR wird jedoch eine Zunahme der Versetzungsdichte erzielt,
sodass die Versetzungsdichte in 3,3WR vergleichbar mit 1,7WR ist. Es wird die Vermutung geaulert,
dass die Ursache fiir die Abnahme der Versetzungsdichte wahrend der Warmumformung in Zusam-
menhang mit einer Zunahme der Triebkraft fiir Erholungs- und Rekristallisationsprozesse steht. Mit
dem Anstieg des Umformgrades ist eine Beschleunigung der Kinetik von Defektausheilung und
Kornneubildung zu erwarten [368].

Kaltwalzen ruft eine Zunahme der Versetzungsdichte um etwa eine Grokenordnung hervor. Damit
besitzt 4,1CR klar die héchste Versetzungsdichte aller hier untersuchten Materialien. Die Verset-
zungsdichte von 1x10'5 m™2 ist in einer dhnlichen Region, die Hepp [369] [Tab. 5.16] fiir gezogene
W-Drahte angibt. Auch Oh et al. [367] und Ren et al. [141] finden in XRD- und TEM-Untersuchungen
an kaltgewalzten W-Materialien vergleichbare Versetzungsdichten. Mit dieser nochmaligen Steige-
rung um eine Gréflenordnung kann eine Dreiteilung der Materialien dieser Arbeit hinsichtlich ihrer
Versetzungsdichten vorgenommen werden. Der gesinterte Zustand besitzt eine um eine GréRenord-
nung, vermutlich jedoch eher um zwei Groflenordnungen, niedrigere Versetzungsdichte als die
Gruppe 1,7WR - 3,3WR. Die warmgewalzten Materialien weisen ihrerseits im Mittel eine Verset-
zungsdichte auf, die ebenfalls eine Grollenordnung niedriger ist als nach dem Kaltwalzen. Es liegt
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der Schluss nahe, dass die Versetzungsdichte in hochgradig umgeformtem W durch die Verfor-
mungstemperatur des letzten Produktionsschrittes kontrolliert wird und weniger von dem Umfang
der plastischen Verformung.
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Abb. 41: Entwicklung der Versetzungsdichte. In (a) sind in der modifizierten WH-Auftragung die FWHMs im reziproken Raum
AK Uber den Bragg-Winkel K und Kontrastfaktor C aufgetragen. Mit dem Ziel einer verbesserten Anschaulichkeit sind die
Datenpunkte der gewalzten Materialien hinsichtlich der FWHM parallel verschoben. Die Steigung der Trendgeraden ist hier-
von nicht beeinflusst. Die in Klammer eingefasste Zahl gibt Auskunft Uber den Betrag, um den die Parallelverschiebung er-
folgte. In (b) ist die Entwicklung der Versetzungsdichte p,, Uber dem Umformgrad ¢ aufgetragen.

Ein direkter Eindruck lber die Versetzungsstrukturen wurde mittels ECCI erlangt. Diese Abbildungs-
methode wurde gewahlt, da ECCI die Beobachtung von Versetzungen an in klassischer Weise pra-
parierten metallographischen Schliffen via SEM-BSD erlaubt. Die Praparation von TEM-Proben flir
die Ebenen hochsten Interesses (hier: LS und TS) konnte in einer friiheren Studie nicht mit der an-
gestrebten Abbildungsqualitat realisiert werden [196]. Ansatze beruhend auf dem elektrolytischen
Dinnen (TenuPol) wurden durch die geringen Blechstarken (1,0 — 0,1 mm) erschwert. Auf der an-
deren Seite waren mittels FIB herausgearbeitete TEM-Lamellen durch das Bombardement mit Ga*
in einem Grad durch Punktdefekte geschadigt, der keine Beobachtung von Versetzungen erlaubte;
vgl. Ref. [310] [Abb. 2] und Abb. 25, Kap. 4.3.3. In Abb. 42 ist die Versetzungsstruktur von 1,7WR in
der Ebene LS gezeigt. Der physikalische Kontrast wurde bei den Aufnahmen invertiert, sodass ein
Versetzungskontrast aquivalent zu TEM-Hellfeldabbildungen erzielt wird. In Hinblick auf die Korn-
struktur werden die bereits mittels EBSD ermittelten Charakteristika bestatigt: Die Kérner sind in der
S-Richtung in ihrer Ausdehnung begrenzt und entlang der Walzrichtung langgestreckt. Die Kérner in
1,7WR besitzt weiterhin eine vergleichsweise heterogene Substruktur. Kleinere Korner existieren
neben Koérnern mit groleren Abmessungen, die eine ausgepragte Subkornstruktur aufweisen. Bei
hdherer VergréRerung kdnnen in den Subkorngrenzen individuelle Versetzungen ausgemacht wer-
den. In Abb. 42b haben die Versetzungslinien eine unregelmafige, zuféllige Morphologie. Eine hohe
Anzahl von DurchstoB3punkten weist auf einen nennenswerten Anteil von Versetzungen hin, die unter
diesen Bedingungen nicht als Linie abgebildet werden.
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Fir Material 4,1CR wird eine zu 1,7WR differente Mikrostruktur festgestellt. In dem in Abb. 43 dar-
gestellten Ausschnitt besitzen alle Kdrner ein hohes Seitenverhaltnis und eine Subkornstruktur in der
Auspragung von 1,7WR existiert nicht. Ein lamellarer Eindruck wird vermittelt. Versetzungsgrenzen
bzw. individuelle Versetzungen in Grenzen sind nicht wahrzunehmen, stattdessen sind die Korn-
grenzen scharf von dem Korninneren abgegrenzt. Innerhalb einzelner Kérner sind Kontrastwechsel
auffallig, da in deren Nahe keine Versetzungsansammlungen oder -grenzen identifiziert werden koén-
nen. Dies kann als ein Hinweis gewertet werden, dass nach dem Kaltwalzen Eigenspannungen ver-
bleiben; mehr als dies nach dem Warmwalzen wahrnehmbar ist. Generell sind in Abb. 43 die Berei-
che, in dem die Beugungsbedingungen eine Beobachtung von Versetzungen ermdglichen, limitiert.
Ein Korn nahe der Zweistrahlbedingung ist in Abb. 43 mit (1) markiert und vermutlich durch eine LAB
von einem gréf3eren, oberhalb lokalisierten Kornvolumen abgetrennt. Korn (1) besitzt die Euler-Win-
kel {317°, 129°, 20°} und befindet sich damit anndhernd auf dem idealen Verlauf der y-Faser; vgl.
Abb. 17, Kap. 4.3.1. Dies verdeutlicht die Lage der in Abb. 43 eingezeichneten Elementarzelle fir
diese Orientierung. Eine kristallographische Ebene von Typ {111} ist in erster Naherung planparallel
zur Walzebene ausgerichtet. In Korn (1) wird eine Haufung von Versetzungen wahrgenommen, des-
sen Versetzungslinien eine gerade Form besitzen und Uber ihre gesamte Lange unter einem kon-
stanten Neigungswinkel verlaufen. Diese Versetzungen beginnen und enden an horizontal ausge-
richteten, parallel zu der Walzrichtung verlaufenden Korngrenzen und erstrecken sich entlang der S-
Richtung liber die gesamte KorngréRe. Auch in dem benachbarten Korn (2) liegen Versetzungslinien
dieser Form von Uberproportional oft vor. Mittels EBSD-Punktanalyse ist die Kristallorientierung zu
{350°, 46°, 189°} bestimmt worden. Die Elementarzelle demonstriert, dass diese Orientierung der a-
Faser zugerechnet werden kann und sich nahe der gedrehten Wiurfellage befindet. Ein leichtes De-
fizit bei der Planparallelitat der {001}-Ebene hinsichtlich der Walzebene wird vernachlassigt. Es er-
scheint wenig wahrscheinlich, dass die gehaufte Beobachtung von Versetzungslinien mit geradem
Verlauf ein Artefakt einer speziellen Orientierung bzw. Beugungsbedingung darstellt und stattdessen
ein Charakteristikum von 4,1CR ist.

oo T P | _osim B e
Abb. 42: Subkorn- und Versetzungsstruktur in 1,7WR. Die ECCI-Abbildungen sind mit invertiertem Kontras__t dargestellt; helle
Koérner befinden sich in Beugungsbedingung oder in der Nahe dieser. Die untersuchte LS-Ebene ist in der Ubersicht verdeut-
licht. Abbildung aus Ref. [370].

Gerade Versetzungssegmente sind auch flir SX W dokumentiert [78, 186, 371] und stehen damit
nicht zwingend mit der UFG Mikrostruktur von 4,1CR in Verbindung. Auch ist dieses Phanomen nicht
auf W beschrankt, sondern ebenfalls fir a-Fe [372] und SX Mo [114] beschrieben. Alle aufgefihrten
in-situ TEM-Studien haben gemein, dass die plastische Verformung bei Temperaturen erfolgte, die
der Kaltumformung zuzurechnen sind; in der Regel RT. Stephens et al. [78] und Tabata et al. [371]
konnten bereits friih zeigen, dass aus einer Kaltumformung resultierende, gerade Versetzungsseg-
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mente in W entlang (111)-Richtungen verlaufen. Damit ist der Linienvektor parallel zum dominieren-
den Burgers-Vektor in W ausgerichtet. Dies identifiziert diese Segmente als reine Schraubenverset-
zungen. Kubin [183] erklart das Auftreten von geraden Schraubenversetzungen mit der einge-
schrankten Mobilitat der Schraubenversetzung in krz Metallen unterhalb der KT. Unterhalb der KT
kénnen die Segmente, die einen Stufen- bzw. gemischten Charakter aufweisen, in gleicher Zeit eine
deutlich groRere Wegstrecke zuriicklegen als Schraubensegmente [373]. Die unterhalb der KT wei-
terhin sehr mobilen Versetzungen ohne Schraubencharakter eilen den verbundenen Schraubenver-
setzungen voraus. Dabei hinterlassen die mobilen Segmente eine gerade Versetzungslinie, welche
Schraubencharakter besitzt.

Q)

(177)

117) (0]
N,

@13 71 I
i | T L 11 I

(11

54°

317°,129°, 20°
350°, 46°, 189°

Abb. 43: cECCI an 4,1CR. ECCI-Abbildung mit invertierten physikalischen Kontrast. Rechts sind fiir die Kérner (1) und (2)
die Polfiguren dargestellt. Die beiden mittels EBSD gemessenen Orientierungen sind durch die Abbildung der Einheitszelle
verdeutlicht. Die rot eingezeichneten Linien entsprechen den Pfaden, unter denen die Projektion von Versetzung mit einem
Linienvektor parallel zur (111)-Richtung sichtbar sein sollten. Pfeile weisen auf Versetzungssegmente hin, die parallel zu den
konstruierten Pfaden verlaufen. Abbildung aus Ref. [370]. EBSPs mittels Bruker ESPRIT DynamicS generiert.

Nachfolgend wird ein Versuch unternommen, aufzukléren, ob der an kaltverformten Einkristallen ab-
geleitete Befund auf kaltgewalztes UFG W Ubertragen werden kann. Hierbei ist das Ziel, in Kombi-
nation mit EBSD die kristallographische Richtung zu bestimmen, entlang der die geraden Verset-
zungssegmente verlaufen. Nach bestem Wissen stellt diese Arbeit die erste Untersuchung dar, in

der cECCI auf UFG W erfolgreich angewendet werden konnte.

In Abb. 43 sind die Polfiguren der mit (1) und (2) markierten Kristallbereiche gezeigt. Fur die Verifi-
kation des Schraubencharakters der geraden Versetzungssegmente sind unter Zuhilfenahme der
Polfiguren die Spuren konstruiert worden, die Versetzungslinien parallel zur (111)-Richtung als Pro-
jektionen hinterlassen. Die Projektionen wurden durch das Verbinden der Durchsto3punkte mit dem
Projektionszentrum generiert und sind auszugsweise in den Polfiguren als rote Linien eingezeichnet.
Infolge der zuvor vorgenommen Kalibration von EBSD-Kamera und BSE-Detektor sollten %2(111)-
Schraubenversetzungen in der ECCI-Abbildung unter den konstruierten Neigungswinkeln erschei-
nen. Fir eine bessere Einschatzung der Neigungswinkel ist ein Ubertrag der Spuren aus den Polfi-
guren in die ECCI-Abbildung vorgenommen worden. In Korn (1) werden flr zwei der konstruierten
Neigungswinkel gerade Versetzungslinien gefunden. Diese Versetzungen sind in Abb. 43 mit Pfeilen
markiert. Auch fiir Korn (2) wird eine gute Ubereinstimmung zwischen mehreren Versetzungslinien
und einer erwarteten Spur gefunden. Dies kann als ein starker Hinweis dafiir gewertet werden, dass
(i) gerade Versetzungssegmente in UFG W einen reinen Schraubencharakter besitzen und (ii) die
Form der Versetzungslinien eher mit der Reduktion der Walztemperatur zu erkléren ist als mit dem
hohen Umformgrad.
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Formal ist eine Versetzungslinie, die in Ubereinstimmung mit der konstruierten Spur einer Verset-
zungslinie parallel (111) verlauft, kein Beleg fir die Vermutung, dass beide Linienvektoren vom sel-
ben Typ sind. Dies ist der zweidimensionalen Abbildung einer rdumlichen Geometrie im SEM ge-
schuldet. Mit ECCI sind nur die Projektionen von Versetzungslinien im Kristallvolumen zugénglich.
Eine Quantifizierung des wahren raumlichen Verlaufs der Versetzungslinie ist in der Regel nicht
mdglich. Der Winkel zwischen Versetzungslinie und Probenoberflache bleibt unbestimmt. Ein infini-
tesimales Winkelinkrement resultiert in beliebig vielen mathematischen Losungen fir eine projizierte
Spur. Diese Problematik ist in Abb. 44 verdeutlicht. Korn (2) aus Abb. 43 bildet die Grundlage fir die
als Beispiel eingefiihrte Situation. Neben der Polfigur ein Querschliff der untersuchten Probe skiz-
ziert. Anhand der Richtung z wird der Zusammenhang zwischen der in der ECCI-Abbildung beo-
bachteten Projektion der Versetzungslinie und dem Querschliff deutlich. Betrdge von z groRer null
beschreiben eine Position unterhalb der Probenoberflache. Die im Querschliff entlang der Oberfla-
che verlaufende rote Linie entspricht der Projektion einer Versetzungslinie. Alle unter den Winkeln «
eingezeichneten Strichlinien sind gultige Lésungen fir die Quelle dieser Projektion. Entgegen der
Mathematik verlaufen Versetzungslinien in realen Kristallen in der Regel parallel zu den dichtest-
gepackten Richtungen; also (111) im krz Gitter [181]. Es wird gefolgert, dass aus dem in Abb. 44
gezeigten Satz von Strichlinien nur die Losung die wahren Gegebenheiten beschreibt, die parallel
zu (111) verlauft. Die oben vorgebrachte Einschrankung hinsichtlich der Aussagekraft der angewen-
deten Methodik ist damit eher theoretischer Natur. Somit gilt weiterhin, dass die in Material 4,1CR
vorgefundenen geraden Versetzungslinien aller Wahrscheinlichkeit nach reinen Schraubencharakter
besitzen.

Projektions-
zentrum

Oberflache a

Abb. 44: Projizierter und wahrer Verlauf von Versetzungslinien. Es sind Beispiele fir das Auftreten einer Versetzungslinie in
einer ECCI-Abbildung hinsichtlich des raumlichen Verlaufs der Versetzungslinie im Kristall gezeigt. Der Winkel « entsteht
zwischen der Probenoberflache und dem wahren Verlauf der Versetzungslinie. Auf Héhe der Koordinate z = 0 verlauft die
Probenoberflache.
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5.4 Charakterisierung des Spréd-duktil-Ubergangs hinsichtlich
des ratenkontrollierenden Prozesses der Plastizitait am BDT

durch Betrachtung der Arrhenius-Aktivierungsenergien

Hochgradig umgeformte W-Materialien sind hinsichtlich ihrer Verformbarkeit bei RT konventionell
hergestellten Zustédnden weit Gberlegen. Einhergehend mit einer BDT-Temperatur unter RT, kann
durch das Einstellen einer UFG Mikrostruktur sogar stabiles Risswachstum bei RT erreicht werden
[239, 240]. Stand 2021 besteht kein Konsens (iber den Mechanismus, der den BDT in UFG W kon-
trolliert. Experimentelle Arbeiten bringen sowohl Argumente fiir das Gleiten der Schraubenverset-
zung ist [180, 196, 244, 245] als auch die Bewegung der Stufenversetzung [140, 141] vor. Ferner
werden fur UFG Materialien auch Versetzungs-Korngrenzen-Wechselwirkungen als ratenlimitieren-
der Prozess der plastischen Verformung diskutiert [180]. Im Zentrum der nachfolgenden Betrachtun-
gen steht die Entwicklung der Ratenabhéangigkeit der Ubergangstemperatur mit zunehmendem Um-
formgrad und abnehmender KorngréRe. Anhand von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien werden
Schlussfolgerungen zur Natur des ratenlimitierenden Prozesses gezogen.

5.4.1 Verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur und Betrach-
tung des Einflusses der Wahl der experimentellen Methodik

Der positive Einfluss der Umformung auf die BDT-Temperatur von W ist wohlbekannt [1]. Die Fort-
setzung dieser Tendenz konnte in dieser Arbeit fiir das UFG Regime bestatigt werden. Zu dem Zeit-
punkt der experimentellen Untersuchungen stellte die Ubergangstemperatur des kaltgewalzten UFG
Materials 4,1CR mit 210 K die niedrigste fir W mit technischer Reinheit dokumentierte BDT-Tempe-
ratur dar. Bei RT und selbst bei Priftemperaturen deutlich unterhalb wurde bei quasi-statischer Ver-
suchsfiihrung stabiles Risswachstum beobachtet.

Hinsichtlich der Bestimmung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien wurde die Versuchsplanung
so angelegt, dass pro Material die Ubergangstemperatur bei drei Lastraten bestimmt wird. Diese
Zielvorgabe konnte flr finf der sechs Materialien erfolgreich umgesetzt werden, d. h. jeweils drei
Messreihen ermoglichten eine zuverlassige Ermittlung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien. Le-
diglich nach der Auswertung der Datenlage zu 1,7WR wurde die Entscheidung getroffen, die Auf-
nahme einer zusétzlichen vierten Messreihe zu forcieren. Zwei Ansétze wurden fiir die Ermittlung
der BDT-Temperaturen parallel verfolgt; siehe Erlduterungen in Kap. 4.4.1: (i) Fiir das 2%-Kriterium
wurde jeder Versuch als einer der Kategorien spréde, semi-duktil, oder duktil zugehérig klassifiziert.
Die BDT-Temperatur der jeweiligen Messreihe entspricht nach dem 2%-Kriterium der niedrigsten
Priiftemperatur ohne spréden Versuch. (ii) Die Auswertung nach dem Mittellinienkriterium beruht auf
einem angenéherten Verlauf des J-Intergrals lber der Priiftemperatur. Dabei findet die Einzelklassi-
fizierung der Versuche keine Berticksichtigung. Die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium
entspricht der Priiftemperatur, die dem Schnittpunkt von angendhertem Verlauf und dem Mittelwert
aus Hoch- und Tieflage am néchsten kommt. Im Ergebnis liegen in dieser Ausarbeitung pro Mess-
reihe, also pro Material (6) und Lastrate (je 3 — 4), zwei unabhéngig voneinander bestimmte BDT-
Temperaturen vor.

BDT-Temperaturen (i); 2%-Kriterium

In Abb. 45 sind die Ergebnisse der Bruchmechanikversuche nach dem 2%-Kriterium dargestellt. Es
ist die kritische Spannungsintensitat Gber der Priftemperatur aufgetragen. Jeder Datenpunkt repra-
sentiert ein Experiment. Die Gestalt des jeweiligen Datenpunktes spiegelt die Klassifizierung des
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Versuchs wider: (i) Sprédes Materialverhalten wird durch gefillte Symbole, (ii) semi-duktiles durch
mit Diagonalstrichen versehene Quadrate und (iii) duktiles Materialverhalten durch offene Symbole
signalisiert. Die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium der jeweiligen Messreihe ist durch eine
rote Linie kennzeichnet. Zuséatzlich ist in Rot ein Ubergangsbereich ausgewiesen. Dieser umfasst
das Temperaturfenster zwischen BDT und der niedrigsten Priftemperatur, fir die semi-duktiles oder
duktiles Materialverhalten beobachtet wurde. In Abb. 45 sind die Ergebnisse aller Messreihen dieser
Arbeit zusammengestellt; exklusive der fir 1,7WR zusatzlich aufgenommenen vierten Messreihe;
siehe Abb. A11, Anhang C. Entlang der Horizontalen befinden sich die Messreihen fir ein Material.
Dabei steigt die Lastrate von links nach rechts an. Mit der vertikalen Position in der Zusammenstel-
lung wechselt das untersuchte Material. In der ersten Zeile ist 0AS Inhalt. In den nachfolgenden
Zeilen sind die Ergebnisse zu 1,7WR — 4,1CR abgebildet. Dabei nimmt absteigend der Umformgrad
zu. Gepruftes Material und die aufgebrachte nominelle Lastrate sind jedem Diagramm Uber eine
jeweils oben links positionierte Bezeichnung zu entnehmen. Uber den alphanummerischen Code
wird das Material identifiziert. Der Wert nach dem Trennstrich gibt Auskunft Gber die Lastrate (MPa
m%5 s~1) der Messreihe.

Nach einem ersten Studium der Diagramme in Abb. 45 k6énnen bereits drei elementare Feststellun-
gen getroffen werden: (i) Im Gesamttrend sinken die BDT-Temperaturen mit zunehmendem Um-
formgrad der Materialien; unabhéngig von der betrachteten Lastrate. Dies belegt, dass die bei mo-
derater Umformung von W dokumentierte Tendenz einer Reduktion der BDT-Temperatur auch fiir
hohe Umformgrade Bestand hat. (ii) Mittels hochgradigem Warm- und Kaltwalzen kénnen in W BDT-
Temperaturen unterhalb von RT realisiert werden; bei quasi-statischer Belastung und Nutzung von
gekerbten Proben. Dies bedeutet stabiles Risswachstum bei RT in W (monolithisch und technisch
rein), nachfolgend lber den Begriff der Raumtemperaturduktilitdt zum Ausdruck gebracht. (iii) Unab-
héngig vom Umformgrad ist fiir alle Materialien eine Ratenabhéngigkeit der Ubergangstemperatur
zu identifizieren. Eine Steigerung der Lastrate geht mit einer Verschiebung des BDT zu hbheren
Temperaturen einher. Es wird gefolgert, dass selbst bei W mit Raumtemperaturduktilitdt der BDT
bzw. der ratenlimitierende Prozess der Rissspitzenplastizitdt am BDT thermisch aktiviert ist.

Auf Basis der Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium soll nachfolgend die verformungsinduzierte Re-
duktion der BDT-Temperatur studiert werden. Im Generaltrend ist diese unabhangig von der Wahl
der betrachteten Lastrate. Die Erérterungen werden daher auf die Ubergangstemperaturen der no-
minellen Lastrate 1,0 MPa m%% s~1 eingeschrankt, d. h. auf die Diagramme der mittleren Spalte von
Abb. 45. Mit 850 K besitzt 0AS die héchste Ubergangstemperatur aller im Rahmen dieser Arbeit
gepruften Materialien. Ein Vergleich mit Literaturdaten zu gesinterten W [8—11] zeigt, dass 850 K am
unteren Ende des dokumentierten Bereiches angesiedelt ist. In der Mehrzahl der Berichte wird fir
den BDT im quasi-statischen Fall eine Temperatur um 1100 K genannt [8, 9, 11]. Lediglich Faleschini
et al. [10] [Abb. 1] geben mit 900 K einen mit dieser Ausarbeitung vereinbaren Wert an. Alle Uber-
gangstemperaturen der zitierten Studien beruhen auf bruchmechanischen Experimenten. Fir
1,7WR-1,0 wird eine signifikant niedrigere BDT-Temperatur ermittelt. Mit 450 K entspricht die Re-
duktion ungefahr einer Halbierung des Ergebnisses zum gesinterten Zustand bei dieser Lastrate.
Fir die in der Produktionshistorie nachfolgenden Materialien 2,5WR, 2,9WR und 3,3WR fallen die
verformungsinduzierten Reduktionen der BDT-Temperatur minder stark aus. Nach dem letzten
Walzschritt der Warmumformung, reprasentiert durch 3,3WR, betragt die Ubergangstemperatur
320 K. Obwohl die vom Produktionsschritt 0AS — 1,7WR ausgeldste Reduktion der BDT-Tempera-
tur in den nachfolgenden Warmwalzschritten nicht in diesem Umfang aufrechterhalten werden kann,
sind die erzielten Ergebnisse mit 350 K (2,5WR) und 320 K (2,9WR, 3,3WR) vergleichsweise niedrig.
Bereits Material 1,7WR liegt mit 450 K unterhalb des aus Literaturdaten bestimmten Temperatur-
fensters zu moderat umgeformten W-Materialien von 500 — 850 K [10, 16—23, 34]. Zur Relativierung
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sei erwahnt, dass in dem Temperaturfenster auch Ubergangstemperaturen von spannungsfrei-ge-
glihte Materialien enthalten sind.

Erst nach dem Kaltwalzen 3,3WR — 4,1CR wird mit 110 K nochmals eine signifikante Reduktion der
BDT-Temperatur festgestellt. Bei Anwendung des 2%-Kriteriums wird aus 4,1CR-1,0 eine BDT-Tem-
peratur von 210 K ermittelt. Unter den gewahlten Randbedingungen besitzt 4,1CR damit eine Uber-
gangstemperatur unterhalb von RT. Stabile Rissausbreitung bei RT und selbst bei 190 K war zum
Zeitpunkt der Experimente fir W-Materialien ohne Re beispiellos. In der Zwischenzeit konnten Lied
et al. [239] [Abb. 1] durch einen auf log. 4,7 gesteigerten Umformgrad (davon 3,3 durch Warm- und
1,4 durch Kaltwalzen) nochmals tiefere Ubergangstemperaturen erzielen. Dabei kam ein vergleich-
barer experimenteller Aufbau zum Einsatz. Diese BDT Temperaturen demonstrieren eindriicklich,
dass W entgegen seines Charakters als extrem sprédes Material auch plastische Verformbarkeit bei
RT aufweisen kann. Der Schliissel fiir die Realisierung dieser Transformation liegt in einer hochgra-
digen Umformung.

BDT-Temperaturen (ii); Mittellinienkriterium

In Abb. 46 ist die Entwicklung des J-Integrals Uber der Priftemperatur dargestellt. Die Angaben zum
J-Integral beruhen infolge fehlender Instrumentierung hinsichtlich des Risswachstums auf der
Summe aus elastischer und dissipierter Energie beim Eintreten des Bruches. Analog zu Abb. 45
beinhaltet jedes Diagramm die gesammelten Ergebnisse einer Messreihe, die durch das geprufte
Material und die Lastrate charakterisiert ist. Die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium ist
in durch eine rote Linie markiert; in Grau ebenfalls die Ergebnisse fir das 2%-Kriterium.

Nach Durchfiihrung einer Fehlerbetrachtung kann nicht sichergestellt werden, dass die Versuche
stets in den Grenzen der linear-elastischen Bruchmechanik erfolgen. Zu den Auswirkungen auf die
nach dem 2%-Kriterium abgeleiteten BDT-Temperaturen kann keine Angabe gemacht werden.
Nachfolgend werden die Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium bzw. Mittellinienkriterium abgeglichen.
Die oben herausgestellten Feststellungen, also (i) die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-
Temperatur, (ii) das Erzielen von Raumtemperaturduktilitdt nach hochgradiger Warm- und Kaltum-
formung und (iii) die fir UFG W verifizierbare Ratenabhangigkeit der Ubergangstemperatur hat nach
der Auswertung der Messreihen mit dem Mittellinienkriterium weiterhin Bestand. Daruber hinaus
kann erganzt werden: (iv) Auch nach dem Mittellinienkriterium betrégt die Differenz der Ubergangs-
temperaturen zwischen 0AS und 1,7WR mehr als 400 K. (v) Die umfangreiche Reduktion der BDT-
Temperatur durch Kaltwalzen wird bestatigt. (vi) Die nach dem 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium
ermittelten BDT-Temperaturen sind vergleichbar. Fir die Materialien dieser Arbeit sind beide An-
sétze ohne Unterschied fiir eine zutreffende Bestimmung von Ubergangstemperaturen geeignet. Die
BDT Temperaturen in Tab. 12 offenbaren, dass in acht von 19 Messreihen die Anwendung von 2%-
Kriterium und Mittellinienkriterium zu einem identischen Ergebnis fiihrt; vor dem Hintergrund der
Existenz eines Temperaturintervalls?®. Dies betrifft die Messreihen: 0AS-100; 1,7WR-1,0; 1,7WR-
100, 2,5WR-100; 2,9WR-0,01; 2,9WR-1,0; 3,3WR-0,01 und 4,1CR-100. In weiteren neun Fallen be-
tragt der Unterschied zwischen Mittellinienkriterium und 2%-Kriterium nur einen Schritt des gewahl-
ten Temperaturintervalls: 0AS-1,0; 1,7WR-0,01; 2,5WR-0,01; 2,5-1,0; 2,9WR-100; 3,3WR-1,0;
3,3WR-100; 4,1CR-0,01 und 4,1CR-1,0. Nur fiir 0AS-0,01 und 1,7WR-500 unterliegen die Uber-
gangstemperaturen in einem gréReren Malle dem Bestimmungskriterium. Im letztgenannten Fall
betragt die Differenz 25 K. Fir 0AS-0,01 wird mit 80 K die mit Abstand gréfte Diskrepanz festgestellt

28 Das Priifintervall fiir die Messreihen, die auf ZwickRoell 1474 mit Klimakammer durchgefiihrt wurden, betrégt 15 K und
betrifft alle gewalzten Materialien. Der BDT von OAS liegt auRerhalb des Priifbereiches der Klimakammer und die Experi-
mente wurden auf ZwickRoell Z150 mit Strahlungsofen durchgefiihrt. In diesem Fall betragt das Temperaturintervall 25 K;
vgl. Kap. 4.4.1.
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5 Ergebnisse und Diskussion

und es liegt die Vermutung nahe, dass eines der beiden Kriterien durch einen Ausreil’er negativ
beeinflusst ist. Ein Ausreil3er ist jedoch weder in Abb. 45 noch Abb. 46 fir 0AS-0,01 zweifelsfrei zu
identifizieren. Werden die Verlaufe von J-Integral und kritischer Spannungsintensitét individuell be-
trachtet, entsprechen die BDT-Temperaturen der Entwicklung der jeweiligen Kenngréf3e Uber der
Praftemperatur weitestgehend dem Eindruck, der auch in den anderen Messreihen gewonnen wird.
Weiterhin liegt die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium fir 0AS-0,01 innerhalb des in
Abb. 46 grau eingezeichneten Ubergangsbereiches. Dies wird in allen Messreihen festgestellt, in
denen das Mittellinienkriterium zu einer niedrigeren BDT-Temperatur fuhrt als das 2%-Kriterium.

BDT-Temperaturen (iii); kombinierter Ansatz

Fir aussagekraftige BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien ist eine akkurate Bestimmung der BDT-
Temperaturen eine essentielle Voraussetzung. Ein kombinierter Ansatz aus den Ubergangstempe-
raturen beide Kriterien verspricht den Einfluss von Ausrei3ern abzuschwéachen. In Vorbereitung des-
sen sind die Differenzen zwischen 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium auf einen methodischen
Einfluss zu Uberprifen.

Fir die Messreihen 0AS-0,01; 0AS-1,0; 1,7WR-0,01; 1,7WR-500; 2,9WR-100; 3,3WR-1,0; 3,3WR-
100 und 4,1CR1,0 wird mit dem Mittellinienkriterium eine niedrigere BDT-Temperatur bestimmt als
nach dem 2%-Kriterium: Fur die 2,5WR-0,01; 2,5WR-1,0 und 4,1CR-0,01 ist es umgekehrt. Zusam-
mengefasst fiihren in acht Féllen die Anwendung von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium zu iden-
tischen Ergebnissen, in weiteren acht Messreihen ist die Ubergangstemperatur nach dem Mittellini-
enkriterium geringer und dreimal wird mit dem 2%-Kriterium eine tiefere BDT-Temperatur ermittelt.
Somit liegen keine klaren Belege fiir einen methodischen Unterschied in den ermittelten Ubergangs-
temperaturen vor. Es kann jedoch vermutet werden, dass die Anwendung des 2%-Kriteriums mit
leicht héheren BDT-Temperaturen verknipft ist. Diese Annahme beruht auf einer theoretischen Be-
trachtung der statistischen Natur der Kennwerte im Ubergangsbereich [47] [Anhang 5a]. Als Folge
der Sprédbruchwahrscheinlichkeit im Ubergangsbereich, nimmt mit der Anzahl der Experimente
auch die Wahrscheinlichkeit zu, dass bei einer gegebenen Priftemperatur sprédes Materialverhalten
auftritt. Statistisch gesehen kann davon ausgegangen werden, dass mit zunehmendem Probenum-
fang die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium zu hdheren Temperaturen strebt. Die Ergebnisse
auf Basis des Mittellinienkriteriums sollten weniger sensitiv auf Ausreil3er reagieren; eine gewisse
Anzahl an Experimenten vorausgesetzt. Ein einzelner sproder Versuch am oberen Ende des Uber-
gangsbereichs verandert den Verlauf der Naherungskurve nicht mafgeblich und damit auch nicht
die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium. Aufgrund des individuellen Charakters bei der
Betrachtung der Versuchsergebnisse nach dem 2%-Kriterium kann jedoch ein einzelner Ausreil3er
das Ergebnis nach diesem Ansatz mafigeblich modifizieren. Es soll als Fazit dieser Exkursion fest-
gehalten werden, dass (i) die vermutete methodische Abweichung mit maximal einem Intervallschritt
klein ist und, (ii) dass dieser Effekt im Verhéltnis zum statistischen Einfluss vernachlédssigbar ist. Dies
ebnet den Weg, die Ergebnisse von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium in einem kombinierten
Ansatz zu nutzen.

Der kombinierte Ansatz beruht auf den in Abb. 48a, Kap. 5.4.3 gezeigten Regressionsgeraden in der
Arrhenius-Auftragung. Es ist die Ist-Lastrate Gber dem Kehrwert der zugehoérigen BDT-Temperatur
aufgetragen. Fur den kombinierten Ansatz wurden die Regressionsgeraden anhand der Datenpaare
aus dem 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium vereint ermittelt. Aus den resultierenden Geraden-
gleichungen wurden die BDT-Temperaturen des kombinierten Ansatzes fiir die nominellen Lastraten
zurlickgerechnet; siehe Tab. 12. Ubergangstemperaturen nach dem kombinierten Ansatz sind hin-
sichtlich der einzelnen Ergebnisse auf Basis von 2% oder Mittellinienkriterium zu bevorzugen. Als
Argumente sind hierfiir anzufiihren: (i) Die BDT-Temperaturen nach dem kombinierten Ansatz sind

-110-



Charakterisierung des Spréd-duktil-Ubergangs

30 0AS-0,01 0AS-100 30
S 20t 1t 1t 120
1= 803 K 953 K
©
o n L™ [
= L= | = . "
f 10F . [ !:‘EPD DD 1r g8 o 1r = B DED"IO
n " " n L} :
0 s s ' s s ' ' s n ' L m L L 0
200 400 600 800 1000 1200200 400 600 800 1000 1200200 400 600 800 1000 1200
100 200 300 400 500 100 200 300 400 500 100 200 300 400 500
200 1,7WR-0,01 1,7WR-1.0 1,7WR-100 200
150 1k 1t {150
473 K
100} &8 ] . o | 1100
UE =p®
=} = .
50 s o 1 - s Osa B {50
B a R |
a -
L
0 L L L L L L 0
200 2,5WR-0,01 2,5WR-100 200
160 | 1 I 1150
208 K 398 K
100} . 1 L 4100
2 o8 EEE
- )=} o
u o =] L]
|}
501 : : - {50
- "
0 ' ' ' L L ' ML ' L 0
200 2,9WR-0,01 2,9WR-1,0 2,9WR-100 200
150 1t 1t {150
310K 398 K
100 1 3 g 1100
EEEE EDEE o
™ Eq =] o m N B o
50 e 1 - eE 150
n
E L]
0 . " L L . . . . L 0
2001”3 3WR-0,01 3,3WR-1,0 3,3WR-100 200
160 1r 1r 4150
283 K 328l 360 K
i =]
(1) Bge g
100} oy g : o gEnEg A 1t m 8% o {100
a0 . = 0
L1
50 [ ] 1 I 150
o
o
0 . . ' L . . ' s L 0
200 4,1CR10,01 4,1CR-1,0| 4,1CR-100 |pg 200
o
o
150 a 1t o 1t gigBo o {150
2 g @ o o go A
£ P o B d g
© o o
a 100} 1] a o i \ 4k n 4100
g - . (1) — .
<2
X ol =k ol rmsk— @ Ul . 236 K 150
. B - _ -
n n e (a) - | B}
u e & ____
olL= . . . . ST (o) -~ . . . 0
100 200 300 400 500 100 200 300 400 500 100 200 300 400 500
TK

Abb. 45: BDT-Temperaturen (i); 2%-Kriterium. Es ist die kritische Spannungsintensitat K, Gber der Priftemperatur T aufge-
tragen. Geflllte Datenpunkte reprasentieren sprodes, offene mit Diagonalen versehene Symbole semi-duktiles und offene
Symbole duktiles Materialverhalten. Rote Linien reprasentieren die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium. Der in Rot ge-
kennzeichnete Ubergangsbereich entspricht der Spanne von der niedrigsten Temperatur, bei der erstmals semi-duktiles oder
duktiles Materialverhalten beobachtet werden konnte, bis zur BDT-Temperatur. Schwarze Grenzkurven zeigen die Span-
nungsintensitat fiir die Kriterien: (1) Der Radius der plastischen Zone im ESZ betragt 2 % der Ligamentweite; (2) gleiches
Kriterium jedoch fiir den EDZ berechnet; (a) die Probendicke ist vollstdndig vom ESZ durchdrungen; und (b) der EDZ Uber-
wiegt; vgl. Kap. 4.4.1.
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Abb. 46: BDT-Temperaturen (ii); Mittellinienkriterium Es ist der Quotient aus J-Integral und Beiwert J;,. n;ﬂ Uber der Tempe-
ratur T aufgetragen. Die in den Diagrammen oben links angegebene Bezeichnung gibt Auskunft tber das gepriifte Material
und die angewendete nominelle Lastrate der Messreihe. Die schwarze Kurve entspricht der angenaherten Entwicklung. Of-
fene Symbole blieben bei der Regression unberiicksichtigt. Die roten Linien kennzeichnen die BDT-Temperaturen nach dem
Mittellinienkriterium. Die parallel hierzu angeordneten grauen Linien referenzieren auf die BDT-Temperaturen nach dem 2%-
Kriterium. Fir die Ergebnisse der Messreihe 1,7WR-500 siehe Anhang C, Abb. A11.
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beziiglich der Abweichung zwischen Soll- und Ist-Lastrate korrigiert, also fiir die Nominalrate riick-
gerechnet. (ii) Jede Ausgleichsgerade beruht auf mindestens sechs Datenpunkten. AusreiSer wer-
den als Resultat zu einem gewissen Grad ausgeglichen.

Die Vorteile der Anwendung des kombinierten Ansatzes werden nach der Betrachtung der verfor-
mungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur in Abb. 47 deutlich. War der anhand Abb. 45 und
Abb. 46 diskutierte Gesamttrend noch eindeutig, so wird zum Teil fiir einzelne Walzschritte eine
hiervon abweichende Entwicklung beobachtet; vgl. fir das 2%-Kriterium 2,5WR-0,01 — 2,9WR-0,01;
2,5WR-100 — 2,9WR-100 und 2,9WR-1,0 — 3,3WR-1,0 sowie fur das Mittellinienkriterium den
Walzschritt 2,5WR-0,01 — 2,9WR-0,01. Diese Anomalien werden durch die Anwendung des kombi-
nierten Ansatzes eliminiert. In Abb. 47 ist die Reduktion der Ubergangstemperatur auf die Anderung
des Umformgrades normiert und Uber dem kumulierten Umformgrad aufgetragen. Die normierten
Reduktionen sind fir die Lastraten 0,01 (schwarze Quadrate); 1,0 (offene Symbole mit Diagonalen)
und 100 MPa m?5 s~ (offene Quadrate) eingetragen. Die Datenpunkte der einzelnen Lastraten ord-
nen sich naturgemaR in einer aufsteigenden Reihenfolge an, d. h. die kleinste Anderung der BDT-
Temperatur wird fir die Belastungsrate von 0,01 MPa m®5 s™' ermittelt, danach folgen die Ergeb-
nisse zu den Raten 1,0 und 100 MPa m®% s~'. Fiir vier der fiinf Produktionsschritte stellt sich dieses
Dreipunktmuster gleichférmig dar. Fir den Produktionsschritt 2,5WR — 2,9WR wird jedoch eine
starke Streuung der Datenpunkte beobachtet. Dies kann durch eine Mittelwertbildung kompensiert
werden. Die gemittelten relativen Reduktionen fir die drei Belastungsraten sind in Rot eingetragen.
Aus dem Verlauf der Mittelwerte kann abgelesen werden, dass die Effizienz der Duktilisierung so-
wohl von dem Umformgrad als auch von der Walztemperatur bestimmt ist. Hinsichtlich der Reduktion
der Ubergangstemperatur kénnen drei Trends abgeleitet werden: (i) Die Reduktion ist kontinuierlich.
(i) Bei gleichbleibender Verformungstemperatur (hier Warmwalzen) ist die pro Umformgrad erzielte
Reduktion der BDT-Temperatur mit ansteigendem kumulierten Umformgrad riickldufig. (iii) Zumin-
dest bei hohen Umformgraden (bersteigt der Gewinn durch Kaltwalzen um ein Vielfaches die Re-
duktion, die mittels Warmwalzen erzielt wird.

Mit zunehmendem Umformgrad kann eine kontinuierliche Verringerung der BDT-Temperatur kon-
statiert werden. Mit einer absoluten Differenz von 440 K stellt die Reduktion infolge der Umwandlung
0AS — 1,7WR den Maximalwert dieser Ausarbeitung dar. Diese Aussage gilt auch firr die normierte
Reduktion, die in diesem Produktionsschritt 260 K pro Umformgrad betragt. Mit weiter zunehmender
Warmumformung ist die Abnahme der BDT-Temperatur weiterhin klar in Abb. 47 zu identifizieren,
betragt jedoch im Vergleich zu den oben angefihrten 440 K fir 1,7WR — 2,5WR lediglich 70 K. Ein
Vergleich absoluter Reduktionen erscheint jedoch infolge der Unterschiede in den Anderungen des
Umformgrades der einzelnen Walschritte nicht zielfiihrend. Die normierte Reduktion durch den Walz-
schritt 1,7WR — 2,5WR betragt 90 K und liegt damit deutlich ndher an dem Wert von 260 K aus dem
ersten Walzschritt. Es muss jedoch festgehalten werden, dass die Effizienz der Duktilisierung mit
ansteigendem Umformgrad riicklaufig ist. Die Reduktion der BDT-Temperatur pro Anderung im Um-
formgrad betragt fir 1,7WR — 2,5WR etwa ein 30 % des Betrages der fir 0AS — 1,7WR ermittelt
wurde. Die Tendenz einer abnehmenden Effizienz setzt sich in den weiteren Warmwalzschritten fort.
Die in Tab. 12 aufgelisteten BDT-Temperaturen weisen fir 2,5WR — 2,9WR sowie 2,9WR — 3,3WR
eine Reduktion der Ubergangstemperatur um 30 K bzw. 20 K aus. Jedoch ist mit log. 0,4 die Ande-
rung im Umformrad in diesen beiden Schritten nochmals geringer. Dies relativiert in einem gewissen
Umfang die doch sehr geringen absoluten Temperaturdifferenzen, die mit diesen Walzschritten ver-
kniipft sind. Werden diese auf die Anderung des Umformgrades normiert, ergeben sich Reduktionen
um 70 K bzw. 50 K. Eine mdgliche Erklarung fur die abnehmende Effizienz in der Reduktion der
BDT-Temperatur ist die verformungsinduzierte Zunahme der Dichte von Gitterdefekten und damit
verbunden ein Anstieg der Triebkraft fir Erholung bzw. Rekristallisation [237, 368].
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Wahrend 1,7WR — 2,5WR, 2,5WR — 2,9WR und 2,9WR — 3,3WR in erster Linie die Mikrostruktur
durch Warmwalzen modifizieren (und die Blechdicke; siehe Erdrterungen zum Spannungszustand
in Kap. 5.4.2), sind bei der Uberfiinrung von 0AS zu 1,7WR weitere Faktoren zu berlicksichtigen: (i)
Die Produktionshistorie von 1,7WR umfasst neben dem als Umformgrad ausgewiesenen Umfang an
Warmumformung, einen zusatzlichen, dem Warmwalzen vorgelagerten Schritt der HeiRumformung;
siehe Abb. 15, Kap. 4.1. Die durch das Heillwalzen erwirkte Dickenreduktion ist nicht in dem ausge-
wiesenen Umformgrad abgebildet. (ii) Infolge des VerschlielRens der Sinterporen ist mit Heilwalzen
ebenfalls eine Zunahme der relativen Dichte verbunden. In Abb. 31, Kap. 5.1 ist die Bruchflache von
0AS nach interkristallinem Sprodbruch gezeigt. Eine Vielzahl von Sinterporen entlang der Korngren-
zen wird erkannt. Diese Poren verringern die Kontaktflache von benachbarten Kérnern. In der Kon-
sequenz ist die Kohasion der Kdrner untereinander herabgesetzt. Schwerwiegender als die Minde-
rung der kraftibertragenden Flache sollte sich jedoch die Kerbwirkung der Poren auf das
Materialverhalten auswirken [374]. Spannungsuberhéhungen an Korngrenzen filhren bereits bei
niedrigen Spannungsintensitaten zu einer Uberschreitung der Kohasion der Korngrenze. Unter die-
sen Geschichtspunkten ist aller Wahrscheinlichkeit nach ist der oben ausgewiesene Wert von 260 K
als verformungsinduzierte Reduktion pro Umformgrad fiir 0AS — 1,7WR nicht konservativ. Der Bei-
trag der mikrostrukturellen Modifikationen als Konsequenz der Warmumformung zu der Reduktion
der Ubergangstemperatur muss wesentlich geringer angesetzt werden.
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Abb. 47: Normierte Reduktion der BDT-Temperatur. Es ist die Reduktion der Ubergangstemperatur nach dem kombinierten
Ansatz, bezogen auf die hierfir aufgewendete Umformung ATgpr/A¢, Uber dem kumulierten Umformgrad ¢ aufgetragen. Die
geschlossenen Symbole nehmen Bezug auf eine Belastungsrate von 0,01, die offenen mit Diagonalen auf 1,0 und die offenen
Quadrate auf 100 MPa m®® s™. Die Mittelwerte sind in Rot eingezeichnet. Die rote Strichlinie stellt eine Extrapolation der
Entwicklung 2,5 — 3,3 dar.

In Abb. 47 wird eine Herangehensweise prasentiert das Gewicht der mikrostrukturellen Modifikatio-
nen bei der Reduktion der BDT-Temperatur in 0AS — 1,7WR von dem Beitrag des VerschlielRens
der Poren isoliert zu betrachten. Diese beruht auf der Rickwartsextrapolation des Trends in der
Entwicklung der normierten Reduktionen auf Basis der drei Warmwalzschritte 1,7WR — 2,5WR,
2,5WR — 2,9WR und 2,9WR — 3,3WR. Die Verlangerung der Trendlinie bis log. 1,7 ist als Strichlinie
ausgefihrt. Nach dieser Herangehensweise wird fur die normierte Reduktion der BDT-Temperatur
im Walschritt der Betrag der Mikrostruktur auf 130 K festgelegt. Nach dem hier postulierten Ansatz
der Riickwartsextrapolation ist somit die Halfte der Reduktion Verschiebung der Ubergangstempe-
ratur zwischen 0AS und 1,7WR auf die Heilumformung und hier in erster Linie auf das Verschlielten
der Sinterporen zurlickzufiihren. Aufgrund der Streuung der normierten Reduktionen der einzelnen
Lastraten fur den Produktionsschritt 2,5WR — 2,9WR ist dem hier erklarten Zahlenwert von 130 K
mit einer gewissen Skepsis entgegenzutreten. Zwei Argumente lassen jedoch die vorgenommene
Abschatzung zu dem Gewicht einzelner Modifikationen hinsichtlich der Reduktion der BDT-Tempe-
ratur bedeutsam erscheinen: (i) Die extrapolierte Trendgerade erfahrt durch eine Exklusion des
Walzschrittes 2,5WR — 2,9WR keine wesentliche Anderung. (ii) Parallel zu dieser Arbeit wurde die
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Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur eines Materials untersucht, welches von der Verformungs-
historie 1,7WR entspricht jedoch nach dem Walzen bei 2300 K, 1 h rekristallisiert wurde. In ersten
Naherung entspricht der Zustand 2300 K, 1 h damit 0AS abzlglich der Sinterporen; vgl. Ref. [29]
[Tab. 1]. Fur den rekristallisierten Zustand wird aus Ref. [29] [Tab. 3] eine gemittelte BDT-Tempera-
tur von 650 K errechnet. Wird nun ein Gedankenexperiment vollzogen, welches darauf beruht, dass
Zustand 1,7WR anstatt aus einem gesinterten Zustand aus Material 2300 K, 1 h hervorgegangen sei
und hierbei ausschlielich log. 1,7 Warmumformung aufgewendet wurde, wird als verformungsindu-
zierte Reduktion 2300 K, 1 h — 1,7WR eine absolute Differenz in der BDT-Temperatur von 210 K
berechnet. Hieraus folgt eine normierte Reduktion der Ubergangstemperatur von etwa 120 K. Dieses
Ergebnis liegt Uberraschend nahe an dem durch Extrapolation abgeschatzten Beitrag des Warmwal-
zens zur Reduktion der Ubergangstemperatur in Schritt 0AS — 1,7WR von 130 K pro Umformgrad.
Dies kann als Indiz gewertet werden, dass im Hinblick auf die Dickenreduktion durch HeiRwalzen
das Gewicht der Mikrostrukturanderung bei der Reduktion der BDT-Temperatur gering ist und der
Beitrag des HeilRwalzens primar mit der Entfernung der Sinterporen verknupft ist.

Tab. 12: BDT-Temperaturen und BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien. Es sind die Ubergangstemperaturen Tgpr nach dem
2%-Kriterium (i), Mittellinienkriterium (ii), und kombinierten Ansatz (iii) aufgelistet. Die in den Spalteniberschriften hochge-
stellten Werte geben die Soll-Lastrate fiir die ausgewiesenen BDT-Temperaturen an. Nach dem gleichen Schema wird in den
Spalten der Ist-Lastraten dK/dt verfahren. Die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien E, sind fur die Kriterien bei der Bestim-
mung der Ubergangstemperatur getrennt ausgewiesen. Das Bestimmtheitsmal R? entstammen aus der Regression.

Mat.  Krit. dK/de* TS0 dK/dt® TE, dK/dt'% TE)T E, R?
/MPa m®® s~ K IMPa m°®® s~ K IMPa m°®® s~ K leV /-
0AS (i) 0,0067 +0,0009 803 0,93 0,11 853 83,2 £10,6 953 4,04 +0,71 0,97

(i) 0,0070 £0,0010 723 0,98 +0,12 823 83,2 +10,6 953 2,42 +0,06 0,99

(iii) nominell 752 nominell 848 nominell 971 2,65*0,53 0,86

1,7WR (i) 0,0090 +0,0004 385 1,00 +0,06 398 101,2 £+14,5 473 1,24+0,29 0,90
(i) 0,0090 £+0,0003 373 1,00 +0,06 398 101,2 £+14,5 473  1,31+0,17 0,97

(iii) nominell 367 nominell 415 nominell 477 1,27 %0,14 0,93

2,5WR (i) 0,0213 £+0,0019 298 1,08 +0,04 348 120,2 +13,3 398 0,87+0,12 0,98
(i) 0,0216 +0,0016 310 1,10 £0,10 360 120,2 +13,3 398 1,01+0,20 0,96

(iii) nominell 299 nominell 344 nominell 404 0,92%0,10 0,95

2,9WR (i) 0,0121£0,0010 310 1,03 +0,06 323 120,8 +4,4 398 0,98+0,36 0,89
(i) 0,0121£0,0010 310 1,03 +0,06 323 97,4 9,3 373 1,31+0,39 0,92

(iii) nominell 299 nominell 336 nominell 382 1,09 £0,20 0,88

3,3WR (i) 0,0072 £0,0009 283 1,18 +0,04 323 78,8 +11,6 360 1,06 +0,04 0,99
(i) 10,0072 £0,0009 283 1,25 +0,07 310 107,4 £3,0 348 1,25+0,10 0,99

(iii)) nominell 284 nominell 316 nominell 356 1,120,170 0,97

4,1CR (i) 0,0172 +0,0004 173 1,08 +0,11 208 116,5 +12,9 236 0,48 +0,09 0,97
(i) 0,0159 +0,0020 193 1,10 0,11 198 116,5 +12,9 236 0,70+0,27 0,87

(iii) nominell 177 nominell 203 nominell 239 0,54 +0,10 0,88

Von der Problematik einer sich dndernden Porositat und eines unbekannten Verformungsbetrags
durch HeiBwalzen ist das Kaltwalzen unbeeinflusst. Die Reduktion der BDT-Temperatur durch die
Kaltumformung 3,3WR — 4,1CR betragt 110 K. Damit ist die Entwicklung der BDT-Temperatur im
Regime der Kaltumformung von dem Trend der warmgewalzten Materialien abgekoppelt. Die riick-
laufige Effizienz bei der Duktilisierung mit ansteigendem Umformgrad steht nach der Absenkung der
Walztemperatur unterhalb der KT einer Steigerung von 50 K auf 140 K pro Umformgrad gegentliber
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und ist damit mehr als doppelt so hoch wie in den vorherigen Warmwalzschritten. Dies demonstriert,
dass Kaltwalzen auch bei hohen Umformgraden eine effiziente Duktilisierung von W erméglicht. Ob
die erzielbare Reduktion der BDT-Temperatur mit zunehmendem Kaltumformgrad ebenfalls in eine
Sattigung Ubergeht oder durch die Verlangsamung der Erholungskinetik eine kontinuierliche Ten-
denz aufweist, kann anhand der fiir diese Arbeit produzierten Garnitur von W-Blechen nicht aufge-
klart werden.

Die Studie von Lied et al. [239] umfasst neben warmgewalzten Materialien auch zwei kaltgewalzte
W-Bleche mit 3,7 bzw. 4,7 als Umformgrad, wobei der héherumgeformte Zustand auf dem geringer
umgeformten Material basiert. Die zugehoérigen BDT-Temperaturen bei einer Lastrate von 1,0 MPa
m%5 s~1 betragen 220 K und 190 K. Die Auswertung der verformungsinduzierten Reduktionen der
BDT-Temperatur [239] [Abb. 1] in Bezug auf die Anderungen des Umformgrades liefert Anhalts-
punkte, dass fortgesetztes Kaltwalzen auch einem Riickgang der Effizienz unterworfen ist. Aus den
Angaben von Lied et al. [239] [Abb. 1] wird fir den ersten Kaltwalzschritt nach der Warmumformung
eine normierte Reduktion der Ubergangstemperatur von 175 K pro Umformgrad ermittelt. Dies tiber-
trifft das Ergebnis von 140 K fiir 3,3WR — 4,1CR. Es sei an dieser Stelle jedoch darauf hingewiesen,
dass im Schritt 3,3WR — 4,1CR eine Anderung im Umformgrad von 0,8 erfolgt und in der zitierten
Studie von Lied et al. [239] das erste Kaltwalzen auf eine Anderung im Umformgrad von 0,4 begrenzt
ist. Dadurch kénnte das Ergebnis fur 3,3WR — 4,1CR in dieser Arbeit bereits einer Art der Glattung
unterworfen sein. In dem finalen Kaltwalzschritt mit einem Umfang von log. 1,0 konnten Lied et al.
[239] die BDT-Temperatur lediglich um 30 K weiter verringern. Dieser Ruckgang in der Effizienz ist
vermutlich weniger mit dynamischen Erholungsprozessen zu erklaren als mit der Annaherung an die
SattigungskorngrélRe fur W, die von Pippan et al. [375] mit etwa 0,10 um angegeben wird. Lied et al.
weisen als mittlere KorngréRe nach dem zweiten Kaltwalzen 0,11 nm aus. Eine Diskussion der Sat-
tigungskorngrofie wird in Kap. 5.5.3 vorgenommen.

Fehlerbetrachtung BDT-Temperaturen

Durch den Verzicht auf die Einbringung eines scharfen Anrisses liegen die Ubergangstemperaturen
dieser Arbeit tiefer, als dies aller Voraussicht nach fur Proben mit Ermidungsriss beobachtet wirde;
vgl. Riedle [42] [Abb. 6.53].

Per Definition bedingt die Anwendung der linear-elastischen Bruchmechanik eine im Verhaltnis zu
der Ligamentweite vernachlassigbare Grolie der plastischen Zone und die Erflllung der Forderung,
dass die Spannung im Ligaments deutlich kleiner als die Streckgrenze ist [47]. Auf Basis des in
ASTM E399 [221] festgelegten Anteils der Ligamentweite auRerhalb der plastischen Zone wurden
Verlaufe der kritischen Spannungsintensitat berechnet bei denen die Giltigkeitsgrenze erreicht wird;
vgl. Abb. 29, Kap. 4.4.1 fiir mehr Details. Die Grenzkurven sind in Abb. 45 jeweils in den Diagrammen
der mittleren Lastrate eingezeichnet. Damit ein Versuch der Forderung nach vorherrschendem li-
near-elastischem Materialverhalten im Ligament entspricht, darf die experimentell ermittelte kritische
Spannungsintensitat nicht den Wert der Grenzkurve an der jeweiligen Priiftemperatur Gbersteigen.
An dieser Stelle werden nur die Verlaufe mit arabischer Nummerierung betrachtet. Beide sind in Abb.
45 als durchgezogene Linien ausgefuhrt, wobei (1) auf die Grol3e der plastischen Zone im EDZ be-
ruhtund (2) fir eine Probe im ESZ angenommen wird. Die zugrundeliegende Ligamentweite ist dabei
konstant. Im ESZ betragt nach erster Ndherung der Radius der plastischen Zone dreimal dem Radius
im EDS; vgl. Gl. 30 in Kap. 4.4.1. Im Ergebnis verlauft (1) ausnahmslos oberhalb von (2).

Die Analyse des Spannungszustands in den Proben am BDT empfiehlt Kurve 2 flr eine konservative
Bewertung der Materialantwort im Ligament. Unter vorherrschende ESZ ist fir 0AS zu konstatieren,
dass Experimente in der Nahe der BDT-Temperatur das in ASTM E399 definierte Limit fir die Plas-
tifizierung im Ligament Uberschreiten. Fur 1,7WR — 4,1CR ist Grenzkurve 2 signifikant zu héheren
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kritischen Spannungsintensitaten verschoben. Innerhalb der Gruppe der gewalzten Materialien fallt
der Anstieg mit etwa 10 MPa m®5 Differenz zwischen 1,7WR und 4,1CR jedoch geringfligig aus. Die
kritischen Spannungsintensitaten am BDT von 1,7WR —4,1CR, unterliegt einer wesentlich starkeren
Zunahme mit Fortschreiten der Umformung. Aus Abb. 45 kann in etwa eine Verdoppelung abgelesen
werden; von ungefahr 70 MPa m%5 fir 1,7WR auf 150 MPa m©%5 fir Material 4,1CR. Es ist somit
naheliegend, dass auch fir die gewalzten Materialien eine Verletzung des Kriteriums des vorherr-
schenden linear-elastischen Materialverhaltens begangen wird. In dieser Arbeit sind somit die Kenn-
werte, die auf den Ansatzen der linear-elastischen Bruchmechanik beruhen kritisch zu hinterfragen.
Dies trifft nicht auf die nach dem 2%-Kriterium ermittelten Ubergangstemperaturen zu, wie der Ver-
gleich der Ergebnisse von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium ergab.

5.4.2 Der Einfluss des ebenen Spannungszustands in Hinblick auf die Positi-
onen der experimentell bestimmten Ubergangstemperaturen

Mit dem Unterschreiten einer Grenzdicke unterliegen im Experiment ermittelte kritische Spannungs-
intensitat einem Geometrieeinfluss. Ursache hierfir ist ein wachsender Anteil der Probendicke in
dem der ebene Spannungszustand (ESZ) vorherrscht. Diesen scheinbaren Bruchzahigkeiten wohnt
nicht die Wertigkeit einer MaterialkenngréfRe inne und sind im Kern nicht konservativ [47]. Ungleich
umfangreicher Kenntnisse Uber Einflussgréen hinsichtlich der kritischen Spannungsintensitat [376],
sind Studien, die in Hinblick auf die Fragestellung nach dem Einfluss des Spannungszustands auf
die BDT-Temperatur konzipiert wurden, nicht bekannt. Aus Abschatzungen zur Eindringtiefe des
ESZ folgt, dass an den Ubergangstemperaturen fiir 1,7WR —4,1CR die Proben vollstandig vom ESZ
durchdrungen sind. Damit sollte die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur zwischen
diesen Materialien von dem Einfluss des Spannungszustands losgel6st zu beurteilen sein.

Die Beurteilung des Spannungszustands erfolgte anhand der in Abb. 45 eingezeichneten Strichli-
nien. Im Bereich oberhalb von Kurve (a) ist die Probendicke vollstandig vom ESZ durchdrungen.
Unterhalb von (b) dominiert der EDZ; vgl. Abb. 29, Kap. 4.4.1. Daraus ergibt sich, dass Kurve (a)
stets oberhalb von (b) verlauft. Zuerst werden die experimentellen kritischen Spannungsintensitaten
in Relation zu Kurve (b) betrachtet. Die Datenpunkte von 0AS befinden sich im Bereich der Uber-
gangstemperatur etwas oberhalb von (b). Damit ist nicht auszuschlieen, dass die Ergebnisse flr
0AS am BDT keinem Geometrieeinfluss unterliegen. Den kritischen Spannungsintensitdten der ge-
walzten Materialien ist mit Sicherheit eine Abhéngigkeit von der Probendicke zu attestieren. Die Da-
tenpunkte fir 1,7WR — 4,1CR liegen am BDT signifikant oberhalb der Verldufe der Kurven vom Typ
(b). Dies triff auch auf viele Versuche mit spréder Materialantwort zu. Als dominierender Spannungs-
zustand am BDT kann fiir die Experimente somit nicht der EDZ vorausgesetzt werden. Eine mbégliche
Folge ist, dass die ermittelten BDT-Temperaturen, neben der Verschiebung des BDT durch den Ver-
zicht auf das Einbringen eines Ermidungsrisses, mit einem weiteren Fehler behaftet sind; dem Effekt
eines (iberproportional starken ESZ. Es muss dem Verdacht Raum gegeben werden, dass die Uber-
gangstemperaturen in dieser Arbeit durch einen vorherrschenden ESZ nochmals zu niedrigeren
Werten verschoben sind. Dies gilt insbesondere fir 1,7WR — 4.1CR. Dieser Verdacht betrifft die
Aussagekraft der ermittelten BDT-Temperaturen im absoluten Kontext. In dieser Ausarbeitung wer-
den jedoch in erster Linie die verformungsinduzierten Verschiebungen der Ubergangstemperatur
untersucht, also die relative Anderung der Ubergangstemperatur in Relation zu weniger oder starker
umgeformten Materialien.

Es wird postuliert, dass auch nur in dem Fall einer Anderung im Spannungszustand ein méglicher
Einfluss auf die Differenz der BDT-Temperatur zweier Materialien zu diskutieren ist. Zwischen den
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Kurven (b) und (a) wechselt der Spannungszustand von ,vom EDZ kontrolliert zu ,vollstdndig vom
ESZ durchdrungen®. Anderungen der kritischen Spannungsintensitat oberhalb von (a) oder unterhalb
von (b) sollten keine Anderung im Spannungszustand hervorrufen. Fiir 1,7WR und 2,5WR entspricht
die kritische Spannungsintensitat an der Ubergangstemperatur ungefahr dem Funktionswert von
Kurve (a). Mit zunehmendem Umformgrad wird ein Anstieg des kritischen SIF an der Ubergangs-
temperatur beobachtet. Ausgeldst durch die fortlaufend reduzierte Blechdicke ist parallel hierzu (b)
zu immer tieferen Werten verschoben. In der Konsequenz lbersteigen die kritischen Spannungsin-
tensitaten der Materialien 2,9WR — 4,1CR an den zugehdrigen BDT-Temperaturen klar den Verlauf
der Kurve (a). Es kann somit fir 2,9WR — 4,1CR auf einen vollstandigen ESZ am BDT geschlossen
werden und fur 1,7WR sowie 2,5WR auf einen sehr hohen Anteil der Probendicke im ESZ. Der
Spannungszustand am BDT fiir die gewalzten Bleche ist damit einheitlich von ESZ dominiert. Die
Reduktion der Ubergangstemperatur 1,7WR — 4,1CR, inklusive den hierzwischen liegenden Mate-
rialien, sollte daher losgelést von der Anderung der Blechdicken diskutiert werden kénnen. Hieraus
folgt, dass die in Abb. 47, Kap. 5.4.1 quantifizierten verformungsinduzierten Reduktionen der Uber-
gangstemperatur in der Modifikation der Mikrostruktur begriindet sind.

Eine Parallelstudie?® zum Effekt einer Anderung der Probendicke auf die experimentell festgestellte
BDT-Temperatur untermauert die Hypothese einer konstanten BDT-Temperatur bei unverandertem
Spannungszustand. Bei identischer Lastrate wurden drei Materialien auf ihre Ubergangstemperatur
gepruft. Zuvor wurden Abschnitte eines W-Bleches auf 0,6 und 0,3 mm Dicke geschliffen, bzw. bei
der Originalstarke von 1,0 mm belassen. Diese Materialien wiesen somit eine identische Mikrostruk-
tur auf, variierten jedoch in der Materialstarke. Die ermittelten BDT-Temperaturen betrugen mit ab-
nehmender Probendicke: 393, 398 und 373 K; vgl. Abb. A12, Anhang C. Maximum und Minimum
der Ubergangstemperatur befinden sich damit innerhalb einer Schrittweite des Priifintervalls von
25 K und weichen somit in einem Umfang voneinander ab, der vorbehaltlos statistischen Effekten
zugeordnet werden kann. Unabhangig von der Materialstarke waren alle Proben an der jeweiligen
BDT-Temperatur vollstdndig vom ESZ durchdrungen. Somit stiitzt dieses Ergebnis die Schlussfol-
gerung, dass bei unverandertem Spannungszustand die Ubergangstemperatur keinem Einfluss der
Probendicke unterliegt. Vor dem Hintergrund der in dieser Arbeit durch Warm- und Kaltwalzen er-
zielten Reduktion der BDT-Temperatur um 215 K ist auch fir den Fall der Existenz einer mit der
Probendicke begriindbaren Verschiebung um 25 K, dieser Effekt geringfligig. Die zuvor getatigte
Schlussfolgerung zur Kontrolle der Mikrostruktur bei der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-
Temperatur ist somit weiterhin valide.

Der Datensatz zum Round Robin Test ,Euro Fracture Toughness® [377] enthalt Ergebnisse zur
Bruchzahigkeit von 22NiMoCr37 bei verschiedenen Priftemperaturen fir C(T)-Proben mit verschie-
denen Dicken. Neale [100] schlussfolgert, dass Unterschiede in den BDT-Temperaturen von Mess-
reihen an Proben mit verschiedener Dicke keine eindeutige Ursache-Wirkung-Korrelation erlauben
und statistisch begriindbar sind. Informationen zum Spannungszustand werden nicht gegeben. Aus
dem Kontext eines Round Robin Tests zur Bruchzahigkeit erscheint es jedoch sicher, dass unter
allen Prifbedingungen der Forderung aus ASTM E399 [221] nach dominierenden EDZ entsprochen
wurde und daher der Aspekt des Spannungszustands unerwahnt geblieben ist. Somit liefern auch
die Ergebnisse der Datenanalyse von Neale [100] nur Argumente flir die Sichtweise, dass eine Va-
riation der Probendicke bei unverandertem Spannungszustand nicht die im Experiment ermittelte
BDT-Temperatur modifiziert. Daher kann in dieser Ausarbeitung keine substanzielle Aussage zum
Einfluss eines wechselnden Spannungszustands auf die Ubergangstemperatur getroffen werden.

29 pyblikation in Bearbeitung; Auszug der Ergebnisse in Anhang C.
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5.4.3 Entwicklung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Identifika-
tion des ratenlimitierenden Mechanismus der Rissspitzenplastizitat

Der BDT und der ratenbestimmende Prozess der Rissspitzenplastizitat an der BDT-Temperatur be-
sitzen identische Arrhenius-Aktivierungsenergien [224]. Die Kenntnis Gber den Umfang der Raten-
abhéngigkeit der Ubergangstemperatur erlaubt somit eine Identifikation des ratenlimitierenden Me-
chanismus der plastischen Verformung. Zum ersten Mal wird mit dieser Arbeit der Nachweis
erbracht, dass auch in UFG W die BDT-Temperatur einer Ratenabhangigkeit unterliegt. Parallel zur
Reduktion der Ubergangstemperatur bewirkt die fortgesetzte Umformung eine Abnahme der BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergie. Mit 2,65 +0,53 eV besitzt 0AS die mit Abstand héchste BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergie. Fir die BDTs der warmgewalzten Materialien 1,7WR — 3,3WR werden
Arrhenius-Aktivierungsenergien um 1 eV ermittelt. Kaltwalzen senkt diese auf 0,54 +0,10 eV. Ein
Vergleich der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien mit den Erwartungswerten der Gibbs-Energie der
Aktivierung fir die KP-Bildung zeigt eine hohe Ubereinstimmung zwischen beiden KenngréRen. Es
wird gefolgert, dass mit hoher Wahrscheinlichkeit das thermisch aktivierte Gleiten der %(111)-
Schraubenversetzung auch den BDT in UFG W kontrolliert.

Aus Tab. 12, Kap. 5.4.1 geht hervor, dass die Ubergangstemperaturen aller von dieser Arbeit erfass-
ten Materialien von der Lastrate beeinflusst sind. Selbst fir W mit Raumtemperaturduktilitat (4,1CR)
kann ein eindeutiger Trend belegt werden: Von 177 K steigt die BDT-Temperatur bei einer Steige-
rung der Lastrate um jeweils zwei Groftenordnungen auf 203 K und 239 K an. Diese Ratenabhan-
gigkeit ist unabhéngig vom angewendeten Kriterium, das zur Bestimmung der Ubergangstemperatur
herangezogen wurde. Von Németh et al. [230] war die Ubergangstemperatur von UFG W als eine
von der Dehnrate unbeeinflusste Eigenschaft beschrieben worden. Erstmals kann mit dieser Arbeit
die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie von UFG W quantifiziert und eingeordnet werden.

In Abb. 48a sind die Lastraten und die jeweils resultierenden BDT-Temperaturen in der Arrhenius-
Auftragung dargestellt, wobei gefiillte Datenpunkte die Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium repra-
sentieren und offenen Symbole auf den Ergebnissen des Mittellinienkriteriums basieren. Die Lastra-
ten entsprechen den Ist-Werten in der Umgebung der BDT-Temperaturen. Die in Abb. 48a einge-
zeichneten Regressionsgeraden beruhen auf den Datenpunkten beider Kriterien; kombinierter
Ansatz. In Tab. 12, Kap. 5.4.1 sind die individuellen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien flr 2%-
Kriterium bzw. Mittellinienkriterium erfasst. Werden die Positionen der Datenpunkte in Abb. 48a ana-
lysiert, ist unter Berlcksichtigung der Arrhenius-Auftragung in erster Ndherung allen Materialien der
erwartete lineare Zusammenhang zwischen Lastrate und Ubergangstemperatur zu bescheinigen.
Die Bestimmtheitsmalf3e flir den kombinierten Ansatz betragen 0,86 — 0,97. In der Einzelbetrachtung
sind die Bestimmtheitsmale nochmals leicht gesteigert. Unterschiede im Bestimmtheitsmal’ kénnen
fur 1,7WR und 4,1CR ausgemacht werden, wobei fir das warmgewalzte Material die Ergebnisse
nach dem Mittellinienkriterium enger der Arrhenius-Beziehung folgen und fiir den kaltgewalzten Zu-
stand die Datenpunkte auf Basis des 2%-Kriteriums mehr diesen Zusammenhang abbilden. In die-
sem Kontext soll auch auf den nichtlinearen Charakter der Abszisse hingewiesen sein, der sich ins-
besondere auf die Darstellung der BDT-Temperaturen der Messreihe 4,1CR-0,01 auswirkt; vgl. Abb.
48a rote Symbol rechts unten. Der visuelle Eindruck ist zweckmaRig (i) einen erheblichen Einfluss
des Bestimmungskriteriums auf die BDT-Temperatur und (ii) eine starke Abweichung der Uber-
gangstemperatur von 4,1CR-0,01 hinsichtlich der Regressionsgeraden zu vermitteln. Ein Blick auf
die absoluten Zahlen verdeutlicht jedoch, dass mit 173 K fir das 2%-Kriterium und 193 K fiir das
Mittellinienkriterium beide Ansatze lediglich eine Differenz von 20 K aufweisen. Der Unterschied zwi-
schen der BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium und dem Durchgang der Regressionsgerade
betragt lediglich 4 K. Im Hinblick auf den experimentellen Charakter dieser Arbeit kann somit allen
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Materialien im quasi-statischen Ratenfenster die Einhaltung einer Arrhenius-Beziehung bescheinigt
werden. Dies ebnet den Weg fur die Ermittlung von validen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien.

Nachfolgend werden die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien beruhend auf den kombinierten Er-
gebnissen von 2%- und Mittellinienkriterium betrachtet. Damit wird dem anhand Abb. 47, Kap. 5.4.1
demonstrierten Umstand Rechnung getragen, dass eine Zusammenfiihrung der BDT-Temperaturen
und Ist-Lastraten beider Kriterien geeignet erscheint, den statistischen Fehler abzuschwachen.
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Abb. 48: BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien. In (a) sind die logarithmierten Lastraten dK/dt iber dem Kehrwert der zuge-
horigen BDT-Temperaturen Tgp aufgetragen. Es sind die Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium (gefiillte Symbole) und dem
Mittellinienkriterium (offene Symbole) eingetragen. Die gezeigten Regressionsgeraden referenzieren auf den kombinierten
Ansatz. In (b) sind BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien E, nach dem kombinierten Ansatz Gber der jeweiligen BDT-Tempe-
ratur Tgpr bei einer Lastrate von 1,0 MPa m®® s™" bzw. Gber dem Produkt aus Terr_1_peratur T und Boltzmann Konstante kg
dargestellt. Die seitlichen Antennen zeigen die Variation der BDT-Temperaturen bei Anderung der Lastrate auf 0,01 bzw. 100
MPa m®® s™'. Die Fehlerbalken basieren auf den Ergebnissen der Regression. Der Datenpunkt in Cyan ist ein gemitteltes
Ergebnis fir die Zusténde 2,5WR; 2,9WR und 3,3WR: 0,90 +0,10 eV bei 331 K.

In Abb. 48b sind die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien tiber der Ubergangstemperatur aufgetra-
gen. Die Fehlerbalken beruhen auf der Regression. Der Zentrumspunkt spiegelt die BDT-Tempera-
tur fur die Lastrate 1,0 MPa m%5 s~1 wider. Die horizontalen Antennen zeigen die Ratenabhangigkeit
der BDT-Temperaturen in dem Bereich 0,01 — 100 MPa m©%% s="an. Fir OAS wird eine BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergie von 2,65 +0,53 eV berechnet. Mit einer Ubergangstemperatur von 850 K
bei 1,0 MPa m®5 s~ erfolgt der BDT in einer Region, in der bei dieser Lastrate die KT erwartet wird.
Fir hochreines SX W (5N) berichten Brunner et al. [69] [Abb. 6] eine KT von ungefahr 800 K. Unter
Berucksichtigung der hoheren Konzentration an Fremdatomen bei technischer Reinheit (4N; vgl.
Tab. 10, Kap. 5.1) und der daraus resultierenden Zunahme der Peierls-Energie [124, 191] tritt bei
gleichbleibender Lastrate eine Verschiebung der KT zu hoheren Temperaturen ein. Eine Extrapola-
tion der von Brunner [201] [Abb. 4] fir Regime (i) angegebenen Geradengleichung zu der oberen
Grenze der Summe von 2,1 eV [201] und des von Hull et al. [124] genannten Regimes von 0,2 —
0,5 eV als Beitrag der Wechselwirkung der Versetzung mit Fremdatomen ergibt eine abgeschatzte
KT fir W mit technischer Reinheit von 950 K; siehe Abb. 49. Christian [191] gibt einen ahnlichen
Bereich von 0,3 — 0,5 eV an, der als Folge von Verunreinigungen zur Peierls-Energie des Reinme-
talls hinzu zu addieren ist. Speziell fir C in W geben Sell et al. [6] die Wechselwirkungsenergie mit
0,87 eV an. Die mechanisch geleistete Arbeit bei der Uberwindung der Peierls-Barriere an der BDT-
Temperatur von 0AS dirfte damit dennoch als geringfligig zu bezeichnen sein. Dies gestattet bei
Tolerierung eines kleinen Fehlers in diesem speziellen Fall eine Gleichsetzung von BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie und Helmholtz-Energie der Aktivierung fir die KP-Bildung. Damit fallt die
Peierls-Energie fur die KP-Bildung der %4(111)-Schraubenversetzung in dieser Ausarbeitung mit 2,65
10,53 eV etwa um 0,5 eV hdher aus als in Ziebart [70] und Brunner [201]. Diese Schlussfolgerung
wird durch experimentelle Ergebnisse zur Dehnratensensitivitdt von UFG W mit technischer Reinheit
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gestitzt [244]. In den Daten zur Gibbs-Energie der Aktivierung von Kappacher et al. [244] [Abb. 6]
kann ab ungeféhr 800 K die Ausbildung eines Plateaus beobachtet werden. Dies impliziert, dass
oberhalb dieser Priiftemperatur der mechanische Anteil bei der Uberwindung der Peierls-Barriere
als geringfligig angesehen werden kann. Wird der Mittelwert aller Gibbs-Energien der Aktivierung
aus Kappacher et al. [244] [Abb. 6] oberhalb von 800 K gebildet, wird als Resultat 2,6 eV £0,15 eV
erhalten. Dieser Mittelwert ist weitestgehend deckungsgleich mit der approximierten Peierls-Energie
(4N) dieser Arbeit von 2,65 +0,53 eV. Ebenfalls nach der Bestimmung der Dehnraten- und Tempe-
ratursensitivitat der FlieRspannung beziffert Bonk® fir ein &quivalent zu 4,1CR produziertes W-Blech
die Gibbs-Energie der Aktivierung um 800 K auf 2,89 eV; vgl. Ref. [196] [Abb. 4.30ff]. Nach theore-
tischer Betrachtung und Sichtung der experimentellen Ergebnisse kann an dieser Stelle festgehalten
werden, dass in Bezug auf hochreines W fiir Materialien mit technischer Reinheit ein Anstieg der
Peierls-Energie zu erwartet ist. Die in dieser Ausarbeitung abgeschétzte Peierls-Energie fiir die KP-
Bildung um 2,6 eV ist in guter Ubereinstimmung mit Studien auf Grundlage der Dehnratensensitivitét
und korrespondiert mit den in der Literatur etablierten Bereichen nach der Addition der Energie der
Versetzungs-Fremdatom-Wechselwirkung.

In Bezug auf die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien von 1,7WR — 4,1CR wird von einer unterge-
ordneten Bedeutung der chemischen Zusammensetzung ausgegangen. In Abb. 48b wird fur die
Gruppe der gewalzten Materialien neben der in Kap. 5.4.1 beschriebenen Reduktion der BDT-Tem-
peratur auch eine parallel hierzu erfolgende Verringerung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien
beobachtet. Diese Tendenz ist nicht nur hinsichtlich OAS klar zu identifizieren, auch fir die gewalzten
Materialien untereinander. Mit steigendem Umformgrad sinkt im Generaltrend sowohl die Uber-
gangstemperatur als auch die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie. Fur die in Abb. 48b eingetrage-
nen Datenpunkte wird in erster Naherung ein linearer Zusammenhang zwischen Ubergangstempe-
ratur und BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie ausgemacht. Vor dem Hintergrund, dass die
Temperatur als eine Form von thermischer Energie aufgefasst werden kann, ist dies ein nachvoll-
ziehbares Resultat.

Aus der Verteilung der Datenpunkte zu den gewalzten Materialien in Abb. 48b kénnen drei Gruppen
entworfen werden: (i) Die Materialien 2,5WR — 3,3WR liegen nahe beieinander. (ii) Aus der Gruppe
der warmgewalzten Materialien ist 1,7WR etwas abgesetzt. (iii) In deutlicher Entfernung von 1,7WR
—3,3WRist der Datenpunkt zu 4,1CR lokalisiert. Der BDT von Material 1,7WR ist mit einer Arrhenius-
Aktivierungsenergie von 1,27 +0,14 verbunden. Dies entspricht 48 % des Ergebnisses fur OAS und
stellt in dieser Ausarbeitung relativ sowie mit —1,38 eV auch absolut die umfangreichste Reduktion
der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie hinsichtlich des vorausgehenden Zustands dar. Im Vergleich
zu 1,7WR besitzen 2,5WR; 2,9WR und 3,3WR nochmals leicht reduzierte BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergien. Wie bereits firr die Ubergangstemperaturen festgestellt, sind auch die Ergebnisse zu
den BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien in dieser Gruppe untereinander sehr dhnlich. Auch ist die
Tendenz einer abnehmenden BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie in der Gruppe 2,5WR - 3,3WR
nicht nachweisbar. Material 2,5WR besitzt fiir eine Lastrate von 1,0 MPa m®% s~' den BDT nach dem
kombinierten Ansatz bei einer Temperatur von 344 K und eine BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie
von 0,92 +0,10 eV. Fir 2,9WR werden die Werte 336 K und 1,09 10,20 eV, fir 3,3WR 316 K und
1,12 £0,10 eV ermittelt. Die kollektive Betrachtung von 2,5WR — 3,3WR mit dem Ziel der Ableitung
einer gemeinsamen Ubergangstemperatur sowie BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie fiihrt zu 331 K
und 0,90 +0,10 eV als Gruppenergebnis. Dieses Gruppenergebnis ist in Abb. 48b in Cyan eingetra-
gen und in unmittelbarer Nahe der Trendlinie. Im weiteren Verlauf dieser Ausarbeitung wird hinsicht-
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lich der Diskussion der Materialien 2,5WR - 3,3WR auf diese Gruppenergebnisse referenziert. Deut-
lich von den warmgewalzten Materialien ist die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie von 4,1CR ab-
gehoben. Das Gruppenergebnis als Referenz genommen, betragt die Reduktion auf 0,54 +0,10 eV
etwa 60 % diesem und lediglich 20 % der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie von 0AS. Mit zuneh-
mendem Umformgrad wird immer weniger thermische Energie fiir die Aktivierung des ratenlimitie-
renden Prozesses der Rissspitzenplastizitdt am BDT aufgewendet.

Die verformungsinduzierte Abnahme des thermischen Beitrags bei der Aktivierung der Rissspitzen-
plastizitat am BDT ist jedoch nicht mit einer generellen Zunahme der Wahrscheinlichkeit der Uber-
windung der Peierls-Barriere pro Versuch zu interpretieren; vgl. Gl. 3, Kap. 2.1.4. Parallel zur Verrin-
gerung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie ist auch die Reduktion der Ubergangstemperatur zu
berlcksichtigen. Aus dem in Abb. 48b in erster Naherung linearen Zusammenhang beider GréRen
kann eine Trendlinie mit konstanter Steigung entworfen werden. Da die Steigung proportional zum
Arrhenius-Exponenten ist bzw. die Steigung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie tiber dem Pro-
dukt aus Temperatur und Boltzmann-Konstante dem Arrhenius-Exponenten entspricht, ist auch die
Wahrscheinlichkeit der erfolgreichen Uberwindung der Peierls-Barriere pro Versuch an den BDT-
Temperaturen der verschiedenen Materialien vergleichbar; Anderungen des prdexponentiellen Fak-
tors seien zu vernachlédssigen. Dieses Ergebnis ist plausibel, da die Ausgleichsgerade in Abb. 48b
die BDT-Temperaturen bei identischer Lastrate beschreibt. Die in erster Naherung konstante Wahr-
scheinlichkeit kann als ein erstes Indiz gegen einen grundlegenden Wandel beim ratenlimitierenden
Prozess gewertet werden: Einen gewissen Fehler tolerierend, kann konstatiert werden, dass eine
unverdnderte Lastrate keine Korrektur der Nettorate der KP-Bildung bedarf.

Verifikation der Kinkenpaarbildung als ratenkontrollierender Prozess

Es ist als Arbeitshypothese formuliert, dass die KP-Bildung als einer der grundlegenden Prozesse
des Gleitens der krz Schraubenversetzung nach dem KPM den BDT in UFG W kontrolliert. Eine
Uberpriifung dieser Annahme auf Basis der mit dem BDT verkniipften Arrhenius-Aktivierungsenergie
setzt Kenntnis Uber den Erwartungswert voraus. Hierzu ist der Verlauf der Gibbs-Energie der Akti-
vierung fur die KP-Bildung (unter Verwendung der Daten aus den Experimenten von Brunner [201]
an hochreinem SX W) nachgerechnet worden; vgl. Kap. 4.4.2. Nur die Gibbs-Energie der Aktivie-
rung, also der thermische Beitrag bei der Uberwindung der Peierls-Barriere, ist zeitkritisch [191].
Damit ist die Gibbs-Energie der Aktivierung als die Quelle der Verschiebung der Ubergangstempe-
ratur bei Variation der Lastrate anzusehen und bildet folglich die Referenz fiir die zuvor besproche-
nen BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien.

In Abb. 49 sind die gemessenen BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergien und der berechnete Verlauf
der Gibbs-Energie der Aktivierung fiir die KP-Bildung tber der BDT-Temperatur bzw. Verformungs-
temperatur aufgetragen. Dabei sind die BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergien und die Trendlinien fur
den Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung sowie die BDT-Temperatur und Verformungstempe-
ratur auf jeweils gemeinsamen Achsen aufgetragen. Die Gibbs-Energie der Aktivierung ist bei kon-
stanter Verformungstemperatur in erster Naherung eine Funktion der im Experiment aufgezwunge-
nen plastischen Dehnrate; bei gegebenem Material. Der Uber durchgezogene Geraden abgebildete
Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung beruht auf den von Brunner [201] fir SX W mit hoher
Reinheit ausgewiesenen Ergebnissen fiir die plastische Dehnrate 8,5%x107* s~'; vgl. Glebovsky et al.
[197] [Tab. 1] hinsichtlich der chemischen Charakterisierung. Im Kontrast zur ratenabhangigen
Gibbs-Energie der Aktivierung ist die BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergie auf dem ersten Blick los-
gel6st von der Wahl der Lastraten, sofern hierdurch kein Wechsel des ratenkontrollierenden Mecha-
nismus eintritt. Die ratenabhangige Natur der Datenpunkte, welche die BDT-Arrhenius-Aktivierungs-
energien in Abb. 49 reprasentieren, auert sich in der Verschiebung der zugehdrigen
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Ubergangstemperatur bei konstanter Arrhenius-Aktivierungsenergie. Fiir einen aussagekréftigen
Vergleich von Mess- und Erwartungswerten sind die Lastraten aufeinander abzustimmen. Konkret
sind die BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergien an den BDT-Temperaturen einzutragen, die sich bei
der plastischen Dehnrate einstellt, fir welche die Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung
berechnet wurde. In dieser Arbeit erfolgte die Ermittlung der BDT-Temperaturen anhand von bruch-
mechanischen Experimenten. Durch die Lokalisierung der plastischen Verformung auf den Bereich
unmittelbar vor der Rissspitze ist die plastische Dehnrate nicht direkt zuganglich. Flr eine Diskussion
der Einflussgrofien, die bei der Einschatzung der wahren Dehnrate in der Prozesszone zu beachten
sind; vgl. Kap. 4.4.2. Den Angaben von Hahn et al. [341] [Gl. B7] folgend, ist die Lastrate, die der
plastischen Dehnrate von Brunner [201] entspricht mit 1,0 MPa m®%5 s~ approximiert worden. Wei-
tere experimentelle EinflussgréRen beachtend wird préazisiert, dass fiir das Einstellen einer plasti-
schen Dehnrate in der Prozesszone von 8,5x10™ s~! wahrscheinlich eine Lastrate etwas oberhalb
von 1,0 MPa m®% s~! anzusetzen ist. Somit sind in dieser Ausarbeitung formal die ermittelten BDT-
Arrhenius-Aktvierungsenergien auf einer Horizontalen zwischen den BDT-Temperaturen fur 1,0 und
100 MPa m%5 s~ anzutragen. Es wird davon ausgegangen, dass die korrekte Position klar naher an
dem Datenpunkt fiir 1,0 MPa m°% s~ liegt. Die Verschiebung der BDT-Temperatur mit Anderung der
Lastrate auf 0,01 und 100 MPa m%5 s~' ist durch die an den Datenpunkten eingezeichneten waage-
rechten Antennen angezeigt. Da keine exakte Lésung spezifiziert werden kann, bilden die Uber-
gangstemperaturen der Lastrate 1,0 MPa m%% s~ die Grundlage der nachfolgenden Betrachtungen.

Der Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung ist in Abb. 49 durch schwarze durchgezogene Gera-
den reprasentiert. Aus dem Wechsel von der Anwendung des LT- zum El-Modell resultiert an der
Upper Bend (UB) Temperatur bei ungefahr 600 K eine Sprungstelle in dem Erwartungswert. Fr
Temperaturen oberhalb der KT nimmt die Gibbs-Energie der Aktivierung einen Plateauwert aquiva-
lent der Peierls-Energie an. Unter den in Brunner [201] [Tab. 1] gewahlten Randbedingungen wird
die KT in SXW mit hoher Reinheit zu 775 K bestimmt. Die in dieser Arbeit ermittelten BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien sind in Abb. 49 als farbige Datenpunkte eingetragen, bzw. das Ergebnis fur
O0AS in Schwarz. Wie bereits oben andiskutiert, entspricht die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie
von 0AS mit 2,65 +0,53 eV der erwarteten Peierls-Energie von hochreinem W (5N) bei Addition von
0,5 eV als Effekt der reduzierten Reinheit. Als Folge der Zunahme der Peierls-Energie fur W mit
technischer Reinheit (4N) ist auch die KT zu héheren Werten verschoben. Dies wird durch eine Ver-
langerung der Trendlinie bis zum Schnittpunkt mit der angepassten Peierls-Barriere von 2,6 eV ab-
gebildet. Die so angepasste KT flir 4N ist um 960 K gelegen. Die fir die Lastrate 1,0 MPa m%5 s~
ermittelte Ubergangstemperatur des gesinterten Zustands 0AS liegt somit etwa 100 K unterhalb der
angepassten KT und die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie tbersteigt um ungefahr 0,40 eV den
Erwartungswert.

Fur die Materialien mit einer BDT-Temperatur unterhalb der KT sollte der Einfluss der chemischen
Zusammensetzung auf die Gibbs-Energie der Aktivierung zu vernachlassigen sein [244] [Abb. 6].
Dies betrifft in dieser Ausarbeitung 1,7WR —4,1CR, also alle gewalzten Zustande. Als erstes Material
aus dieser Gruppe wird fir 4,1CR die Lage der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie mit der Gibbs-
Energie der Aktivierung firr die KP-Bildung verglichen. Mit einer BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie
von 0,54 £0,10 eV ist der rote Datenpunkt in Abb. 49 nur wenig oberhalb der Referenzlinie nach
Brunner [201] positioniert. Die Differenz ,Soll“ zu ,Ist* betragt 0,13 eV und kann durch die experi-
mentelle Natur dieser Arbeit erklart werden. Damit ist nach einer isolierten Betrachtung des Ergeb-
nisses fiir UFG W mit Raumtemperaturduktilitat festzuhalten, dass aller Wahrscheinlichkeit nach (i)
die Rissspitzenplastizitat auch wahrend eines Versuchs unterhalb von RT durch die KP-Bildung li-
mitiert ist, und (ii) dass auch die UFG Mikrostruktur nicht zu einem Wechsel des Mechanismus fiihrt,
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der den BDT kontrolliert. Diese Feststellungen sollen jedoch einstweilig noch mit einem Fragezei-
chen versehen werden, da die warmgewalzten Materialien im Trend von der Referenzlinie nach
Brunner [201] abweichen und vor einer finalen Bewertung eine Klarung der Griinde hierfir ange-
strebt wird.

Wird der Verlauf der Datenpunkte fir 1,7WR — 4,1CR linear angenahert ergibt sich nach Abb. 48b
mit der Reduktion der Ubergangstemperatur auch eine Abnahme der BDT-Arrhenius-Aktivierungs-
energie. In Hinblick auf die als Geradengleichung beschreibbare Entwicklung der Gibbs-Energie der
Aktivierung in Regime (ii) und (iii) wird jedoch eine Differenz in der Steigung beider KenngrofRen
ausgemacht. Aus Abb. 49 geht hervor, dass im Trend die Differenz zwischen den Erwartungswerten
beruhend auf Brunner [201] und den gemessenen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien mit der
Temperatur zunimmt. Dabei sind die BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien zu héheren Werten ver-
schoben. Wahrend die Differenz zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Gibbs-Energie
der Aktivierung fiir 4,1CR nur 0,13 eV betragt, wird fir den Gruppenwert 2,5WR — 3,3WR bereits ein
Unterschied von 0,24 eV und fiir 1,7WR von 0,43 eV festgestellt. Der letztgenannte Betrag stellt ein
Vielfaches des kalkulierten Fehlers dar.
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Abb. 49: Vergleich von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien und Gibbs-Energie der Aktivierung. Es sind die BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien E, nach dem kombinierten Ansatz und ihren jeweiligen BDT-Temperaturen Tgpr und die Gibbs-Energie
der Aktivierung fur die KP-Bildung AG* Uber der Temperatur T aufgetragen (beide KenngréRRen fiir eine approximierte plasti-
sche Dehnrate dep,;/dt, die den Experimenten von Brunner et al. [40] entspricht). Farbige und schwarze Quadrate sind BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien dieser Arbeit. Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung fur die KP-Bildung:
Schwarze durchgezogene Linie entsprechend der Arbeit von Brunner [201], vgl. Kap. 4.4.2. Fur die Berechnung der schwar-
zen Strichlinie nach dem Ansatz von Kocks et al. [378] siehe Gl. 38. Literaturdaten in Grau. Gibbs-Energien der Aktivierung:
Bonk [196]: Sterne, geflillt; Kappacher et al. [244]: Sterne, halb gefillt; Rose et al. [39]: Sterne, offen. BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergien, wobei Kreise auf Versuche an Zugproben bzw. Biegebalken und Quadrate auf Bruchmechanikversuche ver-
weisen: Abernethy et al. [242]: Quadrat, diagonal oben rechts gefiillt; Ast et al. [232]: Quadrat, untere Halfte geflllt; Bonnekoh
et al. [28]: Quadrat, diagonal unten links geflllt; Chilton et al. [229]: Kreis, offen mit Diagonalen; Giannattasio et al. [11, 43]:
Kreis, untere Halfte gefllt; Quadrate, offen, offen mit Diagonalen und gefiillt; Harmon [24]: Kreis, offen; Magnusson et al.
[228]:Kreis, gefiillt; Németh et al. [241]: Kreis, rechte Halfte gefiillt; Oude Vrielink et al. [379]: Kreis, obere Halfte gefiillt; Riedle
[42] und Gumbsch et al. [45]: Quadrat, obere Halfte gefiillt; Rupp et al. [244]: Quadrate, linke Halfte gefiillt; Quadrate, rechte
Halfte geflillt; Tarleton et al. [105]: Quadrat, rechte Seite gefiillt, siehe auch Tab. 13 und Tab. 14. Fur eine Beschreibung der
Referenzlinien nach Brunner [201] und Kocks et al. [378] siehe GI. 39.
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Tab. 13: BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien in W. Neben Informationen zum experimentellen Aufbau ist die BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie E, angegeben. Die ausgewiesenen Ubergangstemperaturen Ty sind fiir eine Dehnrate von 1,0x107% ™"
(Probengeometrien ohne Kerbe oder Anriss) bzw. die Lastrate von 1,0 MPa m®5 s™! (Experimente an gekerbten bzw. ange-
rissenen Proben) inter- und zum Teil extrapoliert worden. In der ersten Spalte ist das Symbol ausgewiesen, welches den
jeweiligen Eintrag in Abb. 49 reprasentiert.

Referenz Material Experimenteller Definition Tgpr E,
Aufbau BDT-Temperatur IK leV
Abernethy et al. einkristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 1150 0,99;
[231] bestrahlt: Dosis von ~ EDM Kerbe; der kritischen Spannungs- extrapoliert 2019
™ 1,67 dpa bei 1173 K {100}(001) Riss- intensitat;
in High Flux Reaktor  system SEM-Analyse der Bruchfla-
Petten; chen
vor Bestrahlung tech-
nisch rein;
nach der Bestrahlung
wird 1,2 Gew.-% Re
als Transmutations-
produkt festgestellt
Ast et al. einkristallin Mikrobiegebalken; Temperatur am Maximum 340 0,36;
[232] FIB-Kerbe; der kritischen Spannungs- interpoliert 2018
=] {100}(001) Riss- intensitat;
system Auswertung des J-integ-
rals;
BDT-Temperatur in Mikro-
proben niedriger als in mak-
roskopischen Proben [232];
Méglicherweise ist die Nuk-
leation von Versetzungen
an den freien Oberflachen
fur diesen Effekt verant-
wortlich [380]
Bonnekoh et al. polykristallin; SE(T); 2%-Kriterium 850 1,34 +0,04;
[29] rekristallisiert; EDM-Kerbe 2020
N Blech, gewalzt; L-T Risssystem
technisch rein
Chilton et al. polykristallin; Zugprobe; tiefste Temperatur, bei der 430 1,2%;
[229] rekristallisiert; nicht gekerbt plastische Verformung im 1969
® Stab, gesintert makroskopischen Umfang
beobachtet wird
Giannattasio et al.  polykristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 400 1,0 £0,1;
[11] 99.99 % rein nicht gekerbt der kritischen Spannungs- interpoliert 2010
(=) intensitat
Giannattasio et al.  polykristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 420 1,1 £0,1;
[43] feinkornig; EDM-Kerbe der kritischen Spannungs- interpoliert 2007
] 99.99 % rein intensitat
Giannattasio et al.  polykristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 500 1,45 +0,12;
[11] heilverformt; EDM Kerbe der kritischen Spannungs- interpoliert 2010
X technisch rein intensitat
Giannattasio et al.  einkristallin; 4P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 415 1,0 £0,04;
[43] wie gewachsen EDM-Kerbe; der kritischen Spannungs- interpoliert 2007
O {100}(001) Risssys- intensitat
tem
Harmon polykristallin; Zugprobe; Temperatur, bei der die 490 1,2%;
[24] rekristallisiert nicht gekerbt Brucheinschnirung 1 % interpoliert 1960
o) Ubersteigt
Magnusson et al. polykristallin; Zugprobe; Temperatur, bei der sich 380 1,0;
[228] wie verformt; nicht gekerbt die Kurve (Brucheinschni- interpoliert 1957

Stab, rundgehdmmert

rung) erstmals auf einen
sproden Wert einpendelt

* Chilton et al. [229] und Harmon [24] finden in ihren Studien eine Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur, ohne jedoch diese
in Form einer BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien auszuweisen. Diese sind im Rahmen dieser Arbeit berechnet worden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Tab. 13 (Fortsetzung): BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien in W.

Referenz Material Experimenteller Definition Tgpr E,
Aufbau BDT-Temperatur IK leV
Németh et al. polykristallin; 4P-Biegebalken; tiefste Temperatur, bei der 400 2,9;
[230] rekristallisiert; nicht gekerbt plastische Verformung im  interpoliert 2015
1) technisch rein makroskopischen Umfang
beobachtet wird
Oude Vrielink et al. Simulation; Simulation der Kris-  Temperatur an der die 520 0,91;
[379] polykristallin tallplastizitat; Bruchdehnung 1 % Uber- 2020
- Gewahlte Peierls- schreitet
Energie 1,75 eV

Riedle einkristallin; 3P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 600 0,2;
Gumbsch et al. hochrein angerissen; der kritischen Spannungs- extrapoliert 1995
[42, 45] {110}110) Riss- intensitat
- system
Rupp et al. polykristallin; 3P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 875 1,32;
[233] wie gewalzt; EDM-Kerbe poliert;  der kritischen Spannungs- interpoliert 2011
m Stab, gesintert und C-R Risssystem intensitat

gewalzt;

technisch rein
Rupp et al. polykristallin; 3P-Biegebalken; Temperatur am Maximum 810 1,44;
[233] wie gewalzt; EDM-Kerbe poliert;  der kritischen Spannungs- interpoliert 2011
O Stab, gesintert und R-L Risssystem intensitat

gewalzt;

technisch rein
Tarleton et al. Simulation; Simulation der Span- tiefste Temperatur bei der 648 0,95;
[105] einkristallin nungsintensitat vor  die Bruchbedingung nicht interpoliert 2009
4 einer Rissspitze mit-  erreicht wird

tels DDD;
Gewabhlte Peierls-
Energie 1,75 eV

Tab. 14: Gibbs-Energien der Aktivierung fur W aus Dehnratenwechselversuchen. Es sind die experimentellen Randbedin-
gungen beschrieben und das Symbol hinsichtlich der Zusammenstellung Abb. 49 ausgewiesen. Die Ergebnisse aus der Stu-
die von Brunner et al. [69, 201] sind in Abb. 49 nicht als Einzelwerte sondern als Trendlinie wiedergegeben.

Referenz Material Experimenteller Experimentelle Parameter
Aufbau
Bonk et al. ultrafeinkornig; Zugversuche; RT bis 800 K;
[195, 196] wie gewalzt; Zugachse parallel zur Walz-  Dehnratensprung bei 2 %;

*

Brunner et al.
[69, 201]

Kappacher et al.
[244]
*

Rose et al.
[39]
w

Blech, warm- und kaltgewalzt;

technisch rein

einkristallin;
hochrein (5N)

polykristallin;
ultrafeinkdrnig;
wie verformt;

richtung

Zugversuche und Span-
nungsrelaxation;
Easy-Glide Orientierung

Nanoindentierungen

Scheibe, verformt mittels High-
Pressure Torsion (HPT);

technisch rein

einkristallin

Zugversuche;
verschiedene Orientierungen

Dehnratensprung von 1x107% auf
1x10™* s™" und zuriick;
Gibbs-Energien der Aktivierung be-
rechnet fir 1x1073 s77;

2018

50 bis 800 K

plastische Dehnrate von
8,5x10™s™";

2000

RT bis 1073 K;

Dehnratensprung nach 300 nm
Verschiebung;

Dehnratensprung von 4x10™" zu
4x1072 57" und zurtick;
Gibbs-Energien fiir 0,4 s™" berech-
net;

2021

300 K und 373 K;
Dehnratensprung bei 0,2 und 6 %;
Dehnraten von 4x1072 bis

4x107° s,

Gibbs-Energien der Aktivierung be-
rechnet fiir 4,2x10™ s7";

1962
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Charakterisierung des Spréd-duktil-Ubergangs

Die Tendenz einer Divergenz zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Gibbs-Energie der
Aktivierung mit dem Anstieg der Temperatur kénnte einer fehlerhaften Einschatzung der plastischen
Dehnrate an der Rissspitze zugrunde liegen. Die Wahl einer zu schnellen plastischen Dehnrate bei
der Berechnung der Erwartungswerte resultiert in einer mit zu geringer Steigung versehenen Trend-
linie fiir die Gibbs-Energie der Aktivierung. Bei konstantem Fehler in der Wahl der plastischen Dehn-
rate folgt mit Zunahme der Temperatur ein Anstieg der Differenz zwischen dem Messwert und Er-
wartungswert. Es ist bereits ausgefiihrt worden, dass mit dem Ziel einer exakten Ubereinstimmung
der plastischen Dehnrate im Experiment und der Datenbasis fiir die Berechnung des Verlaufs der
Gibbs-Energie [201] mutmallich in Abb. 49 die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien leicht rechts
der Ubergangstemperaturen fiir 1,0 MPa m®% s~' einzutragen sind. Von der Seite der BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergien betrachtet bedeutet dies, dass die Gibbs-Energien der Aktivierung fur
eine etwas zu hohe plastische Dehnrate ausgewiesen sind, sofern ein Vergleich mit den Datenpunk-
ten fur 1,0 MPa m%5 s~' vorgenommen werden soll. Damit ist die oben getatigte Aussage hinsichtlich
einer etwas zu schnelle Referenzdehnrate in Ubereinstimmung mit der in Abb. 49 beobachtbaren
Tendenz.

Die Abweichung zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Gibbs-Energie der Aktivierung
ist fur 1,7WR — 3,3WR zum Teil erheblich. In Abb. 50 ist der Versuch unternommen worden, die
Differenzen zwischen Mess- und Erwartungswerten vor dem Hintergrund einer unprazisen Einschat-
zung der plastischen Dehnrate in der Prozesszone zu erklaren. Unter Zuhilfenahme der Kennwerte
aus Brunner [201] sind Verlaufe der Gibbs-Energie der Aktivierung fiir die KP-Bildung konstruiert
worden, welche die Ratenabhangigkeit des thermischen Beitrags widerspiegeln. Fir die Konstruk-
tion des Kennlinienfeldes wurde sich die von Hollang et al. [147] [Abb. 10] an SX Mo getétigte Be-
obachtung zunutze gemacht, dass die KT sogenanntes Arrhenius-Verhalten zeigt. In der gleichen
Publikation [147] kdnnen auch Anhaltspunkte Uber die Beziehung zwischen KT und UB-Temperatur
gefunden werden. An der UB-Temperatur tritt nach Brunner [201] ein Sprung in der Gibbs-Energie
der Aktivierung der KP-Bildung auf. Aus den Daten von Hollang et al. [147] [Abb. 11] kann abgeleitet
werden, dass die UB-Temperatur eines gegebenen Materials als ratenunabhangiger Faktor der KT
ausgedruckt werden kann. In SX Mo mit hoher Reinheit (5N) betragt dieser 0,82; in SX W (5N) 0,75;
vgl. Ref. [201] [Abb. 1]. Da zwischen KT und UB-Temperatur eine lineare Abhangigkeit besteht, folgt
auch die UB-Temperatur einer Arrhenius-Beziehung.

In Abb. 50 ist die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung fir die KP-Bildung iber der Verfor-
mungstemperatur fiir plastische Dehnraten zwischen 1x1078 und 1 s~ dargestellt. Die Konstruktion
gestaltete sich wie folgt: (i) Die Verschiebung der KT und UB-Temperatur in Bezug auf die Positionen
8,5x10™* s™' wurden bestimmt. (ii) Die Gibbs-Energie der Aktivierung an der KT entspricht der
Peierls-Energie und ist unabhangig von der Dehnrate. Auch die die Gibbs-Energien der Aktivierung
die mit der UB-Temperatur verknupft ist, wurde als konstant festgelegt. Dies kann mit dem Sachver-
halt begriindet werden, dass die effektiven Schubspannung am UB in SX Mo ebenfalls konstant ist
[147] [Abb. 11]. (iii) Die so berechneten Datenpunkten wurden Brunner [201] folgend mit Geraden
verbunden, welche unabhangig von der Dehnrate bei (0 K, 0 eV) einen gemeinsamen Schnittpunkt
besitzen. In der Theorie lassen sich nach diesem Vorgehen Verlaufe der Gibbs-Energie der Aktivie-
rung fur beliebige Dehnraten konstruieren. Bei materialphysikalischer Betrachtung ist jedoch das
valide Kennlinienfeld auf einem ausgewahlten Bereich zu begrenzen. Dieser wurde in dieser Ausar-
beitung anhand der Ergebnisse von Hollang et al. [147] zu SX Mo definiert, welche plastische Dehn-
rate von 5,9%x1077 s™1 bis 1,7x1073 s~! abdecken. Das Maximum ist zwei GréRenordnungen geringer
als die Dehnrate von 1 s7', welche das Kennlinienfeld in Abb. 50 zum dynamischen Regime ab-
grenzt. Es kann an dieser Stelle jedoch davon ausgegangen werden, dass sich der Arrhenius-Zu-
sammenhang Uber das gesamte quasi-statische Regime erstreckt. Trendlinien des quasi-statischen
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5 Ergebnisse und Diskussion

Regimes sind in Abb. 50 in Schwarz gezeichnet. Die von Hollang et al. [147] als Minimum gewahlte
plastische Dehnrate ist mit 5,9x1077 s™* bereits deutlich niedriger als die untere Grenze des quasi-
statischen Regimes, die Meyers [12] [Abb. 12.2] auf 1075 s~ festlegt. In der Arrhenius-Auftragung fiir
SX Mo wird jedoch auch die KT fiir 5,9%x10~7 s~ durch die Fortsetzung des linearen Trends aus dem
quasi-statischen Regime korrekt prognostiziert [147] [Abb. 10]. Es darf daher davon ausgegangen
werden, dass die plastische Verformung bei dieser Dehnrate weiterhin von der KP-Bildung kontrol-
liert ist. Fir 1x1078 s71, die das Kennlinienfeld nach links abschlieRende Dehnrate, ist somit keine
signifikante Abweichung von den Zusammenhangen im quasi-statischen Regime zu erwarten.

Fir die Diskussion eines mdglichen Fehlurteils in Hinblick die angenommene Wechselbeziehung
zwischen Anstieg der Spannungsintensitat und der plastischen Dehnrate in der Prozesszone sind in
Abb. 50 die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien der Zustande 1,7WR, 2,5WR - 3,3WR und 4,1CR
an den jeweiligen Ubergangstemperaturen bei Belastung mit 1,0 MPa m%5 s~ eingezeichnet. Sowohl
die Datenpunkte als auch die abgeleitete Trendlinie sind rot hervorgehoben. Fir die Bestimmung der
Regressionsgeraden ist ein Durchgang im Koordinatenursprung festgelegt worden. Die Trendlinie
verlduft geringfiigig oberhalb der Kennlinie, welche die Gibbs-Energie der Aktivierung fiir die KP-
Bildung bei einer plastischen Dehnrate von 1x1078 s~ représentiert. In Kap. 4.4.2 war auf Basis der
Beziehung aus Hahn et al. [341] [GI. B7] die plastische Dehnrate in der Prozesszone flir die Lastrate
1,0 MPa mO0,5 s—1 mit ungefédhr 1x10-3 s~' eingeschétzt worden. Mit Blick auf diese Prognose sug-
geriert die Steigung der roten Regressionsgerade ein Irrtum im Umfang von flinf Gré8enordnungen.
Zwar ist bereits in Kap. 4.4.2 ausgefiihrt worden, dass die direkte Ubernahme der Lésung von Hahn
et al. [341] wahrscheinlich die wahre Dehnrate in der Prozesszone Uberschéatzt, jedoch ist diese
Aussage vor dem Hintergrund einer Toleranz im Rahmen einer GréRenordnung zu verstehen. In
diesem Kontext wurde der Verzicht auf einen scharfen Anriss, Unsicherheiten bei der Wahl des Ge-
ometriefaktors, sowie das Gleichsetzen von totaler und plastischer Dehnrate angesprochen. Nach
besten Wissen sollte jedoch die Differenz keinen Umfang von fiinf GréRenordnungen aufweisen.
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Abb. 50: Einfluss der plastischen Dehnrate auf die Gibbs-Energie der Aktivierung fiir die KP-Bildung. Es ist die Gibbs-Energie
der Aktivierung AG* uUber der Verformungstemperatur T aufgetragen. Die schwarze Linie mit erhdhter Strichstarke entspricht
in etwa der Referenz nach Brunner [201]. Von links nach rechts steigt die Dehnrate um eine GréRenordnung an. Schwarze
Linien kennzeichnen quasi-statischen Belastung [12] [Abb. 12.2]. Graue Linien zeigen die Verlaufe fir Dehnraten unterhalb
des quasi-statischen Bereiches; hier Kriechbeanspruchung. Die rote Strichlinie ist die Regressionsgerade aus den BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergien der Materialien 1,7WR, 2,5WR - 3,3WR und 4,1CR unter der Vorgabe, dass die Ausgleichsge-
rade den Koordinatenursprung bei 0 K schneidet.
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Mit 1x1078 s~! als am nachsten zur Regressionsgerade gelegene Kennlinie spiegelt diese Losung
fir die Lastrate 1,0 MPa m%5 s~ eine Dehnrate wider, welche mindestens drei, eher vier GroRRenord-
nungen zu niedrig ist. Diese Schlussfolgerung wird durch eine Einordnung der Dehnrate von
1x1078 s~1 bekraftigt. Meyers [12] [Abb. 12.2] definiert quasi-statische Versuchsfiihrung als eine Be-
lastung in dem Fenster 1 — 1x1075 s~'. Die nach Abb. 50 ermittelte Dehnrate von 1x1078 s~ st typisch
flir Zeitstandversuche [381] und nicht mit der Versuchsfiihrung dieser Arbeit in Einklang zu bringen.
Es wird gefolgert, dass die in Abb. 49 beobachtete Unterschétzung der BDT-Arrhenius-Aktivierungs-
energien durch die Referenzlinie nicht alleinig durch ein Fehlurteil bei der Prognose der wahren
plastischen Dehnrate in der Prozesszone zu begriinden ist. Aus dieser Aussage sollte andererseits
nicht geschlossen werden, dass ein Beitrag einer zu niedrig eingeschatzten wahren Dehnrate in
Ganze zu verwerfen ist.

Der Methodik von Seeger [194] folgend, basiert der in Abb. 49 gezeigte Verlauf der Gibbs-Energie
der Aktivierung fur die KP-Bildung in Regime (i) auf der Anwendung des EI-Modells sowie in Regime
(ii) und (iii) auf Berechnungen im Rahmen des LT-Modells. Den Ausfuihrungen von Kiener et al. [180]
[Gl. A12] zum ratenlimitierenden Prozess der plastischen Verformung von krz Metallen kann ent-
nommen werden, dass das LT-Modell in dem Temperaturfenster 35— 80 % der KT keine Anwendung
finden sollte®'. Fir die plastische Dehnrate 8,5%x107* s~ und der damit verknipften KT von 775 K
umfasst das ungtiltige Temperaturfenster 230 K — 620 K. In erster Naherung sind damit alle Berech-
nungen fur die Gibbs-Energie der Aktivierung in Regime (ii) betroffen und die in Abb. 49 eingezeich-
neten durchgezogene schwarze Trendlinie in diesem Bereich muss als Referenz in Zweifel gezogen
werden. Dies gilt ebenso fir die korrespondierenden Abschnitte der Trendlinien in Abb. 50. In der
Konsequenz sind damit die vorherigen Aussagen zu den Differenzen zwischen erwarteten und fest-
gestellten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien fir 1,7WR — 3,3WR zu revidieren. Die BDT-Tempe-
raturen dieser Materialien sind allesamt Regime (ii) zuzuordnen.

Eine finale Beurteilung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien hinsichtlich der Kontrolle der KP-
Bildung erfordert in Regime (ii) gultige Referenz. In Abb. 49 sind als Resultat maximaler Recherche-
bemuihungen neben den Ergebnissen dieser Arbeit eine Vielzahl weiterer BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergien aus vorherigen Studien angegeben. Datenpunkte, die auf dem Literaturstudium be-
ruhen sind in Grau ausgefiihrt. Mit Abb. 49 ist erstmals eine aussagekréftige Ubersicht zu
experimentelle BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien geschaffen worden; fiir W im Speziellen und
nach besten Wissen ebenso fiir krz Metalle. Die Einzigartigkeit der Datenaufbereitung fiir Abb. 49
beruht auf der Berlicksichtigung des Faktums, dass die BD T-Arrhenius-Aktivierungsenergien mit den
jeweiligen Ubergangstemperaturen verknlipft sind, welche mit der Lastrate fiir die Berechnung des
Verlaufs der Gibbs-Energie der Aktivierung korrespondieren. Dafiir sind fiir die BD T-Arrhenius-Akti-
vierungsenergien aus der Literatur ratenangepasste Ubergangstemperaturen ermittelt worden. Dies
erfolgte mittels Inter- oder Extrapolation der in den Studien dokumentierten Ubergangstemperaturen.
In Abb. 49 zeigen kreisformigen Datenpunkten an, dass in der betreffenden Arbeit ein Probentyp
ohne Anriss oder Kerbe verwandt wurde. Diese BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien sind an der
jeweiligen Ubergangstemperatur eingetragen, die statistisch mit der Dehnrate 1x1073 s~' einhergeht.
Bruchmechanisch gewonnene Ergebnisse werden durch quadratische Symbole reprasentiert. Nach
der Naherungslosung von Hahn et al. [341] [Gl. B7] sind die Ergebnisse der zweiten Gruppe an den
Ubergangstemperaturen eingezeichnet, die nach der Normierung der Lastrate auf 1,0 MPa m%5 s~

31 Das EI-Modell ist nur bei niedrigen effektiven Schubspannungen (bis etwa 5 % der Peierls-Spannung) und das LT-Modell
fuhrt erst bei verhaltnismaRig hohen Betragen (ab ungefahr 30 % der Peierls-Spannung) zu validen Ergebnissen. In dem
Zwischenbereich, dem Bereich der moderaten effektiven Schubspannungen 5 — 30 % der Peierls-Spannung, stellen sich
beide Modelle als ungeeignet heraus. Werden diese effektiven Schubspannungen als Temperaturen ausgedriickt, ist das
LT-Modell erst bei Verformungen unterhalb 30 % der KT anwendbar; das EI-Modell erst oberhalb von 80 % der KT.
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berechnet wurden. Die Verkniipfung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus Zug- und Biege-
versuchen mit den Ergebnissen aus Bruchmechanikversuchen ist als ein weiteres Alleinstellungs-
merkmal dieser Ausarbeitung hervorzuheben. Eine Diskussion von moglichen Fehlerquellen bei der
Umrechnung zwischen dem Anstieg der Spannungsintensitat und der Dehnrate erfolgte in Kap. 4.4.

Neben den Geraden nach Brunner [201] enthalt Abb. 49 auch einzelne Datenpunkte, welche die
Gibbs-Energien der Aktivierung flir verschiedene W-Materialien an der jeweiligen Verformungstem-
peratur wiedergeben. Diese Datenpunkte sind als Symbole mit Sternkontur ausgeflhrt. Die Berech-
nung der Gibbs-Energie der Aktivierung erfolgte nach der Feststellung der Dehnraten- und Tempe-
ratursensitivitdt der CRSS unter den gewahlten Verformungsbedingungen; vgl. Ref. [73] [GI. 4.63].
Kurzbeschreibungen dieser Studien sind in Tab. 14 dargereicht. Im Hinblick auf die fur Abb. 49 an-
gestrebte Vereinheitlichung der Dehnrate zu 1x1073 s™' sind die Ergebnisse von Bonk [196] ohne
Konvertierung zu Gibernehmen. Auch die Ergebnisse von Rose et al. [39] sollten bei direkter Uber-
nahme nur mit einem vernachlassigbaren Fehler behaftet sein. Die Dehnrate ist im Bericht von Rose
et al. [39] mit 4,2x10~* s™' angegeben. Eine grofere Differenz wird in Bezug auf die Ergebnisse aus
Kappacher et al. [244] erwartet. In der angefiihrten Studie wurden die Gibbs-Energien der Aktivie-
rung fir die Dehnrate von 0,4 s™' berechnet®2. Die Umrechnung einer Gibbs-Energie der Aktivierung
aus der Literatur fur eine gewahlte Dehnrate (analog zu dem Vorgehen fir die BDT-Arrhenius-Akti-
vierungsenergien) ist in der Regel nicht zu realisieren. Fir diese Vorhaben waren detaillierte Kennt-
nisse uber die Verlaufe von Dehnraten- und Temperatursensitivitdt der CRSS erforderlich. Vor die-
sem Hintergrund ist den Datenpunkten von Kappacher et al. [244] ein geringeres Gewicht bei der
Bewertung der Gesamtsituation entgegenzubringen.

Nach diesen Vorarbeiten wird mit Abb. 49 die bislang umfangreichste Datensammlung zum BDT in
W présentiert. Hierdurch kbnnen mehrere essentielle Befunde abgeleitet werden: (i) Im Temperatur-
bereich 220 — 600 K befinden sich sowohl die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien dieser Arbeit als
auch die (berwiegende Mehrzahl der Ergebnisse aus fremden Studien in einem gemeinsamen
Streuband. (i) Es wird kein Effekt der experimentellen Methode ausgemacht. Sowoh! die BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergien aus Arbeiten mit Zugproben oder Biegebalken (ohne Kerbe oder An-
riss; Kreissymbole) als auch die Ergebnisse auf Basis von bruchmechanischen Experimenten (Quad-
rate) zeichnen ein konsistentes Bild. (iii) Die Gibbs-Energien der Aktivierung (Symbole mit
Sternkontur) fligen sich zumeist in das gemeinsame Band der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien
ein. (iv) Das Band zwischen 220 — 600 K weist die eindeutige Tendenz auf, mit steigender Tempe-
ratur von der bisher als Referenz ausgelegten Trendlinie nach Brunner [201] abzuweichen. (v) Nach
der Betrachtung von Abb. 49 erscheint die mit ,Brunner” gekennzeichnete zweigeteilte Entwicklung
inklusive des Sprungs der Gibbs-Energie der Aktivierung wenig wahrscheinlich.

Der Sprung in dem Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung an der UB-Temperatur soll als wichti-
ger Kritikpunkt an dem bisher betrachteten Referenzverlauf nochmals hervorgehoben werden. Nach
Brunner [201] ist sowohl mit dem UB als auch Lower Bend eine Anderung der Peierls-Energie ver-
knlpft. Diesbeziigliche Interpretationen von Seeger [382, 383] sind nach heutiger Kenntnislage je-
doch kritisch zu hinterfragen. Hier ist in erster Linie der postulierte Wechsel der Ebene der KP-Bil-
dung und die Transformation des Versetzungskerns zu nennen. Es wird in dieser Arbeit die Position
vertreten, dass die KP-Bildung in W und damit das Gleiten der Schraubenversetzung ausschlieRlich
auf den kristallographischen Ebenen vom Typ {110} erfolgt; vgl. Refs. [172, 187]. Gleitlinien entlang
{112}-Ebenen sind zufolge Srivastava et al. [187] auch durch das Gleiten auf {110}-Ebenen zu er-
klaren. Marichal et al. [188] gelang es experimentell eine direkte Korrelation zwischen dem Gleiten

32 J. Kappacher (Montanuniversitat Leoben, Leoben): Personliche Kommunikation
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auf {110}-Ebenen und der Ausbildung von {112}-Gleitlinien zu dokumentieren. Damit spricht vieles
fur die vom Sestéak et al. [384] [Abb. 14] vorgebrachte Vermutung, dass in krz Metallen zwischen der
realen atomistischen und der scheinbaren mikroskopischen Gleitebene zu differenzieren ist.

Mit der Disqualifizierung des LT-Modells in Regime (ii) fehlt eine giltige Referenz vor dessen Hinter-
grund die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien hinsichtlich der KP-Bildung als postulierter ratenlimi-
tierender Mechanismus der plastischen Verformung diskutiert werden kann. Um dieses Defizit zu
umgehen werden nachfolgend die BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien in Regime (ii) vor dem Hin-
tergrund eines phanomenologischen Ansatzes von Kocks et al. [378] [Gl. 43w] betrachtet; vgl. auch
Po et al. [385]. Dieser Alternativansatz gibt die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung fir
die KP-Bildung in der Form

T p14
AG* = AF* |1 — (—) ]

[ Tp (38)
wieder, wobei AF* die Helmholtz-Energie der Aktivierung fur die KP-Bildung ist und der Spannungs-
quotient das Verhaltnis von effektiver Schubspannung t* zur Peierls-Spannung 7, ausdriickt. Bei der
Wahl der Exponenten sind nach Frost et al. [386] [GI. 2.8] die Wertebereiche 0 <p<1und0<g<2
einzuhalten. Laut den Ausfiihrungen von Kocks et al. [378] [Abb. 43-7] sind die Exponenten mit der
Geometrie der Peierls-Barriere in Verbindung zu bringen. Dieser Zugang wird an dieser Stelle jedoch
nicht weiterverfolgt, stattdessen wird das Ziel verfolgt unter Einhaltung der Wertebereiche mittels
Gl. 38 einen harmonischen Ubergang zwischen Regime (iii) und (i) zu schaffen. Dies erscheint so-
wohl durch das Fehlen von Hinweisen auf einen Wechsel im KPM als auch nach der Analyse von
Abb. 49 im Hinblick auf die Lage der Datenpunkte in Regime (ii) geboten. Nach Frost et al. [386]
[Abb. 2.3] kann bezlglich der Exponenten nicht ein Exponentenpaar als die vollumfanglich passende
Lésung erwartet werden. Eines der in [386] [Abb. 2.3] studierten Exponentenpaare mit guter Fitqua-
litat ist p = 1, g = 2. Werden diese Werte in Gl. 38 eingesetzt und weiterhin die Ergebnisse von
Brunner [201] zur Helmholtz-Energie der Aktivierung fir die KP-Bildung sowie zur Peierls-Spannung
in SX W angewendet, kann ein kontinuierlicher Ubergang zwischen den Graden nach dem LT- und
dem EI-Modell realisiert werden und ist in Abb. 49 als schwarze Strichlinie wiedergegeben. Die hier-
fur bendtigte Entwicklung der effektiven Schubspannung wurde in Anlehnung an Gl. 29, Kap. 4.4.1
Uber eine Parabelfunktion der Temperatur beschrieben; vgl. Abb. A10, Anhang B. Die BDT-Arr-
henius-Aktivierungsenergien sowie die einzelnen Datenpunkte der Gibbs-Energie der Aktivierung
werden durch diese neue Trendlinie sehr gut abgebildet. Es wird daher vorgeschlagen in zuklnftigen
Arbeiten zur Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur in W den hier fir Regime (i) erarbeiten Verlauf
des Erwartungswertes als Referenz® zu erheben. Dadurch ergibt sich eine stickweise Definition der
Gibbs-Energie der Aktivierung fir die KP-Bildung. Als Zahlenwertgleichung kann diese als

AG* = | 30,6x%x8,617x1075T Regime (i)
288 —0,029T)2 ' |’ o
2,11 - 980 Regime (ii)

24 x8,617x107°T Regime (iii) (39)

ausgedrickt werden, wobei die Temperatur T in [K] einzusetzen ist und das Ergebnis der Gibbs-
Energie der Aktivierung AG™ in [eV] ausgegeben wird.

33 In der verwendeten Formulierung ist die Zahlwertgleichung nur fiir eine Dehnrate von 1x1073 s~ valide, bzw. fiir Belastun-
gen, die mit einer ahnlichen Dehnrate verknupft sind.
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Mit dem neuen Referenzverlauf fur die Gibbs-Energie der Aktivierung fur die KP-Bildung sind auch
die Bewertungen der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien der Materialien 1,7WR — 3,3WR zu revi-
dieren. Die Korrelation zwischen den experimentellen Ergebnissen und dem Verlauf der Gibbs-Ener-
gie der Aktivierung fur die KP-Bildung ist nun auch fir diese Materialien evident. Generell sinkt die
Differenz zwischen Mess- und Erwartungswert. Fur den Gruppenwert 2,5WR — 3.3WR sinkt die Ab-
weichung von 0,24 eV auf 0,08 eV; fir 1,7WR sogar um 0,29 eV. Betrug die Differenz zu der Trend-
linie nach Brunner [201] noch 0,43 eV, ist mit nun 0,14 eV der Unterschied in dem Bereich eines
tolerierbaren Fehlers. Den BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aller warmgewalzten Materialien
kann nun ohne Vorbehalte eine gute Ubereinstimmung mit der Gibbs-Energie der Aktivierung fiir die
KP-Bildung bescheinigt werden. Damit stiitzen nun auch Ergebnisse von 1,7WR - 3,3WR die bereits
fiir 4,1CR getétigte Aussage, dass in UFG W die KP-Bildung den BDT kontrolliert bzw. den ratenli-
mitierenden Prozess der Rissspitzenplastizitét an der Ubergangstemperatur darstellt. Die Vermutung
tiber einen Wechsel im Mechanismus ist zumindest fiir die in dieser Arbeit untersuchten UFG Mate-
rialien mit hoher Sicherheit zuriickzuweisen.

Falsifikation der Stufenversetzung als ratenkontrollierender Prozess

Die auf die Arbeitshypothese hin ausgerichtete Methodik hat starke Argumente fiir die Korrektheit
dieser hervorgebracht. Nachfolgend wird Uberprift, ob Anhaltspunkte gefunden werden kdénnen, die
fur einen von der Bewegung der Stufenversetzung kontrollierten BDT in UFG W sprechen.

Das Gleiten der Stufenversetzung ist in krz Metallen ebenso wie die Bewegung der Schraubenver-
setzung thermisch aktiviert [387]. Die dennoch hohe Mobilitét der Stufenversetzung in W [143] ist mit
einer signifikant niedrigeren Peierls-Barriere erklért [163]. Diese wird Ubereinstimmend mit 0,2 eV
angegeben [45, 70]. Wird die fir die Konstruktion der Kennlinien in Abb. 50 angewendete Methodik
genutzt, die Temperatur zu bestimmen, ab der Stufenversetzungen sich W athermisch verhalten,
wird fUr quasi-statische Bedingungen etwa 70 K als Lésung berechnet. Dieses Ergebnis liegt deutlich
oberhalb der 10 K, die Duesbery et al. [388] fir den Ubergang thermisch-athermisch ausweisen. Es
ist jedoch darauf hinzuweisen, dass diese 10 K fir Mo berechnet wurden. Wird der pradexponentielle
Faktor aus den Ergebnissen von Brunner [201] fir SX W und die Peierls-Energie fir die Kinkendif-
fusion in SX Mo [147] [Tab. 3] als Berechnungsgrundlange genutzt, entspricht die gefundene Tem-
peratur fiir den Ubergang thermisch-athermisch in dem von Hollang et al. [147] studiertem SX Mo
mit 11 K praktisch dem Ergebnis von Duesbery et al. [388]. Diese Ubereinstimmung kann als Beleg
dafiir gewertet werden, dass 70 K eine bessere Abschéatzung des thermisch-athermisch Ubergangs
der Stufenversetzung in W darstellt, als dies urspriinglich erwartet werden konnte.

Unter der Voraussetzung, dass der ratenlimitierende Prozess der Rissspitzenplastizitat identisch mit
dem Mechanismus ist, der homogenen plastische Verformung im Zugversuch kontrolliert, misste
ein Wechsel von der Schrauben- zur Stufenversetzung auch in der Entwicklung der Temperatursen-
sitivitat der Streckgrenze fiir UFG W abzulesen sein, deutlich von dem fiir SX W oder grobkdornigen
Zustanden bekannten Bild abweichen. Konkret wird erwartet, dass (i) der Schnittpunkt mit der Ordi-
nate bei 0 K bei signifikant geringeren Spannungen erfolgt. (ii) Der in erster Naherung lineare Verlauf
der Streckgrenze im athermischen Regime endet anstatt um 800 K bei 70 K; vgl. Abb. 5, Kap. 2.1.3.
In diesem Fall ware die typischerweise mit der KP-Bildung assoziierte KT mit dem thermisch-ather-
misch Ubergang der Stufenversetzung verknipft.

Bonk et al. [195] [Abb. 4] haben in dem Temperaturfenster 200 — 1100 K die Entwicklung der Streck-
grenzen fir UFG W anhand von Zugversuchen ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abb. 51a wiederge-
geben und referenzieren auf Materialien, welche analog zu den Materialien 1,7WR — 4,1CR produ-
zierten wurden. Aus den Verlaufen geht klar hervor, dass auch in UFG W die Streckgrenze mit dem
Unterschreiten einer Temperatur um 800 K zunimmt. Damit ist die Entwicklung der Streckgrenze in
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UFG W in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen fiir SX W [40]; siehe Ref. [195] [Abb. 4] fiir
eine direkte Gegenlberstellung beider Materialklassen. Bei dieser Aussage ist die Parallelverschie-
bung des athermischen Anteils zu beriicksichtigen. Es kann somit als bewiesen angesehen werden,
dass in den von Bonk et al. [195] untersuchten UFG Materialien der thermische Charakter der Streck-
grenze sich bereits unterhalb von 800 K ausbildet und dieser Effekt nicht erst um 70 K einsetzt. Dies
ist ein weiteres Argument gegen einen Wechsel im ratenlimitierenden Prozess der plastischen Ver-
formung in UFG W. Wolfram mit von der Stufenversetzung kontrollierter Plastizitdt musste bis 70 K
ahnlich zu dem fir kfz Metalle beobachteten Materialverhalten reagieren, da bei Verformungen ober-
halb dieser Temperatur kein thermischer Anteil existieren sollte. Damit kann fiir W festgehalten wer-
den, dass das Auftreten eines BDT bei einer Temperatur oberhalb von 70 K nicht mit der Bewegung
der Stufenversetzung in Zusammenhang steht. Zwar ist die fiir 4,1CR ermittelte Ubergangstempe-
ratur von ungefahr 200 K im Kontext von W extrem niedrig, jedoch vermutlich mehr als 100 K ober-
halb des thermisch-athermischen Ubergangs der Stufenversetzung. Dies ist ein weiterer Beleg fir
die postulierte Konstanz im ratenkontrollierenden Mechanismus des BDT in UFG W.

3000 [ T T T T 200 T T T T 3500
de/dt = 1x1073s™ R = 10mm=17WR 1208 K dK/dt = 1,0 MPa m®®s™
. 5= 0.5mm=250R ! de/dt = 11073571 13000
2500 x ®0,3mm=29WR | tot
§ 0,2 mm = 3,3WR 150 } \
- @ = 0,1 mm=4,1CR w 4,1CRE.‘3| E\ 12500
=3 [m]
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Abb. 51: Vergleich von kritischer Spannungsintensitat und Steckgrenze. In (a) ist die Streckgrenze oy, in weitestgehend
aquivalent zu dem Materialien dieser Arbeit produzierte W-Blechen liber der Temperatur T dargestellt. Eigene Darstellung

nach Daten aus Bonk et al. [195] [Abb. 4]. In (b) ist die Entwicklung der kritischen Spannungsintensitét K, fir die Zustédnde
1,7WR und 4,1CR gezeigt und die die Streckgrenzen fiir die Materialien 1,0 mm und 0,1 mm als Trendlinie Gbertragen worden.
Der Umrechnungsfaktor zwischen beiden Achsen betragt 17,5 m™% bzw. 0,057 m®5; vgl. auch Ref. [361].

Diese Sichtweise wird durch Abb. 51b weiter untermauert. Es ist die Entwicklung der kritischen Span-
nungsintensitat fur 1,7WR und 4,1CR und der Verlauf der Streckgrenze fur die entsprechenden Ma-
terialien von Bonk et al. [195] in einem Diagramm kombiniert. Es sind nur die kritischen Spannungs-
intensitaten fir Versuche mit semi-duktilem bzw. duktilem Materialverhalten abgebildet. In dieser
Darstellung wird ein hoher Grad der Ubereinstimmung zwischen beiden Trends erkannt. Diese Ex-
kursion mit dem Fokus auf die zu erwartenden Randbedingungen einer von der Stufenversetzung
limitierten plastischen Verformung verdeutlicht, dass neben den vielfaltigen positiven Befunden fir
die Bewegung der Schraubenversetzung auch negative Ergebnisse gefunden werden kénnen, die
gegen eine von der Stufenversetzung kontrollierten plastischen Verformung am BDT sprechen. Ein
weiteres Mal werden die Spekulationen (iber einen Wechsel im ratenkontrollierenden Mechanismus
des BDT durch das Einstellen einer UFG Mikrostruktur in W zuriickgewiesen.
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5.5 Identifikation von Korrelationen zwischen der Reduktion der
BDT-Temperatur und der Entwicklung der Textur sowie ver-

formungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur

Nach der Beurteilung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien kontrolliert das Gleiten der %2(111)-
Schraubenversetzung den BDT in UFG W. Somit beruht die verformungsinduzierte Reduktion der
BDT-Temperatur inklusive dem Erzielen von Raumtemperaturduktilitdt nicht auf einem Wechsel des
ratenlimitierenden Prozesses der plastischen Verformung. Stattdessen sollte die Reduktion der
Ubergangstemperatur mit Modifikationen mikrostruktureller Natur infolge der hochgradigen Warm-
und Kaltumformung in Verbindung zu bringen sein. Aufgrund der Tatsache, dass der ratenkontrollie-
rende Prozess des BDT in SX W, grob- und feinkdrnigem W, sowie UFG W identisch ist, sollte eine
geeignete Formulierung es ermdglichen, die Reduktion der BDT-Temperatur auf Basis eines ge-
wahlten Satzes von Mikrostruktureigenschaften abzubilden.

Hinsichtlich dieses Zieles steht die Entwicklung der KorngréRe im Zentrum der Betrachtungen. Die
positive Wirkung einer Kornfeinung hinsichtlich einer Verbesserung der Ubergangstemperatur ist
nicht nur fir W, sondern fiir krz Refraktarmetalle [107] [Abb. 8] im Allgemeinen sowie fiir ferritische
Stahle [389] [Abb. 2] bekannt. Uber den Einfluss der Textur und der Versetzungsdichte liegen nach
besten Wissen bisher keine systematischen experimentellen Studien vor; vgl. Tab. 1, Kap. 2.1.

5.5.1 Priifung eines Zusammenhanges mit der Walztextur

In SX W ist die Ubergangstemperatur von der Kristallorientierung [41] parallel zur Symmetrieachse
der Zugprobe bzw. bei der Verwendung von bruchmechanischen Proben durch die Wahl des Riss-
systems [45] beeinflusst. Die Spanne zwischen dem Minimum und dem Maximum der BDT-Tempe-
ratur betrégt etwa 100 — 175 K [41, 45]. Damit ist die Frage nach einem mdglichen Einfluss der Textur
auf die Ubergangstemperatur in einem PC Zustand verkniipft, vor allem in stark texturierten Materi-
alien. Auf Basis der in dieser Arbeit gesammelten Ergebnisse kann die Frage nach dem ,ob“ nicht
abschlielen geklart werden. In Bezug auf die beobachtete Reduktion der BDT-Temperatur von min-
destens 400 K, wird jedoch geschlossen, dass ein eventuell vorhandener Beitrag der Textur im Ver-
haltnis zu den Folgen der mikrostrukturellen Modifikationen geringfligig ausfalit.

In Abb. 52 sind die BDT-Temperaturen der studierten Materialien Uber der Textur aufgetragen. Die
Ubergangstemperaturen referenzieren hierbei auf die Lastrate 1,0 MPa m®5 s~!. Es werden zwei
Ansatze verfolgt: In (a) wird die Scharfe der Textur durch den globalen Parameter Texturindex (Tl)
abgebildet. Die Auftragung in (b) beruht auf der Orientierungsdichte der gedrehten Wirfellage
{001}(110); vgl. Abb. 17b, Kap. 4.3.1. Werden die Tls der Materialien 0AS und 1,7WR - 4,1CR be-
trachtet, kann ein klarer Trend identifiziert werden. Der gesinterte Zustand weist mit 1 und 850 K
sowohl den geringsten Tl als auch das Maximum der BDT-Temperatur auf. Die Gruppe der gewalz-
ten Materialien besitzt im Vergleich hierzu héhere Tls und reduzierte Ubergangstemperaturen. Diese
Entwicklung ist auch innerhalb der Gruppe 1,7WR - 4,1CR zu beobachten. Mit zunehmendem Um-
formgrad steigt der Tl und die BDT-Temperatur sinkt kontinuierlich: (4,0; 415 K), (5,3; 344 K), (5,8;
336 K), (11,0; 316 K) und (12,7; 205 K). Die Auftragung der BDT-Temperatur Uber der Orientierungs-
dichte der gedrehten Wurfellage in Abb. 52b vermittelt eine &hnliche Tendenz. Erwartungsgeman
besitzt Material OAS eine Orientierungsdichte um 1 m.t.r. Bis 3,3WR steigt mit zunehmendem Um-
formgrad die Orientierungsdichte der gedrehten Wurfellage an. Gleichzeitig erfolgt eine Reduktion
der Ubergangstemperatur: (20 m.t.r.; 415 K), (27 m.t.r.; 344 K), (29 m.t.r.; 336 K) und (43 m.t.r.;
316 K). Mit dem Kaltwalzschritt 3,3WR — 4,1CR geht ebenfalls eine Reduktion der BDT-Temperatur
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einher, die Orientierungsdichte der gedrehten Wurfellage ist jedoch im Vergleich zu 3,3WR (43 m.t.r;
316 K) leicht rucklaufig (42 m.t.r.; 205 K). Dieser Widerspruch zu der Entwicklung des Tl im letzten
Walzschritt ist mit der Verschiebung des Maximums der Orientierungsdichte entlang der a-Faser zu
erklaren; vgl. Abb. 34, Kap. 5.2. Werden nur die bisher beschriebenen Ergebnisse berlcksichtigt,
kann zu der Schlussfolgerung gelangt werden, dass die Reduktion der Ubergangstemperatur (i) mit
der Scharfe der Walztextur korreliert und (ii) ein gewichtiger Kausalzusammenhang zwischen beiden
Materialeigenschaften nicht ausgeschlossen werden kann. Werden jedoch auch die Resultate fiir
warmebehandelte Materialien aus Parallelstudien mit in Betracht gezogen, sind diese beiden Aus-
sagen nicht aufrecht zu halten.

Ergebnisse zu warmebehandeltem W sind in Abb. 52 als graue Datenpunkte aufgefiihrt. Dabei ist (i)
ein rekristallisiertes Material auf der Grundlage von 1,7WR, nachtraglich gegliht bei 2300 K fir eine
Dauer von 1 h [29], und (ii) ein Zustand auf Basis von 4,1CR enthalten [390]. Der letztgenannte
Zustand wurde bei 1300 K fiir 6 h warmebehandelt und zeigt mikrostrukturelle Anderungen, die mit
einer erweiterten Form der Erholung erklart werden. In erster Linie sind die Ergebnisse zu Material
1300 K, 6 h ausschlaggebend fir die Auffassung, dass die in dieser Arbeit beobachtet verformungs-
induzierte Reduktion der BDT-Temperatur von W unabhangig von der Ausbildung der Walztextur zu
interpretiert ist. Mit einem TI von 25,0 und einer Orientierungsdichte der gedrehten Wirfellage von
73 m.t.r. zeigt Material 1300 K, 6 h mit Abstand die scharfste Textur. Die Verscharfung der Textur
durch den Prozess der erweiterten Erholung geht jedoch mit einem ausgepragten Anstieg der BDT-
Temperatur einher [390] [Abb. 3]. Bei der Lastrate 1,0 MPa m%5 s~ betragt die Differenz zwischen
den Zustanden wie gewalzt und gegliht etwa 270 K. Mit 470 K wird nach der Warmebehandlung
sogar eine héhere Ubergangstemperatur gefunden als fiir Material 1,7WR (400 K) unter diesen Ver-
formungsbedingungen.

Ein weiteres Indiz, dass die starke Walztextur auf die in dieser Ausarbeitung untersuchten Reduktion
der Ubergangstemperatur einen als gering zu gewichteten Einfluss besitzt, geben die absoluten Dif-
ferenzen der BDT-Temperaturen. Hierbei sei darauf hingewiesen, dass nach der Rekristallisation
weiterhin die Walztextur in niedriger Intensitat feststellgestellt wird. Hinsichtlich des Tl ist die Textur
von 2300 K, 1 h vergleichbar mit den warmgewalzten Materialien 1,7WR — 2,9W. Die Orientierungs-
dichte der gedrehten Wiirfellage fallt hierzu jedoch etwas ab und ist mit 9 m.t.r. in der Mitte zwischen
einer regellosen Orientierungsverteilung und 1,7WR (20 m.t.r.) verortet. Der Unterschied in der BDT-
Temperatur zwischen Material 2300 K, 1 h und 4,1CR betragt jedoch 450 K, vgl. Ref. [29] [Tab. 3];
zwischen 0AS und 4,1CR sogar 650 K, auch wenn hierbei aller Wahrscheinlichkeit nach der Aspekt
der Sinterporen zu beriicksichtigen ist. Die Variationsspanne der BDT Temperatur 450 — 650 K steht
dem an Einkristallen ermittelten Umfang der Abhangigkeit der Ubergangstemperatur von der Orien-
tierung bzw. vom Risssystem entgegen. Zuerst soll das konservativere Ergebnis von 450 K in Hin-
blick auf die Arbeit von Riedle [42] zu den BDT-Temperaturen an angerissenen W-Einkristallen mit
verschiedenen Risssystemen diskutiert werden, wobei als Notation (Rissebene)[Rissfront] gilt. Die
Lastrate ist von Riedle [42] mit 0,04 MPa m®5 s~ angegeben und damit signifikant niedriger als 1,0
MPa m%5 s~ also die Lastrate, auf der die in Abb. 52 enthaltenen BDT-Temperaturen beruhen. Dies
geleitet zu der Feststellung, dass die von Riedle [42] berichteten Unterschiede in der BDT-Tempe-
ratur niedriger ausfallen als Ergebnisse, die unter identischen Randbedingungen bei der Lastrate
von 1,0 MPa m%5 s~' ermittelt wirden. Die Analyse der Ubergangstemperaturen in Tab. 12,
Kap. 5.4.1 flr die Belastungen 0,01 und 1,0 MPa m%% s~ zeigt auf, dass der Fehler in der Differenz
der Ubergangstemperaturen mit etwa 10 % zu beziffern ist. Dieser ist formal zu den Temperaturdif-
ferenzen aus Riedle [42] aufzuaddieren. Aufgrund des experimentellen Charakters dieser Ausarbei-
tung wird hierauf jedoch verzichtet und nachfolgend die Originalergebnisse diskutiert. Riedle [42]
berichtet firr die Risssysteme (100)[011] und (011)[011] ein Minimum der BDT-Temperatur. Bei
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Prifung des (100)[001]-System wurde die héchste aller Ubergangstemperatur ermittelt. Die Diffe-
renz zwischen Maximum und Minima wird mit 100 K angegeben. Etwa in der Mitte von maximaler
und niedrigster BDT-Temperatur ist das Ergebnis flir das Risssystem (110)[001] lokalisiert. Das
(110)[001]-Risssystem bildet die Situation in der Mehrzahl der Kérner in 1,7WR — 4,1CR ab, sofern
das L-T Risssystem geprift wird; vgl. Abb. 58, Kap. 5.5.2. Damit steht eine Reduktion der BDT-
Temperatur als mdgliche Folge der Textur von etwa 50 K, der in Kap. 5.4.1 beschrieben Verschie-
bung von 650 K gegeniiber, bzw. der Differenz zwischen Material 2300 K, 1 h und 4,1CR von 450 K.

Ein ahnliches Fazit kann vor dem Hintergrund der Ergebnisse von Garlick [41] gezogen werden, die
unter Zuhilfenahme von Zugversuchen an SX W ermittelt wurden. Die Dehnrate der Zugversuche
betrug 1,5%x10~4 s~1. Nach der N&herungsformel von Hahn et al. [341] entspricht diese einem Aqui-
valent um 0,15 MPa m%5 s7*; vgl. Kap. 4.4.2. Beziiglich der betrachteten Lastrate 1,0 MPa m%5 s~
fallen damit auch die Differenzen in der BDT-Temperatur aus Garlick [41] geringfiigig zu klein aus.
Der Fehler ist jedoch kleiner als 10 % einzuschatzen. Garlick [41] beziffert den Einfluss der Orientie-
rung des W-Einkristalls auf die BDT-Temperatur mit 175 K. Einkristalle der mit (110)-Richtung paral-
lel zu der Zugachse besitzen die niedrigste und (100)-Proben die héchste Ubergangstemperatur [41]
[Abb. 2]. Auch die Art des BDT, ob scharf ausgepragt oder als breiter Ubergangsbereich ausgefiihrt,
ist im Zugversuch von der Probenorientierung beeinflusst. In der bruchmechanischen Studie von
Riedle [42] [Abb. 6.49] ist ein solcher Effekt nicht beschrieben. Summa summarum kann die Sicht-
weise vertreten werden, dass die fiir 1,7WR — 4,1CR gefundene Korrelation zwischen der Auspré-
gung der Textur und der Ubergangstemperatur mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht auf einem Kau-
salzusammenhang zuriickzufiihren ist. Sowohl die Walztextur als auch die Reduktion der
Ubergangstemperatur sind direkte Folgen der plastischen, ohne die Existenz eines malgeblichen
Zusammenhangs.
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Abb. 52: Korrelation zwischen der BDT-Temperatur und Textur. In (a) ist die Ubergangstemperatur Tgpr Gber dem Texturin-
dex J aufgetragen. In (b) ist die BDT-Temperatur Uber der Orientierungsdichte f(g) der gedrehten Wirfellage dargestellt. Alle
BDT-Temperaturen sind nach dem kombinierten Ansatz bestimmt und mit der Lastrate 1,0 MPa m®® s™' verkniipft. Die BDT-
Temperaturen der warmebehandelten Materialien sind unter Anwendung eines experimentellen Aufbaus bestimmt worden,
der identisch mit dem in dieser Arbeit verwendeten Aufbau ist; vgl. Refs. [29, 390].

Als ein weiteres Argument flir die oben vertretene Sichtweise wird die Studie von Zhao et al. [391]
vorgebracht. In dieser wurde das Zugversuchsverhalten von W-Dréhten im gezogenen und warme-
behandelten Zustand verglichen. Durch die Warmebehandlung 1900 K, 0,5 h erfuhr die Textur der
Drahte nur eine geringfiigige Modifikation, jedoch versagten die geglihten Proben bei RT im linear-
elastischen Anstieg. Im gezogenen Zustand und nach 1273 K, 3 h konnte noch ein ausgepragter
plastischer Bereich beobachtet werden [391] [Abb. 11]. Durch die Warmebehandlung ist der BDT
von unterhalb RT auf eine Temperatur oberhalb verschoben worden. Nach aktueller Datenlage kann
kein finales Urteil iiber den Einfluss der Textur hinsichtlich der BDT-Temperatur gebildet werden. Fiir
den gleichen Typ von Textur ist jedoch kein signifikanter Effekt zu erwarten.
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5.5.2 Korrelationen mit der KorngrofRe und Korngrenzendichte sowie Dis-
kussion des Charakters der Korngrenzen

Im Kontext der plastischen Verformbarkeit von Materialien steht in der Mehrzahl der Diskussion zu
Korngrenzen die Begrenzung der freien Weglange als Behinderung von Versetzungsgleiten im Mit-
telpunkt. In dieser Ausarbeitung wird fernerhin die Rolle von Korngrenzen als bevorzugter Ort der
Nukleation von Versetzungen mit in die Uberlegungen einbezogen. Es sind verschieden Ansétze
hinsichtlich ihrer Fahigkeit untersucht worden, auf Basis der Eigenschaften von Korngrenzen belast-
bare BDT-Temperaturen vorauszusagen. Die Adaption einer Formulierung aus einer kurzlich verof-
fentlichten DDD-Studie zum Einfluss von Versetzungsquellen und Hindernissen in der Umgebung
der Rissspitze erlaubt bei bekannter Mikrostruktur sowohl eine prazise Vorhersage des BDT in ver-
formtem W als auch die Mdglichkeit die Materialanisotropie abzubilden. Die Kombinierbarkeit der
experimentellen Ergebnisse mit Simulationen spricht dafir, dass die BDT-Temperatur in UFG W von
der Verteilung von Korngrenzen in Bezug auf die Lage von Rissfront und Rissebene bestimmt wird.
Werden im Rahmen der Mikrostrukturanalyse zu den HABs auch die LABs bericksichtigt, wird ein
Optimum der Qualitat der prognostizierten BDT-Temperaturen erzielt.

Bevor eine detaillierte Untersuchung hinsichtlich des Einflusses der Korngrenzen auf die BDT-Tem-
peratur begonnen wird, sei die heute im Kontext des Bruchverhaltens vermehrt diskutierte Rolle der
CSL-Grenzen angesprochen [136, 137]. Mikhailovskij et al. [134] konnten in Experimenten an W-
Bikristallen fiir CSL-Grenzen einen hoheren Widerstand gegen das Versagen identifizieren als dies
fur Korngrenzen mit etwas abweichenden Missorientierungen beobachtet wurde. Wird das Brandon-
Kriterium [353] fur die Ermittlung herangezogen, liegt der Anteil von CSL-Grenzen 3 — %25 flr die
gewalzten Materialien dieser Arbeit in dem Bereich 5 — 8 %; in Bezug auf allen Korngrenzen mit
einer Missorientierung oberhalb von 2°. Nach Priester [364] sind dies typische Werte, die in Materi-
alien mit regellos verteilten Kornorientierungen erwartet werden kénnen. Wird die starke Walztextur
der Materialien 1,7WR — 4,1CR bericksichtigt, liegen die gefundenen Haufigkeiten fur CSL-Grenzen
sogar unterhalb der Erwartungswerte [364] [Tab. 11.2]. Wird weiterhin in Betracht gezogen, dass
das Brandon-Kriterium nicht konservativ ist [363] und sich bei einer scharferen Formulierung des
Toleranzwinkels der gefundene Anteil von CSL-Grenzen in 1,7WR — 4,1CR auf etwa 1 % reduziert,
ist anzunehmen, dass Raumtemperaturduktilitiét von UFG W nicht die Folge einer bevorzugten Bil-
dung von CSL-Grenzen ist.

Der Zusammenhang zwischen einer Kornfeinung und reduzierten BDT-Temperaturen wurde bereits
friih festgestellt [107] [Abb. 8]. Kontrar hierzu war jedoch auch vereinzelt eine Reduktion der Uber-
gangstemperatur nach Kornwachstum berichtet worden. Tahmoush et al. [389] als auch Stephens
[118] gelang es diese widerspriichliche Datenlage aufzuklaren: In krz Metallen verlauft die Entwick-
lung der BDT-Temperatur als Funktion des mittleren Korndurchmessers durch ein Maximum. Fiar W
werden die hochsten Ubergangstemperaturen um einen Korndurchmesser von 100 ym beobachtet
[118] [Abb. 13]. Materialien mit einer groberen Kornstruktur besitzen niedrigere BDT-Temperaturen.
Die Grenze dieser Entwicklung stellt SX W dar. Einkristalline Zustande sind im Kontext von W mit
verhaltnismaRig niedrige Ubergangstemperaturen ausgestattet [41]. Fiir eine erweiterte Darstellung
und eine Interpretation der zweiteilten Entwicklung der BDT-Temperatur bei einer Verringerung des
mittleren Durchmessers oberhalb und unterhalb einer kritischen KorngréRe sei auf Reiser et al. [112]
verwiesen. Fir Materialien mit mittleren Korndurchmessern unterhalb der kritischen Korngrofie kann
die Reduktion der BDT-Temperatur durch Kornfeinung mittels einer Hall-Petch (HP) ahnlichen For-
mulierung angenahert werden [25]. Jedoch wird bereits nach einer verhaltnismafRig niedrigen Um-
formung eine Anisotropie der BDT-Temperatur identifiziert [18, 26]. Damit ist zu erwarten, dass die
in Kap. 5.4.1 angegebenen Ubergangstemperaturen nur fiir das gepriifte L-T Risssystem giiltig sind.
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Die BDT-Temperatur ist somit eine Materialkenngré3e, die neben dem Materialzustand, als die in
der Regel zu untersuchende Einflussgréf3e, auch von der Lastrate und der Lage der Probe in Bezug
zum Koordinatensystem eines Halbzeugs beeinflusst ist. Fiir eine aussagekréftige Dokumentation
sind Informationen hierzu unerlésslich. Hieraus folgt auch, dass bei hochgradig gewalzten W-Ble-
chen eine universelle Beschreibung der BDT-Temperatur nicht mittels eines angenéherten gemittel-
ten Durchmesser erfolgen kann; anders als dies bei Materialien mit homogener Kornmorphologie
ausreichend ist. Fiir Zustédnde mit stark anisotropen Korndimensionen existiert bislang keine Formu-
lierung, welche neben der Korngré3e auch den Einfluss des Risssystems auf die Ubergangstempe-
ratur abzubilden vermag.

Eine Mikrostruktureigenschaft, die das Potential besitzt die anisotrope Morphologie von Kérnern bei
einer Prognose der BDT-Temperatur abzubilden, ist die Korngrenzendichte. Hierfir wird in der Regel
die Lange der Korngrenzen zu der GroéRe der ausgewerteten Schiliffflache ins Verhaltnis gesetzt. In
der Studie von Ratliff et al. [32] wurde der Einfluss der Mikrostruktur und der Zugabe von Oxidparti-
keln auf die BDT-Temperatur von gewalzten W-Blechen untersucht. Eine gute Korrelation zwischen
beiden Eigenschaften wird nach einer linearen Auftragung beobachtet [32] [Abb. 24]; vgl. auch Yin
et al. [392] [Abb. 7]. Bei bekannter Mikrostrukturen liele sich die zugehérige BDT-Temperatur somit
unkompliziert Gber die Formulierung

Tgpr =T — 44 ~_9V (40)

ermitteln, wobei T, sowie 4; Konstanten sind und S, die mittlere Korngrenzendichte in der unter-
suchten Schliffebene reprasentiert. Die Beurteilung dieses Ansatzes hinsichtlich der Eignung fir
hochgradig umgeformte Materialien ist Gegenstand des nachfolgenden Textabschnitts.

In Abb. 53 ist die Ubergangstemperatur nach dem kombinierten Ansatz tiber der Korngrenzendichte
der Schliffebene LS aufgetragen. Beide Diagramme unterscheiden sich in dem Bereich der bertck-
sichtigten Missorientierungen. Wahrend bei der Ermittlung der Korngrenzendichte fiir Abb. 53a nur
HABs berticksichtigt wurden, zeigt (b) die mittlere Korngrenzendichte fiir Missorientierungen 2 —
62,8°, inkludiert also Korngrenzen vom Typ LAB und HAB. Wie bereits bei der Diskussion der Textur
praktiziert, sind die Daten von parallel studierten W-Materialien [29, 390] in Abb. 53 mit aufgenom-
men. Diese sind durch graue Symbole gekennzeichnet. Sofern vorhanden, sind die Ubergangstem-
peraturen der Lastraten 0,01; 1,0 und 100 MPa m%5 s~' eingetragen. Diese sind in der angegebenen
Reihenfolge offenen, geschlossenen und diagonal-gekreuzten Symbolen zugeordnet. Fir den bei
1300 K, 6 h warmebehandelte Zustand ist die BDT-Temperatur nur flr die Lastrate 1,0 MPa m095 s~
bekannt [390] [Tab. 2]. Fur Abb. 53a wird eine klare Tendenz beobachtet: Unabhangig von der ge-
wahlten Lastrate werden fiir Zustande mit hoher HAB-Dichte reduzierte Ubergangstemperaturen be-
obachtet. Jedoch zeigt sich auch, dass ein linearer Zusammenhang auf die Mikrostrukturen zwischen
2,0 und 4,4 pm™" bzw. 1,0 und 4,4 um~' begrenzt ist. In diesem Bereich befinden sich 1,7WR —
3,3WR und das warmebehandelte Material 1300 K, 6 h. Links und rechts vom zentralen Bereich
werden teils beachtliche Diskontinuitaten ausgemacht. Auf der linken Seite des Diagramms prog-
nostiziert die Verlangerung des linearen Trends fir OAS und Material 2300 h, 1 h deutlich zu niedrige
BDT-Temperaturen. Dies gilt ins Besondere fur 0AS mit einer Differenz zwischen ,Soll“ und ,Ist* von
mehr als 350 K. Auch 4,1CR (5,5 pm~') am rechten Rand von Abb. 53a ist nicht hinreichend von der
Trendlinie beschrieben. Hier ist jedoch eine Verschiebung der gemessenen BDT-Temperaturen zu
niedrigeren Werten festzustellen. Werden nicht nur HABs ausgewertet, sondern auch LABs bei der
Berechnung der Korngrenzendichte einbezogen, ermoglicht Gl. 40 deutlich prazisere Prognosen der
BDT-Temperaturen. Die Darstellung der Ergebnisse in Abb. 53b erfolgt analog zu Diagramm (a).
Besonders fiir die gefiiliten und diagonal gekreuzten Symbole wird Giber den gesamten Datenbereich
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eine hohe Ubereinstimmung mit der Naherungsgeraden erzielt. Die Differenz zwischen den prog-
nostizierten und den Ist-Ubergangstemperaturen betragt im Maximum lediglich 20 K. Von diesem
positiven Urteil muss OAS ausgenommen werden. Auch bei der Beriicksichtigung von LABs sowie
HABs ist die Differenz weiterhin erheblich und betragt in Abb. 53b weiterhin etwa 250 K; in Abb. 53a
rund 350 K. Da sich die Materialien OAS und 2300K, 6 h im Verhaltnis zu den UFG Mikrostrukturen
nicht wesentlich in der Korngrofie unterscheiden, liegt die Vermutung nahe, dass die Differenz in der
BDT-Temperatur fir OAS in erster Linie auf der Porositat nach dem Sintern beruht; vgl. Diskussion
zu Abb. 47, Kap. 5.4.1. Es scheint an dieser Stelle gerechtfertigt eine Auswahl vorzunehmen und fir
die weitere Diskussion nur Materialien zu bericksichtigen, bei denen die gemessene Dichte der phy-
sikalischen Dichte entspricht. Dies ftrifft auf 1,7WR — 4,1CR plus 1300 K, 6 h und 2300 K, 1 h zu.
Wird unter diesen Rahmenbedingungen Abb. 53b nochmals beztglich der Linearitat der Entwicklung
untersucht, kann der Korngrenzendichte aller Grenzen eine sehr gute Eignung bescheinigt werden
die BDT-Temperatur von W-Materialien mit Korngréf3en von einigen 10 ym bis zu UFG Mikrostruk-
turen und in verschiedenen Produktspezifikationen zu beschreiben; wie gewalzt, gegliht und rekris-
tallisiert. Im Vergleich zu den Datensatzen fir die Lastraten 1,0 und 100 MPa m?5, fallt die Pass-
genauigkeit der Trendlinie fir 0,01 MPa m%5 etwas ab. Dies ist aller Wahrscheinlichkeit nach auf die
geringere Anzahl der gepriften Proben bei dieser Lastrate zuriickzufiihren. Bei der Lastrate
0,01 MPa m9?% betragt die reine Messzeit pro Versuch mehrere Stunden; ohne Anfahren der Prif-
temperatur und die Wartezeit bis zur thermischen Stabilisierung des Messaufbaus.

An dieser Stelle muss jedoch eine wesentliche Limitation des in Gl. 40 definierten Ansatzes heraus-
gestellt werden. Dieser ist in der Natur der Korngrenzendichte begrindet. Wird die Korngrenzen-
dichte anhand eines EBSD-Datensatzes ermittelt, ist diese per Definition als ein Mikrostrukturkenn-
wert mit dem Charakter einer Flacheneigenschaft zu behandeln, d. h. die Summe aller Grenzen ist
mit der betrachteten Flache verkniipft. Werden nur die drei Hauptrichtungen fiir rechteckige Proben-
materialien einbezogen, kdnnen drei elementare Ebenen abgeleitet werden; dies sind die Ebenen
LT, LS und TS bzw. deren aquivalente Permutationen. In der Folge kdnnen unter dieser Randbedin-
gung drei Werte fur die Korngrenzendichte eines gegebenen Materials angegeben werden. Abhan-
gig von dem Grad der Anisotropie der Korndimensionen unterscheiden sich die Ergebnisse erheb-
lich. In Abgrenzung zu den Ebenen fuhrt eine Vertauschung der Richtungen in der Notation fur die
Risssysteme nicht zu einem identischen Ergebnis; vgl. Ref. [221] [Abb. 1]. In gewalzten Blechen
existieren sechs unabhéangige Risssysteme: L-T, L-S, T-L, T-S, S-L und S-T. Dies sind auf die 32
maogliche Permutationen der Hauptrichtung abzuglich der ungultigen Kombinationen L-L, T-T und S-
S zurlckzufihren. So gut der Ansatz der Beschreibung der BDT-Temperatur auf Basis der Korn-
grenzendichte nach der Analyse von Abb. 53b erscheint, so ungenlgend ist dieser inharent geeignet
sechs unabhangigen Ubergangstemperaturen als Folge von sechs Risssystemen bei nur drei mog-
lichen Ebenen gerecht zu werden. Als Beleg der Notwendigkeit hierfiir sind die Studien von Nikoli¢
et al. [120, 240] und Pfeifenberger et al. [119] anzufiihren. In diesen wird fir ein identisches Material
die BDT-Temperatur bzw. die Materialantwort bei RT fir die Risssysteme L-T und T-L [240] sowie
fur S-L [119] ermittelt. FuUr alle diese Risssysteme ist die fur RT dokumentierte Materialantwort fun-
damental voneinander abweichend. Fir das T-L System wird bei RT duktiles Verhalten beobachtet
[240] [Abb. 2]. Die Bruchflache unmittelbar nach der Kerbe ist durch einen Delaminationsbruch ge-
kennzeichnet. Nach anfanglichem stabilen Risswachstum wird ein Ubergang zu einem transkristalli-
nen Risspfad beobachtet. Dies veranlasst Nikoli¢ et al. [240] die BDT-Temperatur fir das T-L Riss-
system auf eine Temperatur etwas unter RT festzusetzen. Die Prifung des L-T Risssystems fuhrt
zu sprédem Materialverhalten bei RT, wobei die Rissausbreitung von transkristallinem Wachstum
dominiert ist. Die Ubergangstemperatur fiir das L-T Risssystem ist somit oberhalb von RT anzusie-
deln. Gleiches gilt fir das Risssystem S-L. Makroskopisches Materialverhalten und das Bruchbild
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besitzen bei RT einen spréden Charakter. Rissausbreitung erfolgt jedoch auf eine interkristalline
Weise entlang der Walzebene [119] [Abb. 71].
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Abb. 53: Korrelation zwischen BDT-Temperatur und der Korngrenzendichte. In (a) ist die Ubergangstemperatur Tgp (iber
der mittleren Korngrenzendichte Sy der HABs; also der Grenzen mit einer Missorientierung oberhalb von 15° aufgetragen.
Angaben zur Korngrenzendichte referenzieren auf die Ergebnisse zu der Schliffebene LS. In (b) sind LABs und HABs, d. h.
Grenzen in dem Bereich 2 — 62,8° berticksichtigt. In beiden Diagrammen wird auf die BDT-Temperaturen nach dem kombi-
nierten Ansatz Bezug genommen. Graue Symbole kennzeichnen Ergebnisse aus Ref. [29, 390], fir dessen Ermittlung ein
identischer Messaufbau verwendet wurde.

Der Wechsel zu einer mikrostrukturellen KenngréRe mit linearem Charakter verspricht die Umge-
hung einiger der Schwierigkeiten, die mit der Verwendung der Korngrenzendichte verbunden sind.
Mechanische Eigenschaften, die mit der Korngrofie in Zusammenhang stehen, folgen haufig einer
Art der Hall-Petch (HP) Beziehung [393]. Im Folgenden wird ein Versuch unternommen den Verlauf
der BDT-Temperatur Uber einen Ansatz, ahnlich der Formulierung nach Petch [394] und Hall [395],

in der Form
Tepr =T, — A, A7%° (41)

anzundhern, wobei im Unterschied zu den urspringlichen Formulierungen hinsichtlich der Spalt-
bruchspannung [394] bzw. der Harte von Polykristallen [395], der korngré3ensensitive Term mit ei-
nem negativen Vorzeichen ausgestattet ist. In Gl. 41 sind T, sowie A, als Konstanten aufzufassen.
Eine weitere Verschiedenheit hinsichtlich der oben zitierten Arbeiten ist die Verwendung der mittle-
ren Sehnenlange 1 als Mikrostruktureigenschaft an Stelle eines mittleren Korndurchmessers. In die-
ser Ausarbeitung sei die Sehnenlange definiert als der Abstand zwischen benachbarten Korngren-
zen entlang der idealisierten Rissfront, also einer Geraden im Sinne der Spezifikation nach Ref. [221]
[Abb. 1]. In diesem Fall kann die mittlere Sehnenlange mittels der Formulierung

_ [Tus
g dS cee leS cee
e 1
angenahert werden. Durch die Wahl eines geeigneten Vektors g fiir die Beschreibung des Verlaufs
der Rissfront erlaubt dieser generalisierte Ausdruck die Berechnung der Sehnenléange flr beliebige

A=

(42)
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Risssysteme und ist nicht auf die Systeme begrenzt, die anhand der drei Hauptlichtungen L, T, bzw.
S dargestellt werden kénnen. Der Faktor dg steht fiir den mittleren Abstand der Korngrenzen gemes-
sen durch die Ausrichtung der Messlinien parallel zur S Richtung; siehe Abb. 54a. Die Gro3en 75
und 7s charakterisieren die mittleren Dimensionen der Korner entlang der L-Richtung bzw. T-Rich-
tung im Verhaltnis zu der KorngréRe in der S-Richtung. Im Rahmen dieser Arbeit sind ausschlielich
Proben mit L-T Risssystem gepruft worden. Die Losung von GI. 42 mit dem entsprechenden Orien-
tierungsvektor (0,0,1) zeigt, dass unter dieser Randbedingung die mittlere Sehnenlange mit der mitt-
leren Korngréf3e bzw. dem mittleren Abstand von Korngrenzen entlang der S-Richtung gleichzuset-
zen ist. Der hier gelegte Fokus auf die mittlere Sehnenlange beruht (i) auf Ergebnissen einer in-situ
TEM-Studie zu der Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen in der Nahe einer Rissspitze von
Issa et al. [121] und (ii) der von Tanaka et al. [123] aus Simulationen abgeleiteten Feststellung, dass
in UFG Materialien die Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen dominiert.

Abb. 54: Erorterung der KenngroRe Sehnenlange fir das L-T Risssystem. Es sind die Ausrichtung der Messlinien einge-
zeichnet, die zur Ermittlung der mittleren KorngroRe in der S-Richtung genutzt wurden. In dieser Ausarbeitung ist der Korn-
grenzenabstand parallel zur S-Richtung identisch mit der Sehnenldnge. Mit der wirklichen Mikrostruktur als Untergrund sind
die per Definition zugewiesenen Eigenschaften des in dieser Ausarbeitung ausschlieRlich genutzten L-T Risssystems einge-
zeichnet. Darstellung in Anlehnung an Ref. [370].

In Abb. 55 sind die BDT-Temperaturen Uber der Sehnenlange in einer HP-Auftragung dargestellt.
Zuerst soll die Korrelation zwischen Ubergangstemperatur und der Sehnenlénge der HABs in Dia-
gramm (a) untersucht werden. Wiederum werden die BDT-Temperaturen aller Lastraten bertcksich-
tigt. Es konnen vergleichbare Feststellungen getroffen werden, wie diese bereits fir Abb. 53a be-
schrieben worden sind. In dem Bereich der warmgewalzten Materialien, zuziglich 1300 K, 6 h, kann
in erster Naherung die Entwicklung iber eine Gerade angenahert werden. Diese Aussage ist fur die
Ubergangstemperaturen aller Lastraten valide. AuRerhalb dieses Bereiches, also unterhalb von
0,7 um~%5 und oberhalb von 1,8 um=5, bildet die Trendgerade nicht die reale Entwicklung der BDT-
Temperatur ab. Die Ubergangstemperatur fiir 4,1CR wird durch die (anhand von 1,7WR — 3,3WR
und 1300 K, 6 h bestimmte) nach rechts extrapolierte Regressionsgerade, klar Uberschatzt. Die
BDT-Temperatur fiir 4,1CR ist niedriger als die Prognose. Die Verlangerung der Ausgleichsgeraden
zur linken Diagrammseite zeigt im Unterschied dazu, dass die BDT-Temperatur des rekristallisierten
Zustands um etwa 100 K unterschatzt wird, also keine konservativen Werte erlangt werden. Werden
auch die LABs bei der Berechnung der mittleren Sehnenlangen berticksichtigt, folgt die Aufreihung
der Datenpunkte in der HP Auftragung nicht nur fir die warmumgeformten Zustéande einem linearen
Trend. Auch die BDT-Temperaturen fir Material 2300 K, 1 h werden nun von der Ausgleichsgerade
hinreichend beschrieben. Dies trifft allerdings weiterhin nicht fiir 4,1CR zu. Die Reduktion der Uber-
gangstemperatur infolge Kaltwalzens fallt wesentlich gréRer aus, als dies die Trendlinie vorspiegelt.
Die Abweichung zwischen Datenpunkten und Trendlinie ist jedoch fir den Ansatz mit LABs und
HABs geringer, als dies in Abb. 55a fir die mittleren Sehnenlédngen der HABs beobachtet wird. Diese
Feststellungen sind unabhangig von der Verwendung der gemessenen mittleren Sehnenlangen oder
den nach Abb. 20b, Kap. 4.3.1 korrigierten wahren Sehnenlangen. Die gemessenen Sehnenlangen
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sind oberhalb der Trendlinien durch Striche markiert. Weiterhin muss festgestellt werden, dass auch
Gl. 41 in seiner Grundkonstruktion auf die Beschreibung von drei unabhdngigen BDT-Temperaturen
limitiert ist. Konkret sind dies die Ubergangstemperaturen entsprechend den Sehnenléngen entlang
der L-, T- bzw. der S-Richtung. Diesen drei BDT-Temperaturen stehen die sechs méglichen Ergeb-
nisse fiir die grundlegenden Risssysteme gegeniiber. Ein erfolgreicher Ansatz muss mindestens
zwei Mikrostrukturkennwerte enthalten, damit auf Basis der Kombinatorik sechs Lésungen erzielt
werden kbénnen.

In einer Veroffentlichung zum Einfluss der Positionierung von Versetzungsquellen und Versetzungs-
barrieren in der Nahe der Rissspitze auf die BDT-Temperatur zeigen Reiser et al. [112] anhand von
DDD-Simulationen, dass sowohl die Dichte von Versetzungsquellen entlang der Rissfront, als auch
die zur Verfugung stehende freie Weglange fur das Gleiten der Versetzungen nach der Nukleation,
die BDT-Temperatur beeinflussen. Die gefundene Beziehung mit (i) dem mittleren Abstand von Quel-
len entlang der Rissfront und (ii) der mittleren freien Weglange als EinflussgroRen, entspricht der
oben aufgestellten Forderung nach einer Formulierung mit mindestens zwei unabhangigen Variab-
len. Die aus DDD-Simulationen abgeleitete Beziehung wird von Reiser et al. [112] [GI. 13] mit

Tgpr = Tpr0 — A dso's dx_l (43)

angegeben, wobei dg die mittlere freie Weglange und d, die mittlere Distanz zwischen Versetzungs-
quellen entlang der Rissfront ist. Die weiteren Gré3en Tgpr o und A in der hier unveréndert tbernom-
men Notation stehen fir Konstanten.

Wie zuvor im Prolog zu Gl. 42 angesprochen, wird in dieser Ausarbeitung die Annahme getroffen,
dass in UFG W der mittlere Anstand zwischen Versetzungsquellen an der Rissfront in erster Nahe-
rung mit der mittleren Sehnenlangen korreliert. Weiterhin wird fir die nachfolgenden Untersuchun-
gen postuliert, dass entweder die mittlere Korngréfie in der L-Richtung oder der T-Richtung ein Maf}
fur die freie Weglange sei. Somit kann die oben zitierte Gleichung fiir die BDT-Temperatur in eine,
an die wahren Bestandteile einer Mikrostruktur angelehnten Form,

TEM =Ty — Ay dy” 17! (44)
bzw. in die Formulierung
Tgpr = T3 — A3 77x|so'5 703 (43)

umgeschrieben werden, wobei nm ein Platzhalter fiir das konkret untersuchte Risssystem ist, und T;
sowie A5 als Konstanten behandelt werden. Die Variable d, beschreibt die mittlere KorngréRe in der
Richtung x und 7y s die Anisotropie der Korndimension in x, auf den mittleren Korngrenzenabstand
in der S-Richtung bezogen; vgl. Gl. 42. Unter der Pramisse, dass nur Proben mit L-T Risssystem
berucksichtigt werden sollen, und weiterhin nur die Anisotropie der Bleche in den Hauptrichtungen
gepruft werden, ist bei diesem Ansatz x mit einer der verbleibenden Hauptrichtungen zu substituie-
ren. Sowohl die Ergebnisse bei Wahl der L- als auch der T-Richtung sind in dieser Ausarbeitung
untersucht worden; siehe Abb. 56 und Abb. 57. Die GréRe A reprasentiert die mittlere Sehnenlange.

In Abb. 56 ist die Entwicklung der BDT-Temperatur dargestellt, wobei die Position der Datenpunkte
entlang der Abszisse aus dem in Gl. 45 beschriebene Produkt aus dem Seitenverhaltnis und der
mittlerer Sehnenlange berechnet wurde. Zuerst wird die Linearitat der Entwicklung auf Basis des
Verhaltnisses der KorngréRe parallel zu der L-Richtung untersucht; und hierbei zuallererst fir die
Ergebnisse nach Auswertung der HABs. Im Vergleich zu dem vorher untersuchten Ansatz vom HP-
Typ ist die in Abb. 56a erprobte Auftragung wesentlich besser geeignet, um die BDT-Temperaturen
der umgeformten Materialien auf Basis einer einzigen Trendlinie zu beschreiben. Der in der Diskus-
sion von Abb. 55 besprochene markant-ausgepragte Abfall der BDT-Temperatur zwischen 1,7WR —
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3,3WR und 4,1CR wird weitestgehend durch die flr Abb. 56 gewahlte Art der Darstellung ausgegli-
chen. In der Konsequenz kdnnen Datenpunkte der Materialien 1,7WR — 4,1CR durch eine gemein-
same Trendlinie beschrieben werden. Vergleichbar mit den zuvor untersuchten Anséatzen, verbessert
die Bertcksichtigung von Grenzen mit Missorientierungen 2 — 15° (LABs) zusétzlich zu den HABs
die Korrelation zwischen der BDT-Temperatur und der Sehnenlange in der gewahlten Auftragung;
siehe Abb. 56b. Vor allem die Datenpunkte von 2,5WR fligen sich in Diagramm (b) etwas besser in
den Gesamttrend ein. Fir die Lage des kaltgewalzten Materials im Bezug zu dem Verlauf der warm-
gewalzten Bleche kann zwischen (a) und (b) keine Verschiebung ausgemacht werden. Dies ist ein
fundamentaler Unterschied zu der oben analysierten HP-Auftragung. An dieser Stelle muss jedoch
auch ein Defizit der Auftragung nach Gl. 45 angesprochen werden. Dieses liegt in der Kompatibilitat
der Trendlinie mit den Ergebnissen des rekristallisierten Zustands. Mittels der zuvor untersuchten,
auf Gl. 40 bzw. GI. 41 zugrunde liegenden Ansatze gelingt (sofern HABs und LABs berucksichtigt
werden) die Vorhersage der Ubergangstemperatur von Zustand 2300 K, 1 h wesentlich praziser.
Unterschatzt die Verlangerung der Trendlinie auf Basis von HABs die Ubergangstemperatur um etwa
150 K, betragt die Abweichung bei der Betrachtung von LABs und HABs ungefahr 50 K, wobei die
ausgewiesenen Zahlenwerte auf den Ergebnissen zu der mittleren Lastrate beruhen. Damit ist die
Prognose fiir 2300 K, 1 h nach GI. 45 nicht konservativ. Dies begrenzt den in Abb. 56 untersuchten
Ansatz auf Materialien mit Verformungsstruktur, als da sind: 1,7WR — 4,1CR und der moderat war-
mebehandelte Zustand 1300 K, 6 h [390]. An diesem Befund andert auch ein Austausch des mittle-
ren Seitenverhaltnisses der Kdrner zugunsten der Korndimension entlang der T-Richtung nichts
Grundlegendes; vgl. Abb. 57b.
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Abb. 55: Korrelation von BDT-Temperatur und der Sehnenlénge in der Hall-Petch Auftragung. Es ist die Ubergangstempera-
tur Tgpy Uber der mittleren Sehnenlange 1 aufgetragen. In (a) nimmt die mittlere Sehnenlange Bezug auf die HABs, in (b) sind
sowohl LABs als auch HABs berlcksichtigt. Die Position der Datenpunkte fiir die gewalzten Materialien in Bezug auf die
mittlere Sehnenlange entspricht der wahren KorngréRe in der S-Richtung, also der gemessenen Gréf3e um den Effekt der fir
die Messung zu Grunde liegenden Schrittweite korrigiert; vgl. Abb. 20b, Kap. 4.3.1. Die gemessenen KorngréfRen sind durch
die oberhalb eingezeichneten Marken angezeigt. Graue Symbole kennzeichnen Ergebnisse zu warmebehandelten W-Mate-
rialien [29, 390].
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Abb. 56: Korrelation von BDT-Temperatur und Mikrostruktur auf Basis des adaptierten Ansatzes (L). Die zweite Kenngréfie
entspricht dem mittleren Seitenverhaltnis der Kérner in der L-Richtung. Es ist die BDT-Temperatur T Uber dem Quotienten
aus Seitenverhaltnis fur die L-Richtung 715 und mittlerer Sehnenlénge 1 aufgetragen. In (a) werden nur HABs bei der Berech-
nung der Sehnenlange und des Seitenverhaltnisses bertcksichtig, in (b) alle Korngrenzen mit Missorientierungen gréer 2°.
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Abb. 57: Korrelation von BDT-Temperatur und Mikrostruktur auf Basis des adaptierten Ansatzes (T). Die zweite KenngroRRe
entspricht dem mittleren Seitenverhaltnis der Kérner in der T-Richtung. Es ist die BDT-Temperatur Tgpr Uber dem Quotienten
aus Seitenverhaltnis fur die T-Richtung 75 und mittlerer Sehnenlénge 1 aufgetragen. In (a) werden nur HABs bei der Berech-
nung der Sehnenlange und des Seitenverhaltnisses berlcksichtig, in (b) alle Korngrenzen mit Missorientierungen grofier 2°.
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Darstellung im Weiteren identisch mit Abb. 56.
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Eine mdgliche Ursache fir die verschobene BDT-Temperatur fur Material 2300 K, 1 h kann anhand
der Bruchbilder nach sprédem Materialverhalten identifiziert werden; vgl. Abb. 31, Kap. 5.1. In
1,7WR - 4,1CR erfolgt bei Anwendung des L-T Risssystems und Prifung unterhalb der jeweiligen
Ubergangstemperatur die Rissausbreitung auf eine transkristalline Weise. Eine EBSD-Analyse der
Bruchflache von Material 4,1CR bestatigt die niedrig gepackten Ebenen von Typ {001} als bevor-
zugte Spaltebenen. Dieser Befund ist in Einklang mit der Kenntnislage zu SX W [44] und krz Metallen
im Allgemeinen [47]. Jedoch stellt in PC W transkristalline Rissausbreitung nicht die Regel dar. Re-
kristallisierte oder moderat umgeformte W-Materialien werden eher mit interkristalliner Rissausbrei-
tung in Verbindung gebracht [30, 31, 132]. Spaltbruch ist vornehmlich auf stark gewalzte Materialien
oder W-Drahten beschrankt [240, 333] und dies auch nur bei der Priifung bestimmter Risssysteme
[119]. Transkristalliner Bruch in PC W ist aller Voraussicht mit der stark anisotropen Kornmorphologie
dieser Zustande verknupft [18, 119, 396]. Nach einer Warmebehandlung und Kornneubildung tber-
wiegt auch fir diese Materialien das interkristalline Bruchbild bei sprédem Materialverhalten [333]
[Abb. 9]. Dies bestatigt sich auch fur 1,7WR. Im gewalzten Zustand erfolgt bei Anwendung des L-T
Risssystems der Sprédbruch transkristallin, nach der Rekristallisation bei 2300 K, 1 h zeigt die
Bruchflache eine interkristalline Gestalt. Auch in 0AS erfolgt die Rissausbreitung ausschlieflich in-
terkristallin; vgl. Abb. 31, Kap. 5.1. Da besonders in W die Korngrenzen bedeutende Schwachstellen
darstellen [1, 119], kdnnte der Unterschied in der Art der Rissausbreitung bei Sprédbruch den BDT
zu hoéheren Temperaturen verschieben und damit fir die Abweichung der BDT-Temperaturen von
0AS und 2300 K, 1 h zur Trendlinie (Abb. 56b) verantwortlich sein. Auch ein vermuteter Unterschied
in der Natur der HABs in UFG Materialien sei an dieser Stelle erwahnt [397, 398], soll hier aber nicht
weiterverfolgt werden.

Vergleich der experimentellen Ergebnisse mit DDD-Simulationen

In der DDD-Studie von Reiser et al. [112] [Abb. 2] war die Dichte des Funktionselements Verset-
zungsquelle in der Nahe der Rissspitze und die mittlere freie Weglange der von diesen Dipolquellen
emittierten Versetzungen variiert und die Auswirkungen auf die BDT-Temperatur analysiert worden.
Die hier vorgelegte Ausarbeitung behandelt jedoch die Eigenschaften realer Mikrostrukturen und die
Korrelation mit der Ubergangstemperatur dieser Materialien. Diese Eigenschaften sind in erster Linie
die Sehnenlange und die mittlere KorngréRe entlang der Walzrichtung.

Die Tatsache, dass in den Simulationen von Reiser et al. [112] und in dieser experimentellen Arbeit
der Verlauf der BDT-Temperatur (Abb. 56) anhand identischer Beziehungen beschrieben werden
kann, veranlasst zu einer Diskussion der Rolle der Korngrenzen in Hinblick auf die in Ref. [112]
definierten Eigenschaften der Funktionselemente; namentlich als Versetzungsquelle und Verset-
zungsbarriere. Die Moglichkeit der Substitution (i) des mittleren Abstandes von Versetzungsquellen
mit der Sehnenlange und (ii) der freien Weglange mit der Korngré3e normal zu der Rissebene im
Sinne der Definition, hier gleichzusetzen mit der KorngréRRe in der Walzrichtung, ist ein starkes Indiz,
dass Korngrenzen Rissspitzenplastizitdt sowohl beglnstigen als auch behindern. Dies stutzt die in
Kap. 3 formulierte Arbeitshypothese zu verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur als
Folge der hohen Korngrenzendichte von UFG W. Damit ist der Vorteil einer UFG Mikrostruktur hin-
sichtlich der Ubergangstemperatur von grobkérnigen Materialien an die hohe Dichte von Orten der
assistierten Versetzungsnukleation gekniipft. Diese Folgerung ist Gbereinstimmend mit den Ergeb-
nissen der Experimente und MD-Simulationen von Tanaka et al. [123] zu der BDT-Temperatur von
UFG a-Fe. Wie von Murr [122] ausflihrt, sind Korngrenzen energetisch bevorzugte Positionen fiir
eine Versetzungsnukleation. In in-situ TEM-Untersuchungen an UFG Cr beobachteten Issa et al.
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[121] [Abb. 6], dass neben der Emission von Versetzungen direkt an der Rissspitze auch eine Viel-
zahl von Versetzungen an Korngrenzen in unmittelbarer Umgebung gebildet werden und diese zu
der plastischen Verformung an der Rissspitze beitragen.

In der Uberwiegenden Mehrzahl von Arbeiten zu dem Einfluss von Korngrenzen auf die mechani-
schen Eigenschaften eines Materials werden ausschlief3lich HABs bertiicksichtigt. Die in diesem Ka-
pitel gezeigten Korrelationen weisen jedoch darauf hin, dass LABs ebenso hinsichtlich der Nuklea-
tion von Versetzungen zu beachten sind. Als Begriindung fir die vermutlich exponierte Bedeutung
der assistierten Versetzungsnukleation im Hinblick auf die Reduktion der BDT-Temperatur in W und
damit die Verteilung von Korngrenzen entlang der Rissfront, wird ein Mangel von Versetzungsquel-
len in W angenommen [399]. Damit wére der spréde Charakter von W nicht alleinig eine Folge der
hohen Peierls-Energie der Schraubenversetzung. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit der Inter-
pretation von Ergebnisse zur Rissspitzenplastizitdt aus DDD-Simulationen. Devincre et al. [253] fiih-
ren aus, dass bei einer niedrigen Dichte an Versetzungsquellen selbst eine hohe Rate des limitie-
renden Prozesses nicht zu stabilem Risswachstum fiihren muss.

Die im Vergleich zum HP-Ansatz gute Beschreibung der BDT-Temperaturen von 1,WR - 3,3WR
UND 4,1CR in Abb. 56b legt nahe, dass neben der Sehnenlange auch der mittlere Abstand von
Korngrenzen parallel zur Ebenennormalen der Ligamentebene die Ubergangstemperatur beein-
flusst. Dies ist in Einklang mit den oben ausgefiihrten theoretischen Betrachtungen iber dem Erfor-
dernis von mindestens zwei Mikrostruktureigenschaften zur Abbildung der BDT-Temperaturen von
sechs mdoglichen Risssystemen. Fir die in dieser Arbeit ausschlieBlich genutzten Proben mit L-T
Risssystem entspricht der mittlere Abstand von Korngrenzen entlang von Messlinien parallel zur
Richtung der Ebenennormale definitionsgemaf’ der mittleren Abschnittslange fiir Messlinien mit Aus-
richtung parallel zu der L-Richtung. Dies stellt eine Erweiterung zu der in Kap. 3 formulierten Arbeits-
hypothese dar, in der nur die Rolle der Korngrenzen in Bezug auf ihre Rolle bei der Nukleation von
Versetzungen thematisiert wurde. Ahnlich zu der Nukleation, stellen auch beziiglich der Behinderung
von Versetzungsgleiten die Mehrzahl der Verdffentlichungen auf diesem Gebiet HABs in den Vor-
dergrund. Diese Situation ist jedoch kritisch zu hinterfragen, da auch LABs zu der Hartung beitragen
[400]. Nach experimentellen Studien an Al geben Kamikawa et al. [401] fir die kritische Missorien-
tierung den Bereich 2 — 3° an. Korngrenzen mit Winkeln oberhalb dieses Grenzbereiches sind bei
einer Abschatzung der freien Weglange flr das Versetzungsgleiten zu inkludieren. Hansen [402]
berichtet ebenfalls sehr kleine Winkel fir die kritische Missorientierung verschiedener Materialien.
Dies bestarkt die Schlussfolgerung, dass zu einer angemessenen Mikrostrukturanalyse mit dem
Zweck der Einschatzung der BDT-Temperatur auch das Studium der LABs gehdrt.

In der Formulierung nach Reiser et al. [112] [Gl 13] reprasentiert der zweite Parameter in der Be-
schreibung der BDT-Temperatur die mittlere freie Weglange fiir das Versetzungsgleiten; neben dem
mittleren Quellenabstand entlang der Rissfront als BasisgroRe. Anhand eines Vergleichs der in Abb.
56b und Abb. 57b gezeigten Trendlinien kann zu dem Schluss gelangt werden, dass die freie Weg-
lange starker von dem mittleren Korngrenzenabstand entlang der L-Richtung bestimmt wird. Dieser
Befund soll nachfolgend weiter untersucht werden. In Abb. 58a ist das von Reiser et al. [112] ange-
wendeten Kontinuumsmodells skizziert. In diesem findet Versetzungsgleiten ausschlief3lich auf einer
Ebene statt. Diese schlielt bei einer Belastung im Modus (i) mit der Rissebene einen Winkel von
70,5° ein; vgl. Abb. 9 Kap. 2.3. Unter Anwendung der Gestaltdnderungshypothese wirkt in dieser
Ebene die héchste Schubspannung [225]. Anders als hier dargestellt, beinhaltet das DDD-Modell
keine Korngrenzen. Stattdessen sind die Positionen der Funktionselemente Versetzungsquelle und
die mittleren freien Weglangen vorgegeben. Die Eintragung der Korngrenzen soll die hier postulier-
ten Rolle von Korngrenzen bei der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur durch
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die assistierte Versetzungsnukleation verdeutlichen. Der Winkel von 70,5° zwischen Rissebene und
der Ebene maximaler Schubspannung impliziert, dass (unter Vernachlassigung von Hindernissen
anderer Art) die Korndimension in der L-Richtung die freie Weglange kontrolliert, d. h. im Vergleich
zur T-Richtung in der L-Richtung deutlich gréRere Korngrenzenabstédnde bendtigt werden, um eine
gegebene freie Weglange zu erzielen. Dies entspricht dem gewonnenen Eindruck, dass bei der Wahl
des Seitenverhaltnisses entlang der L-Richtung (Abb. 56b) zutreffendere Prognosen fir die Uber-
gangstemperaturen erzielt werden, als dies mit der Nutzung des Seitenverhaltnisses fir die T-Rich-
tung (Abb. 57b) gelingt.

Gleitebene {110} Ebenen

Positionen der
Versetzungsnukleahon
Gleltnchtung
== -00-00-6(40--0-0—
// ) r// /

—
-

Richtung der
Rissfront R|sssp|tze

fur die (0°, 0°, 45° ) bei der Anwendung einer
a) Rissebene Orlentlerung L-T Risssystems

Abb. 58: Vergleich der Gleitebenen im Kontinuum und realen krz Kristall. In (a) ist das Kontinuumsmodell der Rissspitzen-
plastizitat gezeigt. Die roten Punkte symbolisieren Positionen der Versetzungsnukleation, wobei A den Abstand zwischen zwei
Quellen beschreibt. In (b) sind {110}-Gleitebenen in Rot dargestellt. Dabei ist im Vordergrund die Rissfront angedeutet. Die
Abbildung beschreibt den Fall eines L-T Risssystems in einem Kristallbereich der gedrehten Wiirfellage. Die Ausrichtung der
Elementarzelle unter diesen Randbedingungen ist durch den unten abgebildeten Wrfel demonstriert.

Das Kontinuumsmodell spiegelt jedoch nicht die Gleitgeometrie von realen Metallen wider. Verset-
zungsgleiten erfolgt ausschlieRlich auf den kristallographischen Ebenen, die bei der betreffenden
Kristallstruktur die héchste Packungsdichte aufweisen [181]. In W sind dies die Ebenen des {110}-
Typs [188]. In Abb. 58b sind die Ausrichtungen der sechs {110}-Ebenen mit der Lage der Rissfront
und -ebene in Beziehung gesetzt. Als Randbedingungen sind hierbei zu nennen: (i) Die Wahl eines
L-T Risssystems und (ii) eine Kristallorientierung die der gedrehten Wiirfellage entspricht. In der
gewabhlten Perspektive entsprich die Blickrichtung der T-Richtung. Die sechs Ebenen vom Typ {110}
sind in Rot eingezeichnet. Eine von diesen liegt planparallel zur Rissebene. Eine weitere Ebene steht
senkrecht auf der Rissebene, wobei die Schnittlinie beider Ebenen parallel zur S-Richtung verlauft.
Die verbleibenden vier {110}-Ebenen kénnen nicht als Parallele oder Senkrechte der Hauptrichtun-
gen des Probenkoordinatensystems ausgedriickt werden. Alle vier Ebenen umschlieRen mit der
Rissebene einen Winkel von 60°. Somit sind funf der sechs Gleitebenen in Kérnern der dominieren-
den Kristallorientierung mehr in Richtung der L-Richtung ausgerichtet als entlang der T-Richtung.
Damit liegt ein Indiz vor, dass die bessere Linearitat des Verlaufs der Datenpunkte im adaptierten
Ansatz bei Anwendung des Seitenverhaltnisses fir die L-Richtung nicht auf einen statistischen Effekt
zuriickzufihren ist.

Raumtemperaturduktilitit bei gleichzeitig isotropen Materialeigenschaften

Durch die stark anisotrope Kornmorphologie ist die Sehnenldnge und vermutlich auch die mittlere
freie Weglange stark von der Wahl des Risssystems beeinflusst. Dies ist in Ubereinstimmung mit
den Unterschieden, die fur die BDT-Temperatur eines gegebenen Materials gefunden werden; vgl.
Nikoli¢ et al. [240] und Pfeifenberger et al. [119] zum Einfluss der Risssysteme auf die Ubergangs-
temperatur von hochgradig gewalztem W. Dies erschwert den Einsatz von W als Strukturmaterial,
erfordert die Richtungsabhangigkeit der BDT-Temperatur doch genaue Kenntnis iber die im Bauteil
vorliegenden Spannungen.
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Mit der aus der Formulierung von Reiser et al. [112] weiterentwickelten Beziehung kdénnen unter
Bezugnahme von HABs und LABs die BDT-Temperaturen von UFG W sehr gut abgeschatzt werden.
Dieser Aspekt ermoglicht eine Extrapolation der mittleren Sehnenlange zu dem Korndurchmesser,
bei dem Raumtemperaturduktilitdt in W auch bei gleichférmiger Kornmorphologie eintritt. Hierfur die-
nen die Ergebnisse der Lastrate 1,0 MPa m®5 s~ als Ausgangspunkt. Nach Gl. 45 ist bei gegebener
Lastrate die Ubergangstemperatur durch den Wurzelterm aus Seitenverhaltnis und mittlerer Seh-
nenlénge festgelegt. Durch die zu beantwortende Fragestellung ist das Seitenverhéltnis der Kornab-
messungen auf {1} festgelegt. Zur Aufrechterhaltung der Ubergangstemperatur von 4,1CR-1,0 muss
somit der Korndurchmesser um den Faktor 12 kleiner ausfallen als die ermittelte Sehnenlénge; vgl.
Tab. 11, Kap. 5.3.1. Damit wird stabiles Risswachstum unabhéngig vom gepriiften Risssystem erst
ab einem mittleren Korndurchmesser (LAB) von etwa 10 nm vorhergesagt, also weit im nanokristal-
linem Regime. Es gelten fir diese Uberlegung, die bei Extrapolationen um eine GréRenordnung zu
beachtenden Einschrankungen hinsichtlich der Aussagekraft. Zuziglich sind die Unsicherheiten bei
(i) der Bruchart, also dem erwarteten Wechsel von transkristallinem zu interkristallinem Sprédbruch
[234] [Abb. 17] und (ii) dem Einfluss der Versetzungsdichte zu beachten. Weiterhin muss die Exis-
tenz einer Séttigungskorngrél3e beachtet werden. Diese beschreibt die minimale KorngréR3e, die
durch den Prozess der Kornfragmentierung erzielt werden kann. Trotz fortgesetzter Umformung wird
nach dem Erreichen der Séttigungskorngré3e keine weitere Kornfeinung beobachtet. Pippan et al.
[375] geben fiir die SéttigungskorngréBe in W etwa 100 nm an, dieser Wert sollte jedoch mit der
Verformungstemperatur variieren. Dies spiegelt sich jedoch nicht eindeutig in den fir nanokristallines
W berichteten KorngréfRen wider: Fir High Pressure Torsion (HPT) bei 600 K berichten Vorhauer et
al. [403] eine Korngrofie leicht unterhalb 100 nm. Valiev et al. [234] [Tab. 1] bzw. Alexandrov et al.
[360] [Tab. 1] weisen nach HPT bei 800 K eine mittlere Korngré3e von 95 nm aus. In diesen Berich-
ten wird jedoch auch fir W, hergestellt mit Equal-channel Angular Pressing (ECAP) bei 1300 K, eine
vergleichbare KorngréRRe angegeben. Auch Wei et al. [140] berichten nach HPT bei 800 K von einer
erzielten Korngréfie um 100 nm. Nach HPT bei 900 K geben Kecskes et al. [404] einen Bereich 100
— 150 nm als mittlere Korngréfe an. Damit muss angezweifelt werden, ob nanokristallines W mit der
extrapolierten KorngréRRe zu realisieren ist.

5.5.3 Diskussion des Einflusses der Versetzungsdichte und -struktur

Versetzungen sind die Trager der plastischen Verformung. Im weitrdumigen Rahmen korrelieren
Ubergangstemperatur und Versetzungsdichte. Mit zunehmender Versetzungsdichte sinkt die BDT-
Temperatur. Ein nadherer Blick auf die Entwicklung diese KenngréRen zeigt jedoch auch, dass dieser
Zusammenhang nur bei Unterschieden in der Versetzungsdichte in dem Bereich von GréRenord-
nungen klar zu identifizieren ist. Eine theoretische Analyse legt nahe, dass die Gewichtung der Ver-
setzungsdichte bei der Beschreibung der Ubergangstemperatur an die GréRe der Sehnenlénge an-
zupassen ist.

In Abb. 59 ist die BDT-Temperatur tiber der Versetzungsdichte aufgetragen. Die Ubergangstempe-
raturen nach dem kombinierten Ansatz basieren auf der Lastrate 1,0 MPa m®5 s7'; vgl. Tab. 12,
Kap. 5.3.1. Die Versetzungsdichten sind in der erwartbaren Reihenfolge geordnet; aufsteigend von
OAS uber die Gruppe der warmgewalzten Materialien bis zu 4,1CR. Der in Cyan dargestellte Daten-
punkt reprasentiert die Mittelwerte fur 1,7WR — 3,3WR. Werden die Literaturdaten fir die Materialien
1300 K, 6 hund 2300 K, 1 h hinzugenommen, kann bei logarithmischer Auftragung der Versetzungs-
dichte der Zusammenhang zwischen ebendieser und der Ubergangstemperatur linear angenahert
werden. Der gesinterte Zustand liegt wiederum fern ab der Trendlinie und bleibt nachfolgend unbe-
ricksichtigt. Steht nicht der Gesamttrend in Fokus, sondern auch die Verteilung der Datenpunkte
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Identifikation von Korrelationen

hinsichtlich ihrer direkten Nachbarn, kann fir 1,7WR — 3,3WR kein eindeutiger Trend ausgemacht
werden. Wird fir diese Materialien eine Einschatzung eingefordert, suggerieren die Ergebnisse eine
Tendenz, die in Opposition zu dem Gesamttrend steht. So klar der Zusammenhang zwischen hoher
Versetzungsdichte und niedrigen BDT Temperaturen im grollen Rahmen erscheint, so zweifelhaft
ist dessen Existenz nach einer Analyse der warmgewalzten Materialien.

900 T T T
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L 1 =w25wr
700 3.300 K.1h A
-~ 3,30WR
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Abb. 59: Korrelation zwischen der BDT-Temperatur und der Versetzungsdichte. Es ist die Ubergangstemperatur Tgpy (ber
der Versetzungsdichte py aufgetragen. Alle BDT-Temperaturen referenzieren auf den kombinierten Ansatz und eine Lastrate
von 1,0 MPa m®® s™'. Der Datenpunkt in Cyan repréasentiert den Mittelwert aller warmgewalzten Materialien. Daten zu dem
warmebehandelten Zustand 1300 K, 6 h aus Ref. [390]. Versetzungsdichte von 2300 K, 1 h unverdffentlicht.

Nach dem Modell der Rissspitzenplastizitat kann eine Reduktion der BDT-Temperatur mit einer ef-
fektiveren Kompensation bzw. Relaxation der Spannungsintensitat begriindet werden. Der Beitrag
einer hohen Versetzungsdichte hierzu beruht jedoch weniger auf einer gréReren Anzahl von mobilen
Versetzungen, stattdessen ist die assistierte Versetzungsnukleation an bestehenden Versetzungen
anzufiihren [138, 139]. Unter Berlcksichtigung der in Kap.5.5.2 beschriebenen Rolle des mittleren
Abstandes der Korngrenzen entlang der Rissfront wird nachfolgend Raumtemperaturduktilitat in
UFG W bzw. die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur als Resultat einer Uberla-
gerung der assistierten Versetzungsnukleation an zwei unterschiedlichen Gitterdefekten untersucht:
(i) Primare Nukleation an Korngrenzen und (ii) sekundare Nukleation infolge von bereits existieren-
den Versetzungen. Somit ist die mittlere Sehnenlange als Mal flir den Abstand von primaren Quellen
mit einer mittleren Distanz zwischen Orten der sekundaren Nukleation zu kombinieren. Nach E/-
Awady [405] kann der mittlere Abstand zwischen Positionen der sekundaren Nukleation anhand der
Formulierung

ly=Ap,"° (46)

abgeschatzt werden, wobei py die Versetzungsdichte reprasentiert. Die Variable A wird als Kon-
stante aufgefasst. Angaben zu der mittleren Sehnenldnge auf Basis der EBSD-Ergebnisse und an-
hand der Reflexverbreiterung bestimmte Versetzungsdichten sind Tab. 11, Kap. 5.3.1 zusammen-
gefasst. Aus diesen beiden Grofien kann unter Zuhilfenahme der Formulierung und bei Annahme
einer gleichwertigen Wahrscheinlichkeit fir die Nukleation

_ [1 17!

A=|=+—

11y (47)

eine Grole konstruiert werden, die den mittleren Abstand von primaren und sekundaren Nukleati-
onspunkten A entlang der Rissfront beschreibt; im Folgenden als angepasste Sehnenlange bezeich-

net. Die GroRen 1 und Ly entsprechen den einzelnen Beitragen der Korngrenzen bzw. der Verset-
zungsdichte.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Nachfolgend wird der Einfluss der beiden Beitrdge auf die angepasste Sehnenlange untersucht. Es
werden zwei Modellmaterialien konstruiert, wobei Beispiel (i) ein grobkérniges (CG) Material abbildet
und Beispiel (ii) ein UFG Material reprasentiert. In Anlehnung an 0AS wird der mittlere Abstand der
Korngrenzen entlang der Rissfront im CG Modell auf 20 um festgelegt. Fur den UFG Représentanten
wird eine Sehnenlange von 0,5 ym gewahlt. Beide Modellmaterialien liegen in jeweils zwei Zustan-
den vor, die sich bei gleicher Korngré3e in der Versetzungsdichte um eine GréRenordnung unter-
scheiden: In Zustand 1 betragt diese 1x10"3 m~2 und fiir Zustand 2 wird die Versetzungsdichte auf
1x10" m~2 festgesetzt. Wird in Gl. 46 die Konstante A mit {1} angenommen, ergibt sich fiir Beispiel-
material (i) in Zustand 1 eine angepasste Sehnenlange von 0,95 uym. Fir die hohere der beiden
Versetzungsdichten (Zustand 2) ist dieser Wert auf 0,010 um reduziert. Werden beide Ergebnisse
fur Beispiel (i) ins Verhaltnis gesetzt, wird der Quotient 9,5 erhalten. Damit reflektiert in dem CG
Modell die Veranderung der angepassten Sehnenlange in erster Naherung die Zunahme der Ver-
setzungsdichte um eine GrélRenordnung. Fur Beispiel (ii) wird dieses Vorgehen auf Basis einer UFG
Mikrostruktur wiederholt. Es wird eine signifikante Veranderung des Faktors festgestellt. In Zustand
1 betragt die mittlere angepasste Sehnenlange 0,19 pym, im Zustand 2 noch 0,083 ym. Der Quotient
aus Zustand 1 zu Zustand 2 wird fiir das UFG Material zu 2,3 bestimmt. Die Auswirkung der Ande-
rung der Versetzungsdichte ist somit nur mit einem Viertel des Gewichtes im CG Modell anzusetzen.
Die Resultate dieses Gedankenexperiments geben Grund zur Annahme, dass (i) der Beitrag der
Versetzungsdichte zur Reduktion der BDT-Temperatur keine Konstante hinsichtlich einer bestimm-
ten Temperaturdifferenz pro Unterschied in der Versetzungsdichte darstellt. (ij) Vielmehr ist der Um-
fang der Reduktion auch immer mit dem Korngrenzenabstand entlang der Rissfront verkniipft. (iii)
Eine Anderung der Versetzungsdichte féllt bei CG Mikrostrukturen stérker ins Gewicht, da der mitt-
lere Abstand zwischen den Orten sekundérer Nukleation die angepasste Sehnenlénge vorgibt. Um-
gekehrt dominiert in UFG Materialien aufgrund der geringen Sehnenldnge die primére Nukleation
die angepasste Sehnenlédnge. Der Einfluss der Versetzungsdichte auf die BDT-Temperatur ist in
UFG-Materialien weniger stark ausgeprégt. Der fur CG und UFG Materialien verschieden zu gewich-
tende Betrag der Versetzungsdichte zu der Entwicklung der BDT-Temperatur ist (neben den bereits
in Kap. 5.5.2 angefiihrten Erérterungen zu den Unterschieden in der Bruchflache) eine vielverspre-
chende Erklarung fir den in Abb. 56b festgestellten Widerspruch zwischen guter Beschreibung der
Materialien mit Sehnenlange unterhalb 1um auf der einen Seite und dem Sprung im Trend zu Mate-
rial 2300 K, 1 h und OAS auf der anderen Seite.

In warmgewalztem W besitzen Versetzungen eine regellose Geometrie; vgl. Abb. 42, Kap. 5.3.2.
Nach dem Kaltwalzen werden gerade Versetzungssegmente beobachtet, die von einer Korngrenze
zur nachsten quer Uber das jeweilige Korn verlaufen. Diese Segmente besitzen vermutlich reinen
Schraubencharakter. Das Gleiten von geraden Schraubensegmenten ist von Caillard [186] anhand
von in-situ TEM-Experimenten untersucht worden. Es wird von einem unerwarteten Wechsel im Be-
wegungsstil der Schraubenversetzungen bei tiefen Verformungstemperaturen berichtet. Von einem
gleichférmigen Gleiten geht die Bewegung der Versetzungen in eine ruckartige Fortbewegung Uber.
Es wird keine Zunahme der Mobilitdt der Schraubenversetzungen durch diesen Umstand erwahnt.
Vielmehr ist dieser Wechsel fir alle Schraubensegmente unabhangig von der Geometrie der Ver-
setzungslinie zu erwarten. Somit kdnnen keine Argumente angefiihrt werden, dass gerade Schrau-
bensegmente in Zusammenhang mit Raumtemperaturduktilitdt von 4,1CR stehen.
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Zusammenfassung

Der Einsatz von Wolfram (W) als Strukturwerkstoff ist Stand 2021 durch die extreme Sprddigkeit von
konventionell produzierten W-Materialien bei Raumtemperatur (RT) ausgeschlossen. Instabile Riss-
ausbreitung in W ist unmittelbar auf die Existenz eines Sprod-duktil-Uberganges (BDT) in einem sehr
hohen Temperaturbereich zurtickzufihren. Aktuelle Untersuchungen belegen, dass hochgradiges
Warm- und Kaltwalzen einen fundamentalen Wechsel im Materialverhalten bei RT bewirkt: Hochgra-
dige umgeformte W-Materialien sind im Zugversuch plastisch verformbar und selbst in bruchmecha-
nischen Experimenten wird stabiles Risswachstum beobachtet. Diese raumtemperaturduktilen Ma-
terialien sind durch eine ultrafeinkérnige (UFG) Mikrostruktur gekennzeichnet. Es wurde fiir diese
Studie das Ziel definiert, die metallphysikalischen und mikrostrukturellen Hintergriinde der verfor-
mungsinduzierten Duktilisierung von UFG W aufzudecken. Konkret sind in dieser Ausarbeitung fol-
gende Leitfragen bearbeitet worden: (1) Welcher Mechanismus kontrolliert den BDT in UFG W? (2)
Was ist der Mechanismus der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur in hochgradig
umgeformten W, der W als ein extrem sprédes Material in einen Zustand mit Raumtemperaturdukti-
litét transformiert?

Die angewandten experimentellen Methoden waren: (i) Die ratengesteuerte Priifung von Bruchme-
chanikproben mit dem Ziel der Ermittlung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien als indirekter An-
satz der Identifikation des ratenlimitierenden Mechanismus der Rissspitzenplastizitat sowie (ii) eine
umfangreiche Charakterisierung der mikrostrukturellen Entwicklung als Teil einer direkten Herange-
hensweise. Als Ergebnisse von grundlegender Bedeutung sind nach der Auswertung von mehr als
500 Risszahigkeitsversuchen und detaillierter Betrachtungen der verformungsinduzierten Modifika-
tionen der Mikrostruktur mithilfe Methoden der Rasterelektronenmikroskopie sowie Rontgenbeugung
folgende Punkte zu benennen:

= Nach besten Wissen konnte erstmals eine Ratenabhangigkeit der BDT-Temperatur fur
UFG W experimentell belegt werden. Selbst fir W mit Raumtemperaturduktilitat ist die
Ratenabhangigkeit der Ubergangstemperatur eindeutig zu identifizieren.

= Mit zunehmendem Umformgrad wird fir UFG W sowohl eine Reduktion der Ubergangs-
temperatur als auch eine Verminderung der zugehdrigen BDT-Arrhenius-Aktvierungsener-
gie festgestellt. Zwischen beiden Kenngréfen liegt in erster Naherung ein linearer Zusam-
menhang vor.

= Die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien von UFG W folgen dem temperaturabhangigen
Verlauf der Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung fir die Kinkenpaarbildung.
Beruhend auf diesem Positivbeweis und unter Berlcksichtigung des Negativbeweises hin-
sichtlich der thermischen Aktivierung der Stufenersetzung, wird die haufig geadulierte Ver-
mutung Uber einen Wechsel im ratenkontrollierenden Prozess des BDT zugunsten der
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6 Zusammenfassung

Bewegung der Stufenversetzung zuriickgewiesen. Auch in UFG W ist die Rissspitzenplas-
tizitat im Bereich der Ubergangstemperatur durch das Gleiten der Schraubenversetzung
bzw. dem zugrundeliegenden Prozess der Kinkenpaarbildung in der Rate limitiert. Damit
kontrolliert unter quasi-statischer Belastung die Kinkenpaarbildung in W Uber viele mikro-
strukturelle GréRenordnungen hinweg den BDT; beginnend mit Einkristallen, Gber grob-
und feinkornige Zustande hinunter bis zu UFG Mikrostrukturen.

= Fir moderate effektive Schubspannungen sind die auf Basis des Linienspannungsmodells
berechneten Gibbs-Energien der Aktivierung fir die Kinkenpaarbildung unzutreffend. In
Regime (ii) unterschatzen die berechneten Erwartungswerte die experimentellen Ergeb-
nisse. Der Fehler ist an der oberen Grenze von Regime (ii), dem Ubergang zum Bereich
der niedrigen effektiven Schubspannungen, Regime (i), am starksten ausgepragt.

= Die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur korreliert mit der mikrostruktu-
rellen Entwicklung. Mehrere untersuchte Ansatze weisen darauf hin, dass fur zutreffende
Prognosen der BDT-Temperatur neben den GroRBwinkel- auch Kleinwinkelgrenzen in die
Betrachtung miteinzubeziehen sind.

= Eine zweiparametrige Formulierung, beruhend auf dem mittleren Korngrenzenabstand
entlang der Rissfront und senkrecht zur Rissebene, beschreibt die experimentell beobach-
tete Entwicklung der BDT-Temperatur in UFG W zutreffend. Die hohe Treffgenauigkeit
dieser aus Simulationen adaptierten Formulierung stiitzt die Theorie der assistierten Nuk-
leation von Versetzungen an Korngrenzen als SchllUsselfaktor fir eine effektive Abschir-
mung der Rissspitze in W. Im Unterschied zu géngigen Ansatzen besitzt die entwickelte
Formulierung das Potential auch die Anisotropie der BDT-Temperatur in gewalztem W
abzubilden. Nach dieser Formulierung wird Raumtemperaturduktilitdt als vom Risssystem
unabhangiges Materialverhalten erst fiir W mit Korndurchmessern weit innerhalb des na-
nokristallinen Regimes erreicht. Angesichts der Erfahrungswerte zur SattigungskorngréRe
in W erscheint die Einstellung eines solchen mittleren Korndurchmesser nicht erreichbar.

= Weder Warm- noch Kaltwalzen von W ist mit einer bevorzugten Ausbildung von CSL-
Grenzen verknipft. Die gemessenen Anteile liegen in der statistisch erwartbaren Region,
sind bei Berucksichtigung der starken Walztextur sogar unterreprasentiert. Ein Beitrag der
CSL-Grenzen zur Raumtemperaturduktilitdt von UFG W ist damit wenig wahrscheinlich.

Neben diesen materialphysikalischen Befunden zeichnet sich diese Arbeit ebenfalls durch die Ent-
wicklung bzw. Weiterentwicklung von Methoden aus. Die Normierung bzw. die Rickrechnung aller
mit BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien verkniipften Ubergangstemperaturen auf eine zuvor fest-
gelegte Dehnrate ist hierbei im Besonderen herauszustellen. Dies eliminiert den anderenfalls ver-
bleibenden Freiheitsgrad, welcher in der Ratenabhangigkeit der Gibbs-Energie der Aktivierung bei
konstanter Verformungstemperatur bzw. der Ratenabhangigkeit der BDT-Arrhenius-Energie hin-
sichtlich der verkniipften Ubergangstemperatur begriindet ist. Im Ergebnis konnten in dieser Ausar-
beitung erstmalig alle in der Literatur fur W dokumentierten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien und
die Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung fur die Kinkenpaarbildung in einem gemein-
samen Schaubild dargestellt werden. Ebenfalls integriert diese Arbeit die BDT-Arrhenius-Aktivie-
rungsenergien aus Zug- bzw. Biegeversuchen sowie aus bruchmechanischen Experimenten, wofir
eine Einschatzung der Dehnrate in der Prozesszone vorgenommen wurde. Erst auf Basis der so
geschaffenen mallgeschneiderten Datensammlung zur BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie in W
konnten qualifizierte Aussagen zum ratenlimitierenden Prozess getroffen werden und obendrein eine
alternative Formulierung fir den Verlauf der Erwartungswerte in Regime (ii) konstruiert werden.

Als weiteres Highlight ist die erfolgreiche Entwicklung einer Praparationsmethode fiir cECCl an UFG
Materialien zu nennen. Ungeachtet aller Bemihungen scheiterte zunachst nach dem Neigen der
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Probe zum EBSD-Detektor mit dem Zweck der Bestimmung der kristallographischen Orientierung
das Wiederauffinden der infolge der geringen Kornabmessungen. Erst nach der Einbringung von
Markierungen unter Einsatz von FIB war die zuverlassige Identifizierung derselben Struktur in EBSD-
Karte und ECCI-Abbildung erreichbar. Hierfir musste zusatzlich eine Methode erarbeitet werden,
welche die durch FIB geschéadigte Oberflachenschicht abtragt und gleichzeitig die eingebrachten
Identifikationsmarker beibehalt. Als Resultat konnten in dieser Arbeit nicht nur mittels ECCI die Ver-
setzungsstrukturen in UFG W abgebildet werden, sondern erstmals auch die kristallographische Ori-
entierung der entsprechenden Kristallbereiche mit in die Auswertung einbezogen werden (cECCI).

An dieser Stelle sollen die eigens fur diese Arbeit entwickelten Python-basierten Auswerteskripte
nicht unerwahnt bleiben. Mithilfe dieser konnte der grol’e Umfang an mechanischen Versuchsdaten
bewaltig werden und auf eine automatisierte Weise hinsichtlich einer Vielzahl von Kennwerten tber-
pruft werden. Auch die experimentellen Kontrastfaktoren flr die modifizierte Williamson-Hall Me-
thode wurden mittels einer eigenen Iterationsroutine ermittelt. Weiterfiihrende Methoden der Be-
handlung und Analyse von EBSD-Datensatzen konnten ebenfalls tber Python-Skripte realisiert
werden. Diese Tools sind frei verfliigbar und kommen innerhalb und auf3erhalb der Arbeitsgruppe
fortgesetzt zur Anwendung.

Ausblick

Im Hinblick auf die BDT-Temperatur in W konnten mit dieser Ausarbeitung weitere Kenntnisse tber
die Rolle der Grof3- und Kleinwinkelgrenzen sowie der Ausrichtung der Kérner im Verhaltnis zum
Verlauf der Rissfront bei stark anisotropen Kornmorphologien erlangt werden. In nachfolgenden Stu-
dien ist die Universalitat der hier postulierten zweiparametrigen Formulierung nachzuweisen, d. h.
zu priifen, inwieweit aus Ubergangstemperaturen verschiedener Materialien und Risssysteme eine
gemeinsame Trendlinie gebildet werden kann. Besonderes Interesse kommt hier den Ergebnissen
der L-S und T-S Risssysteme zu, also den Konfigurationen, die mit Rissausbreitung planparallel zur
Walzebene assoziiert sind. Das Bruchverhalten von hochgradig gewalztem W, das mit einem dieser
Risssysteme ausgestattet ist, unterscheidet sich bei der Prufung eines identischen Zustands deutlich
von den Beobachtungen, die fur die Risssysteme L-T und T-L bei RT gemacht werden; sowohl in
der makroskopischen Materialantwort als auch mikroskopisch [119, 240].

Ferner ist die Versetzungsdichte in Bezug auf einen mdglichen Einfluss auf die BDT-Temperatur zu
untersuchen und ggf. zu quantifizieren. Eine Diskussion der experimentellen Versetzungsdichten
beigestellte theoretische Betrachtung kommt zu dem Schluss, dass eine Anderung der Versetzungs-
dichte merkliche Auswirkungen auf die Ubergangstemperatur nach sich ziehen kann. Jedoch wird
postuliert, dass der Einfluss der Versetzungsdichte mit abnehmender Korngréfe zurtickgeht und fiir
UFG Mikrostrukturen der Effekt der Korngrenzen dominiert, d. h. Anderungen in der Versetzungs-
dichte von UFG W hinsichtlich der Ubergangstemperatur zu vernachlassigen sind. Ein Ankniipfungs-
punkt kdnnten hier wohlmdglich die Simulationen von El-Awady [405] bieten, mit denen gezeigt wird,
dass das Gewicht des Beitrag von Korngrenzen zu der Streckgrenze eines polykristallen Materials
von der Versetzungsdichte abhangt.

Neben den neuen Erkenntnissen zum BDT und der Ubergangstemperatur von UFG W wird mit die-
ser Ausarbeitung ein umfangreicher Datensatz an experimentellen Kenndaten metallphysikalischer
und mikrostruktureller Natur fir W zur Verfligung gestellt. Mit zunehmender Computerleistung sind
grofskalige MD und andere Multiskalenansatze in Betracht zu ziehen, um die hier dargelegten em-
pirischen Zusammenhange in Simulationen zu berprifen und den Wissensstand zu erweitern.
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6 Zusammenfassung

Mit der zum Zeitpunkt der experimentellen Arbeiten nach besten Wissen tiefsten je fur W mit techni-
scher Reinheit dokumentierten Uberhangstemperatur konnte scheinbar die Sprédigkeit als das vor-
dergrindigste Hindernis fur den Einsatz von W als Strukturmaterial durch die hochgradige Umfor-
mung Uberwunden werden. Jedoch kann das Vorliegen von Raumtemperaturduktilitdt infolge der
stark anisotropen Kornmorphologie nicht fir alle Rissprobleme vorausgesetzt werden. Eine ausfall-
sichere Auslegung von Komponenten erfordert somit eine genaue Kenntnis tiber die Spannungsver-
haltnisse unter den geplanten Betriebszustanden. Auch entsprechen die aktuell stark begrenzten
Blechdicken nicht den Erwartungen an ein Strukturmaterial im klassischen Sinne. Arbeiten mit dem
Ziel der Formung eines universellen Strukturwerkstoffes mit Materialstéarken im Millimeterbereich
sind derzeit anhangig [406, 407]. Neben einem sicheren Umgang und Betrieb ist fiir einen zukinfti-
gen Werkstoff der Hochtemperaturenergiekonversion auch die Stabilitdt der Mikrostruktur entschei-
dend. Als Konsequenz der hohen Defektdichte erfullt technisch reines W diese Anforderung nicht
[237, 403]. Hochtemperaturstabilitéat bei gleichzeitig guten und gleichbleibenden mechanische Ei-
genschaften bei RT ist aller Voraussicht nach nur durch das Design komplexerer W-Legierungen zu
erzielen. Durch die neu gewonnenen Kenntnisse hinsichtlich der metallphysikalischen Hintergriinde
der verformungsinduzierten Duktilisierung von W, aktuelle Erfolge auf dem Gebiet des Legierungs-
designs und Fortschritten bei der Stabilisierung der Mikrostruktur von UFG W soll hier der begriin-
deten Hoffnung Ausdruck verliehen werden, dass nach den bestandigen Anstrengungen Uber viele
Forschergenerationen hinweg das Ziel der Nutzbarmachung von W als Strukturmaterial fiir Hoch-
temperaturanwendungen nun in greifbare Nahe rickt.
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Anhang A: Methodik (i)
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Abb. A1: Zusammenstellungszeichnungen vollstandig. Es ist der Probenhalter inklusive montierter Probe in der Montagevor-
richtung abgebildet. Zeichnung Eigentum KIT
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Abb. A2: Einhdngung (Pos. 1) und Klemmung (Pos. 2). Zeichnung Eigentum KIT

-180 -



Schnitt A-A
B k___Jﬁ_
— | B
N f
| e
. . PR [ I I S
[ [ I |
| L |
60 | A
Schnitt B-B
® wal
®
=
@
5 2 Gewindestift M8x10 ISO 4026 St
4 2 Zylinderstift ¢2x16 IS0 8734-A St
3 1 Blech V2 KIT-00090984 Va
2 1 Distanzstueck KIT-00089991 Va
1 1 Montageblock V2 KIT-00090982 Va
Pos. |Stck Nomenklatur Teilenummer Werkst.
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Anhang B: Methodik (ii

{11}

Abb. A6: Korrektur der Probenlage. Es sind diskrete Polfiguren fiir die Richtungen {100}, {110} und {111} gezeigt. Jeder
schwarze Pixel reprasentiert eine gemessene Orientierung. S-Richtung im Zentrum, Walzrichtung nach oben. Verdrehungen
fur ein besseres Verstandnis starker dargestellt, als in den Datensatzen festgestellt.

12 - -

o = 1,7WR (J = 4,09)
o o 4,1WR (J = 12,97)
o
0,8 4
< o =1|5
%l 1
5 . o
o4 " i) .
o T of ~30
! 1
n o
L " : o0 :
ob------o--- B DR = 0= I - I
0 10 20 30 40

L/-
Abb. A7: Evolution der Orientierungsverteilungsfunktion wahrend der harmonischen Reihenentwicklung. Es ist die Anderung

des Texturindex pro Entwicklungsschritt dj/dL tber den Entwicklungsgrad L aufgetragen. Es sind die Entwicklungsgrade
hervorgehoben, nach denen keine nennenswerte Anderung im Tl erfolgt.

Sh/NM
teco/nm

0 1 1 . L . 0
00 05 1,0 1,5 2,0 25 30
eth/°
Abb. A8: Abschatzung der maximalen Tiefe fiir die Beobachtung von Versetzungen mittels ECCI. Es sind die Extinktionslan-
gen &g fur die Beschleunigungsspannungen 100 kV, 30 kV und 20 kV als Funktion des Beugungswinkels 6,,,; gegeben.
Datenpunkte fir 100 kV sind Reimer et al. [320] [Tab. 7.2] entnommen. Rechts ist die erwarte maximale Informationstiefe
tgccr Unter den jeweiligen Beugungsbedingungen aufgetragen (alle Berechnungen ohne Temperaturkorrektur).
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o

@
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Jhki

26
b xx Probenoberflache

Abb. A9: Anpassung der vom Roéntgenstrahl beschienenen Flache. Es ist die Entwicklung der Lange der beschienenen FIa-
che b x x bei gegebener Strahlbreite b demonstriert. Der Einstrahlwinkel entspricht dem Beugungswinkel 6. Der Beugungs-
vektor g steht senkrecht zur Probenoberflache. Eigene Darstellung.

30 T T T
"u, de,/dt = 8,6x107%s™!
25 ‘.i!! 4
L
§.-.\-
o 201 " N ]
s 2
g 15 L L !\ m
b
* ok J
5 - -
0 LN
0 200 400 800
TIK

Abb. A10: Verlauf der effektiven Schubspannung. Es ist die effektive Schubspannung t* Uber die Verformungstemperatur T
aufgetragen. Datenpunkte aus Brunner [201] fir SX W mit hoher Reinheit (5N). Die Orientierung entspricht der Mittellage.

Berechnung der Ratenabhdéingigkeit der Knietemperatur
Die Berechnung der KTs fiir Abb. 50 erfolgte anhand zweier verschachtelter Arrhenius-Beziehungen
in der Form

Ep

ABr
kg | (—)
pn &0l

Tk =
(48)

wobei der aullere Ausdruck zur Manipulation der plastischen Dehnrate £, und nachfolgenden Be-
obachtung des Einflusses auf die KT T genutzt wurde. Die innere Formulierung

E
ABT = ¢B exp | —ee )
P (kBTka (49)
gibt den Vorfaktor AB* der Arrhenius-Gleichung vor. Dabei entsprechen die GréRen é]'ff und ;2" der

in den Experimenten von Brunner [201] gewahlten plastischen Dehnrate von 8,5x107* s~" und der
damit verknupften KT von 775 K. Als Peierls-Energie der KP-Bildung Ep wurde der von Ziebart [70]
und Brunner [201] ermittelte Betrag von 2,1 eV herangezogen.
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Anhang C: Ergebnisse
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Abb. A11: Ergebnisse der Bruchmechanikversuche flr 1,7WR-500: In (a) ist die scheinbare Bruchzéhigkeit K, Uber der
Priftemperatur T aufgetragen. Die rote Linie markiert die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium. Das jeweils oben rot
hervorgehobene Feld entspricht dem Ubergangsbereich von der niedrigsten Temperatur bei dem semiduktiles oder duktiles
Materialverhalten auftritt bis zur Ubergangstemperatur. In (b) ist das Produkt aus J-Integral und Geometriefaktor J,,. ! liber
der Pruftemperatur aufgetragen. Die schwarze Kurve reprasentiert die mittels Regression angenaherte Losung fur die Ent-
wicklung des J-Integrals. Die rote Linie markiert die BDT-Temperaturen nach dem Mittellinienkriterium.

Tab. A1: BDT-Temperaturen und aufgebrachte Belastungsraten fiir 1,7WR-500. Es sind die Ubergangstemperaturen nach
dem 2%-Kriterium (i) Mittellinienkriterium (ii) und dem kombinierten Absatz (iii) aufgelistet. Weiterhin sind die fur die jeweiligen
BDT-Temperaturen bestimmten Ist-Lastraten gegeben.

. e y dK/dt>0
Material  Kriterium K /MPa m®5 s~
1,7WR (i) 523 494,4 +6,2
(i) 498 544,7 6,3
(i) 503 500
1000 0,08 ' ' ' 062 ' ' 10,26 o
80t 1r 398 K | r 373k gle 4 1
E el 393K 1L §500 1 ° T
£ Be
S 4f ' 1t : il : ]
\o -
4 - ., s E
20} . 2 {F " aE I . g ]
LT L =
" - -
O |

100 200 300 400 500 600100 200 300 400 500 600 100 200 300 400 500 600
TK

Abb. A12: Einfluss der Blechdicke auf die BDT-Temperatur. Es ist die scheinbare Bruchzahigkeit K, Uber der Priftemperatur
T aufgetragen. Die Gestalt der Datenpunkte spiegelt das Materialverhalten wider. Gefillt: sprode; Offen mit Diagonalen: semi-
duktil; Offen: duktiler Versuch. Die roten Linien markieren die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium als Funktion der Pro-
bendicke. Die Materialbezeichnung beinhaltet die Dicke der gepruften Proben in Millimeter. Alle Messreihen wurden mit einer
Lastrate von ungefahr 1,0 MPa m®® s™' durchgefihrt.
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Anhang D: Abkiurzungen

B
BDT - Brittle-to-ductile Transition
Sprod-duktil-Ubergang
BSE - Backscattered Electron
Rickstreuelektron
C

G

GSHE - Generalized Spherical Harmonic
Expansion

GCIS - Grain Confidence Index Standardization

cECCI - Electron Channeling Contrast Imaging
under Controlled Diffraction Conditions

Cl - Confidence Index
Vertrauensindex
CG - Coarse-grained
Grobkdrnig
CRSS - Critical Resolved Shear Stress
Kritische Schubspannung
CSL - Coincidence Site Lattice
Koinzidenzgitter

C(T) - Compact Tension Specimen
Kompaktprobe, einseitig gekerbt

DDD - Diskrete Versetzungsdynamik
DFT - Dichtefunktionaltheorie

EBSD - Electron Backscatter Diffraction
Elektronenruickstreubeugung

EBSP - Electron Backscatter Pattern
Elektronenriickstreubeugungsmuster

ECCI - Electron Channeling Contrast Imaging

EDM - Electrical Discharge Machining
Funkenerosives Bearbeiten / Schneiden

EDZ - Ebener Dehnungszustand
El-Model - Elastic Interaction Model

ESZ - Ebener Spannungszustand

H
HAB - High-angle Boundary
GroRwinkelgrenze
HP - Hall-Petch
HT - Hough-Transformation
|
IPF - Inverse Polfigur
K
K-Band, K-Linie - Kikuchi-Band, Kikuchi-Linie
KP - Kinkenpaar
KPM - Kinkenpaarmechanismus
KT - Knietemperatur
L
LAB - Low-angle Boundary
Kleinwinkelgrenze
LT-Model - Line Tension Model
Linienspannungsmodell
M
MD - Molekulardynamik
MODF, MDF - Misorientation Distribution
Function
Missorientierungsverteilungs-
funktion
o

FWHM - Full Width Half Maximum
Halbwertsbreite

OCF - Orientation Correlation Function

ODDF - Orientation Difference Distribution Func-
tion
Unkorrelierte Missorientierungsver-
teilungsfunktion

ODF - Orientation Distribution Function
Orientierungsverteilungsfunktion
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Anhang D

PC - Polycrystalline
Polykristallin
PE - Primarelektron

PM - Pulvermetallurgie

R-Kurve - Risswiderstandskurve

RT - Raumtemperatur

SEM - Scanning Electron Microscope
Rasterelektronenmikroskop

SE(T) - Single Edge Cracked (Notched) Tensile
Specimen
Flachzugprobe mit Randriss (-kerbe)

SIF - Spannungsintensitatsfaktor
SPD - Severe Plastic Deformation

SX - Single Crystalline
Einkristallin

TEM - Transmissionselektronenmikroskop

Tl - Texturindex

UB - Upper Bend

UFG - Ultrafine-grained
Ultrafeinkdrnig

WH - Williamson-Hall

XRD - X-Ray Diffraction
Réntgenbeugung
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Angaben zur Datenverfugbarkeit

Aufgrund des Umfangs sind die Rohdaten nicht in dieser Ausarbeitung inkludiert, sind jedoch in
elektronischer Form einsehbar. Die mikrostrukturellen Kennwerte sind als Mittelwerte in dieser Aus-
arbeitung tabelliert. Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Python-Skripte sind auf Anfrage ver-
fugbar.
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