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Kurzfassung  

Exzellente mechanische Eigenschaften bei hohen Materialtemperaturen und 
die höchste Schmelztemperatur aller Metalle erheben Wolfram (W) zum 
Material der Wahl für Komponenten, die höchste Wärmelasten zu widerste-
hen haben. Eine hohe Spröd-duktil-Übergangstemperatur und das hierdurch 
bedingte spröde Materialverhalten bei Raumtemperatur 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 überwunden werden können. 
Solch hochgradig umgeformten Materialien besitzen eine ultrafeinkörnige 
(UFG) Mikrostruktur und zeigen selbst bei Raumtemperatur eine nennens-
werte Brucheinschnürung im Zugversuch bzw. stabiles Risswachstum in 
Experimenten bruchmechanischer Natur. Die materialphysikalischen Hinter-
gründe der Duktilisierung von W durch die UFG Mikrostruktur konnten 
bisher nicht abschließend geklärt werden. Im Fokus der Diskussionen stehen 
aktuell: (i) Was ist der ratenlimitierende Prozess der Rissspitzenplastizität 
und somit der Mechanismus, der den Spröd-duktil Übergang (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 fünf UFG W-Materialien 
mittels hochgradigen Warm- und Kaltwalzens produziert. Unter Zuhilfenah-
me eines sequenziellen Produktionsprozesses konnten, bei unveränderter 
chemischer Zusammensetzung, die Umformgrade der Materialien gestaffelt 
realisiert werden. Der Einfluss der plastischen Verformung auf die BDT-
Temperaturen wurde anhand von bruchmechanischen Versuchen bestimmt 
und die Übergangstemperatur von UFG W hinsichtlich einer möglichen 
Ratenabhängigkeit überprüft. 

Diese Arbeit stellt nach bestem Wissen die erste experimentelle Untersu-
chung dar, in welcher eine Ratenabhängigkeit der BDT-Temperatur in UFG 
W nachgewiesen werden konnte. Damit geht einher, dass in dieser Ausarbei-
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tung erstmalig ein Versuch unternommen werden konnte anhand von BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien den ratenkontrollierenden Prozess des BDT 
in UFG W zu identifizieren. Die Ergebnisse belegen, dass die Kinkenpaarbil-
dung, selbst bei einem BDT weit unterhalb von Raumtemperatur, den raten-
limitierenden Prozess der Rissspitzenplastizität darstellt. Unter quasistati-
scher Belastung kontrolliert damit die Kinkenpaarbildung in W über viele 
mikrostrukturelle Größenordnungen hinweg den BDT; beginnend mit Ein-
kristallen, über grob- und feinkörnige Zustände hinunter bis zu UFG Mikro-
strukturen. Hinsichtlich der mit einer plastischen Verformung einhergehen-
den Reduktion der BDT-Temperatur rücken Einflussanalysen die 
Korngrenzen in den Mittelpunkt des Interesses. Eine in dieser Arbeit entwi-
ckelte Formulierung beruhend auf den mittleren Abständen der Groß- und 
Kleinwinkelgrenzen (i) entlang der Rissfront und (ii) parallel zum Normalen-
vektor der nominellen Rissebene befähigt zu erfolgreichen Prognosen über 
die verformungsinduzierte Reduktion der Übergangstemperatur. Im Kontext 
aktueller Simulationen zum Einfluss der mittleren Distanz von Versetzungs-
quellen und der freien Weglänge von Versetzungen stützen die Befunde 
dieser Ausarbeitung die Hypothese einer entlang der Rissfront assistierten 
Emission von Versetzungen als Quelle, der für W beobachteten, verfor-
mungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur. Als Quintessenz dieser 
mehr als 500 bruchmechanischen Versuche umfassenden Studie zum BDT in 
UFG W (zuzüglich der mikrostrukturellen Charakterisierung) wird geschluss-
folgert, dass der geringe Abstand von Korngrenzen in UFG Materialien mit 
einer hohen Dichte an Punkten der Versetzungsnukleation entlang der Riss-
front korrespondiert und hierdurch eine effektive Abschirmung der Rissspitze 
erzielt wird. 
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Abstract  

Superior high-temperature properties and the highest melting temperature of 
all metals favor tungsten (W) as the material of choice if the 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 production process might help to 
overcome these drawbacks. Such severely deformed W materials are 
equipped with an ultrafine-grained (UFG) microstructure and exhibit to some 
extent necking in tensile tests and stable crack propagation using pre-cracked 
specimens, even if tests are conducted at room temperature. 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 what is the 
mechanism that 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 micro-
structures was produced in this work. Employing 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 cumulat-
ed 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 by applying fracture mechanical 
testing.  

For the first time, the rate dependence of the BDT temperature in UFG W 
was successfully addressed on an experimental basis. This implies that the 
present study is the first that allows the identification of the rate-controlling 
mechanism of the BDT in UFG W in the background of BDT Arrhenius 
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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 room temperature 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 reduction in 
BDT temperature with the deformation-induced microstructural modifica-
tions revealed the importance of low and high-angle boundaries intersecting 
with the crack front. By linking the experimental basis of more than 500 
fracture toughness tests and the data gained during the comprehensive micro-
structural 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 temperatures of W after plastic defor-
mation. Hence, the room-temperature ductility of UFG W should be traced 
back to the high density of stimulated dislocation nucleation events along the 
crack front, which ensures the effective shielding of the crack front. 
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MODF Misorientation Distribution Function 
 Missorientierungsverteilungsfunktion 

OCF Orientation Correlation Function 

ODDF Orientation Difference Distribution Function 

ODF Orientation Distribution Function 
 Orientierungsdichteverteilungsfunktion 

PC Pattern Center 

PE Primärelektron 

PM Pulvermetallurgie 

SEM Scanning Electron Microscope; Rasterelektronenmikroskop 



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

SPD Severe Plastic Deformation 

TEM Transmissionselektronenmikroskop 

TI Texturindex 

UFG Ultrafeinkörnig 

WH Williamson-Hall 

XRD X-Ray Diffraction; Röntgenbeugung 

  

xv 

Abkürzungsverzeichnis
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1 Einleitung 

Wolfram ist ein Material der Extreme. Mit der höchsten Schmelztemperatur 
aller Metalle [1] und im Vergleich zu anderen Strukturwerkstoffen überlege-
nen Hochtemperatureigenschaften [2–6] ist W unter materialphysikalischen 
Gesichtspunkten das Material der Wahl, wenn höchste thermische Lasten zu 
widerstehen sind [1]. Im Hinblick auf die ausfallsichere Auslegung und den 
zuverlässigen Betrieb von Anlagen muss W als Strukturwerkstoff jedoch 
kritisch betrachtet werden. Als Metall mit krz Kristallstruktur besitzt W einen 
Spröd-duktil-Übergang (BDT), der nach dem Unterschreiten einer kritischen 
Temperatur mit einem fundamentalen Wechsel der plastischen Verformbar-
keit verbunden ist. Während W oberhalb der BDT-Temperatur gut plastisch 
verformbar ist und stabiles Risswachstum zeigt, dominiert bei tieferen Tem-
peraturen sehr sprödes Materialverhalten. Mit dem Zweck der Erhaltung der 
Anlagenintegrität sind somit Zugspannungen unterhalb der BDT-Temperatur 
möglichst zu vermeiden. Dies verdeutlicht der in Abbildung 1.1 vorgenom-
mene Vergleich ausgewählter Materialkenngrößen. Es ist auf W mit techni-
scher Reinheit nach dem Heißwalzen (HR) und die Al-Legierung 7075 im 
Zustand T6 referenziert1. Obwohl Al-Legierungen in der Gruppe der Struk-
turmaterialen nur vergleichsweise mäßige Eigenschaften aufweisen [10], sind 
Al-Legierungen bei Raumtemperatur in den für die Betriebssicherheit maß-
geblichen Eigenschaften Bruchdehnung und Bruchzähigkeit mit weitem 
Abstand kommerziell hergestelltem W überlegen. Durch die hohen Über-
gangstemperaturen von W-Materialien ist sprödes Materialverhalten jedoch 
nicht auf Raumtemperatur begrenzt, sondern herrscht auch bei weitaus 
höheren Temperaturen vor. 

 
1 Gemäß der Normwerke [7, 8] bezeichnet 7075-T6 eine ausscheidungsgehärtete Al-Legierung 

der sogenannten 7000er Reihe (AlZnMg) wärmebehandelt nach Vorgehensweise T6; d. h. im 
Zustand: lösungsgeglüht und abgeschreckt, nicht oder vernachlässigbar im abgeschreckten 
Zustand umgeformt, danach auf eine maximale Zugfestigkeit warmausgelagert; vgl. hierzu 
weiterhin die Ausführungen in Ostermann [9]. 
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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 aus experi-
mentellen Versuchsserien mit angerissenen bzw. angekerbten Proben nach-
vollzogen werden 2. In der Regel werden die höchsten Übergangstemperatu-
ren für Materialien aus pulvermetallurgischer (PM) Herstellungsrouten 
beobachtet, die lediglich urgeformt wurden. Für gesintertes W ohne nachträg-
lichen Umformprozess sind BDT-Temperaturen im Bereich 900 – 1100 K 
[11–14] dokumentiert, wobei in dem angegebenen Temperaturfenster nur 
Experimente berücksichtigt sind, in denen die Last in einem quasistatischen3 
Modus aufgebracht wurde. Unter dynamischer Beanspruchung können 
nochmals deutlich höhere BDT-Temperaturen erwartet werden [16]. Umge-
formte W-Materialien weisen reduzierte BDT-Temperaturen auf. Unter 
konstanten experimentellen Randbedingungen ist die Übergangstemperatur 
von nicht-legiertem W im Wesentlichen eine Funktion des Umformgrades 
[17, 18]. Nach einer moderaten Dickenreduktion liegen die BDT-
Temperaturen in einem Streubereich 500 – 850 K [13, 19–28] bzw. 700 – 
1000 K [29–32]; abhängig von der Lastrate. In der Auflistung der moderat 
umgeformten Materialien sind auch spannungsfrei geglühte Zustände inklu-
diert. Diese sind klar von den rekristallisierten Materialien abzugrenzen. 
Nach dem Rekristallisationsglühen ist die BDT-Temperatur zu höheren 
Temperaturen verschoben [26, 30, 33–36] und die Bruchzähigkeit bei Raum-
temperatur ist herabgesetzt. Daher ist die Rekristallisation in W mit einer 
versprödenden Wirkung assoziiert. Für rekristallisierte W-Materialien, die 
unter quasistatischen Lastraten geprüft wurden, sind Übergangstemperaturen 
in dem Bereich 550 – 750 K [26, 33, 37, 38] dokumentiert. Die mittels 

 
2 Die in den einzelnen Veröffentlichungen genutzten Kriterien für die Ermittlung der BDT-

Temperatur variieren, der experimentelle Aufbau und die gewählten Lastraten naturgemäß 
ebenfalls. 

3 Nach Meyers [15] [Tab. 12.2] findet quasistatische Belastung bei Dehnraten 10−5 – 100 s−1 
statt. In diesem Bereich kann das Material, obwohl faktisch dynamisch belastet, als in seinem 
statischen Gleichgewichtszustand befindlich angenommen werden; vgl. Ref. [15] [Abb. 2.1ff]. 
Als obere Grenze der quasistatischen Belastung weisen Krüger et al. [16] [Tab. 1.4] die Belas-
tungsraten (Dehnrate) 0,1 s−1 für Zugversuche und (Rate des Anstieges der Spannungsintensi-
tät; Lastrate) 104 MPa m0,5 s−1 bei der Verwendung von angerissenen Proben aus. 
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Kerbschlagbiegeversuch ermittelten BDT-Temperaturen liegen für rekristalli-
siertes W in der Region um 1000 K [32, 39]. 

 
Abbildung 1.1: Vergleich ausgewählter Eigenschaften von technisch reinem W und der Al-

Legierung 7075 bei Raumtemperatur. Für W ist auf heißgewalzte (HR) Materi-
alien referenziert, für Al auf die Legierung 7075 im Zustand T6. Daten für W 
aus: Ref. [40] (Schmelztemperatur, 𝑇𝑇s), Ref. [41] [Tab. 1] (Elastizitätsmodul, 
𝐸𝐸), Ref. [42] [Ab. 8] (Streckgrenze und Bruchdehnung, 𝜎𝜎ys und 𝜀𝜀f) und Ref. 
[12] [Tab. 3] (scheinbare Bruchzähigkeit, 𝐾𝐾q). Datenpunkt für die Fließspan-
nung (*) konstruiert mit thermischem Anteil aus Ref. [43] [Abb. 13] und 
athermischer Spannungskomponente aus Ref. [42] [Abb. 10]; siehe Kapitel 
2.1.3 /S. 31. Kennwerte für Al 7057-T6 (gewalzt und wärmebehandelt) aus 
Ref. [44] [Abb. 6] (Bruchzähigkeit, 𝐾𝐾Ic). Restliche Kenngrößen aus Ref. [45] 
[Kap. 7]. 

Eine Sonderstellung nehmen W-Einkristalle ein. Die Elimination von Korn-
grenzen und wahrscheinlich auch die, im Vergleich zu polykristallinen 
Materialien, häufig beobachtete höhere Reinheit von einkristallinen Materia-
lien, begünstigt die plastische Verformbarkeit [46]. In Zugversuchen an W-
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Einkristallen wird im Unterschied zu den oben erwähnten Gefügeformen bei 
Raumtemperatur sowie tieferen Prüftemperaturen nennenswerte plastische 
Verformung beobachtet [6, 47–51]. Dies ist jedoch nicht auf experimentelle 
Untersuchungen an Proben mit scharfem Anriss übertragbar [52]. Für den 
quasistatischen Fall liegt der BDT für einkristallines W in dem Temperatur-
fenster 400 – 500 K [53–55]. Es wird auch ein deutlicher Einfluss des geprüf-
ten Risssystems auf die Übergangstemperatur festgestellt [52, 55]. Die 
Verschiedenheit der BDT-Temperaturen von Einkristallen, gesinterten, 
umgeformten und rekristallisierten Materialien mit polykristallinem Gefüge 
zeigt auf, dass die Duktilität von W maßgeblich von der Produktionshistorie 
vorgeben wird. 

Damit W seine Stärken als zukünftiges Strukturmaterial ausspielen kann, 
bedarf es Lösungen, welche die Sprödigkeit bei Raumtemperatur abmindern 
und gleichzeitig eine wirtschaftliche Produktion in einem industriellen 
Maßstab erlauben. Zur Steigerung der Bruchzähigkeit kommen sowohl 
extrinsische als auch intrinsische Ansätze in Betracht [56]. Extrinsische 
Lösungen zielen auf eine Energieumverteilung während des Risswachstums 
in Bereiche hinter der Rissspitze ab. Damit wird eine Reduktion der, für eine 
weitere Rissverlängerung zur Verfügung stehenden, Triebkraft erzielt. Die 
Idee hinter dem intrinsischen Ansatz besteht darin einen Anstieg der Ener-
giedissipation durch eine Zunahme der plastischen Verformung vor der 
Rissspitze zu erzielen und damit sogenanntes R-Kurvenverhalten auszulösen 
[57]. Aktuelle Arbeiten auf dem Gebiet der extrinsischen Lösungen konzent-
rieren sich auf die Entwicklung von wolframfaserverstärktem W [58], wobei 
zwischen Materialien mit regellos verteilten Kurzfasern [59], die über eine 
industrielle PM-Route hergestellt werden können, und einem Ansatz mit 
Langfasern [60] zu unterscheiden ist. Eine definierte Ausrichtung der Lang-
fasern und ein maßgeschneiderter Lagenaufbau ermöglichen das Einstellen 
einer komponentenangepassten Anisotropie von Materialeigenschaften, 
gestalten sich jedoch komplex in der Realisierung. Ebenfalls zu den extrinsi-
schen Ansätzen ist die Produktion von W-Sandwichstrukturen [61–64] zu 
zählen, bei denen die einzelnen Wolframlagen durch duktile Zwischenschich-
ten verbunden sind. Die erfolgreiche Implementierung extrinsischer Mecha-
nismen ruft pseudo-duktiles Materialverhalten hervor. An diesem Punkt sei 
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auch auf die Existenz von Cu-infiltrierten W-Sinterwerkstoffen hingewiesen 
[65, 66]. Diese sind bei Raumtemperatur plastisch verformbar. Die Anwen-
dung erfolgt mit Blick auf die geringe Festigkeit jedoch vorrangig bei der 
Lösung funktioneller Aufgaben. 

Mit dem Ziel W-Materialien mit Raumtemperaturduktilität4 zu entwickeln 
wurden vielfältige Legierungssysteme erprobt. In erster Linie sind die me-
chanischen Eigenschaften von binären Experimentallegierungen studiert 
worden. Eine besondere Aufmerksamkeit kam dabei den Elementen zu, die 
eine vollständiger Mischbarkeit mit W aufweisen. Dies sind V, Nb, Mo und 
Ta [67–70]. Obgleich umfangreiche Studien auf diesem Gebiet erfolgten, 
wurden keine Belege für eine Reduzierung der Übergangstemperatur von W 
durch diese Elemente gefunden; vgl. Ref. [71–73] für W-V, Ref. [74] für W-
Nb, Ref. [75, 76] für W-Mo und Ref. [6, 71, 73, 74, 77, 78] hinsichtlich der 
Ergebnisse zu W-Ta Legierungen. Gleiches gilt für die vereinzelten Studien 
an ternären Legierungssystemen mit diesen Elementen [36, 79]. 

Weiterhin ist für eine Vielzahl von Fremdelementen die Möglichkeit einer 
Reduktion der sehr hohen Peierls-Energie der ½〈111〉-Schraubenversetzung 
in W [80, 81] studiert worden [82, 83]. Mischkristallerweichung ist ein 
Merkmal von Metallen mit hoher Peierls-Spannung [84] und das Auftreten 
bei den krz Metallen der Hauptgruppe VIa wird mit der Elektronenkonfigura-
tion der Valenzschale des Legierungselements in Verbindung gebracht [82, 
85]. Ein Indiz für Mischkristallerweichung ist die Reduzierung der Härte 
nach dem Einstellen geringer Fremdelementkonzentrationen. Eine signifikan-
te Reduzierungen der Härte von W im Vergleich zu technisch reinen Refe-
renzmaterialien ist für Elementen der Hauptgruppe VIIa: Tc [86] und Re [36, 
43, 79, 87–90], VIIIa: Ru [36] und Os [36], VIIIb: Ir [36, 87], sowie VIIIc: Pt 
[36] experimentell belegt. Die Zugabe von Fe (VIIIa), Co (VIIIb) oder Ni 
(VIIIc) ruft lediglich eine mäßige Reduzierung der Härte hervor [36]. Unter 

 
4 In dieser Arbeit wird der Begriff Raumtemperaturduktilität Materialien zugeordnet, die eine 

BDT-Temperatur unterhalb von Raumtemperatur besitzen und daher in bruchmechanischen 
Versuchen bei Raumtemperatur sogenanntes R-Kurvenverhalten, d. h. stabiles Risswachstum, 
zeigen. 
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den geprüften Systemen, konnte für die Experimentallegierungen mit Mn 
(VIIa), Rh (VIIIb), oder Pd (VIIIc) keine Mischkristallerweichung festgestellt 
werden [36]. An dieser Stelle muss darauf hingewiesen werden, dass diese 
Trends auf Messungen der Härte bei Raumtemperatur referenzieren und auf 
Basis dieser Datenlage keine generell gültigen Tendenzen abgeleitet werden 
sollten. Hierfür ist das nachfolgende Verhalten anzuführen: (i) Mischkristal-
lerweichung wird für geringe Konzentrationen beobachtet bevor sich bei 
größeren Gehalten der Effekt umkehrt und Mischkristallhärtung die Folge ist 
[82]. (ii) Die Konzentrationsgrenze, bis zu der die Erweichung überwiegt, 
nimmt mit steigender Temperatur ab [91]. Dies kann dazu führen, dass ein 
Legierungsdesign auf Basis von Raumtemperaturergebnissen faktisch die 
Peierls-Spannung in dem Temperaturfenster der erdachten Anwendung 
anhebt und damit sprödes Materialverhalten begünstigt. Für Ergebnisse zum 
Einfluss der Temperatur auf die Härte von W-Re und W-Ir Legierungen siehe 
Ref. [92]. In der Retrospektive unterstreichen die hier besprochenen Versu-
che der Duktilisierung den refraktären Charakter (von lat. refractarius: 
widerspenstig) von W. 

Dieser Überblick über die getätigten Anstrengungen bei der Entwicklung von 
W-Materialien mit Raumtemperaturduktilität wäre nicht vollständig, blieben 
W-Re Legierungen unerwähnt [93]. Das Legieren mit Re besitzt einen 
positiven Effekt auf die Mobilität der Schraubenversetzung in W [94]. Nach 
einem Umformprozess kann selbst Raumtemperaturduktilität erzielt werden, 
sofern eine Re-Konzentration nahe der Löslichkeitsgrenze von Re in W 
eingestellt wird [12]. Auch nach der Rekristallisation besitzen W-Re Legie-
rungen eine für W-Materialien herausragende Duktilität [74, 95]. Nach einem 
Vergleich der kritischen Schubspannung [82] bzw. dem Härteverlauf [83] bei 
Raumtemperatur mit der Entwicklung der BDT-Temperatur über die Re-
Konzentration [96] und der Berücksichtigung aktueller Arbeiten in dem Feld 
der Dichtefunktionaltheorie [97–99] sollte jedoch die Interpretation gestattet 
sein, dass Raumtemperaturduktilität von Re-reichen W-Legierungen weniger 
ein Effekt der Mischkristallerweichung ist, sondern mit einer Änderung der 
Kerngeometrie der Schraubenversetzung in Verbindung zu bringen ist. Der 
für geringe Re-Konzentrationen beobachteten Mischkristallerweichung folgt 
bei Raumtemperatur nach der Überschreitung einer Grenzkonzentration von 
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etwa 7 % eine Zunahme des Widerstands gegen plastische Verformung [82, 
83]. In erster Näherung spiegelt sich diese Entwicklung in dem Verlauf der 
BDT-Temperatur im rekristallisierten Zustand wider [96]; vgl. auch Über-
sicht gegeben in Ref. [100]. Nach einer für kleine Konzentrationen beobach-
teten Reduktion der BDT-Temperatur und einem lokalen Minimum um 3 %, 
steigt mit weiter zunehmenden Re-Gehalt die Übergangstemperatur bis etwa 
10 % Re an und erreicht dort ein Maximum. Dieses liegt sogar oberhalb der 
BDT-Temperatur von technisch reinem W. Für Konzentrationen oberhalb 
von 10 % ist ein gegenläufiger Trend beschrieben und die BDT-Temperatur 
erreicht nahe der Löslichkeitsgrenze um 25 % ein absolutes Minimum. Von 
dem Aspekt der Betriebssicherheit erfüllen W-Legierungen mit Re-
Konzentrationen nahe der Löslichkeitsgrenze die Anforderungen eines 
Strukturwerkstoffes, doch de facto verhindert der hohe Preis für Re die 
Etablierung am Markt. 

Stand 2021 findet kein Produktionsverfahren kommerzielle Verwendung, 
welches es erlaubt W-Materialien herzustellen, die sowohl unter technischen 
als auch wirtschaftlich Aspekten, als Strukturmaterial einsetzbar wären. Um 
die BDT-Temperatur in einem industriellen Maßstab abzusenken, ist plasti-
sche Verformung während der Herstellung weiterhin der einzige Ansatz, der 
heute angewendet wird. Für die typischerweise moderaten Umformgrade von 
W-Materialien ist diese Verschiebung jedoch zu geringfügig, um BDT-
Temperaturen unterhalb von Raumtemperatur zu realisieren. In der Praxis 
liegen die Übergangstemperaturen mehrere 100 K oberhalb von Raumtempe-
ratur und sprödes Materialverhalten ist für W-Materialien symptomatisch. 
Eine massive Steigerung des Umformgrades von technisch reinem W im 
Rahmen einer industriellen Produktion könnte in Zukunft die hier dargelegte 
Situation maßgeblich verbessern. 
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2 Stand der Kenntnisse 

2.1 Der Spröd-duktil-Übergang und die Rolle 
des Kinkenpaarmechanismus bei der 
plastischen Verformung von kubisch-
raumzentrierten Metallen am Beispiel von 
Wolfram 

Sind bei hohen Temperaturen Metalle sowohl mit kubisch-raumzentrierter 
(krz) als auch kubisch-flächenzentrierter (kfz) Kristallstruktur gut plastisch 
verformbar, so treten bei niedrigen homologen Verformungstemperaturen 
charakteristische Unterschiede zutage [101, 102]. Technologische Relevanz 
haben hierbei an erster Stelle: 

• Die Existenz eines Spröd-duktil-Überganges (BDT) bzw. einer mit 
dem BDT verknüpften Spröd-duktil-Übergangstemperatur. 

• Eine Zunahme der kritischen Schubspannung (CRSS) nach dem Un-
terschreiten einer weiteren kritischen Temperatur. Diese wird als 
Knietemperatur bezeichnet und ist nicht mit der soeben eingeführten 
BDT-Temperatur identisch. 

Ein hoher Widerstand gegen das Einsetzen von plastischer Verformung ist 
technologisch für eine spätere Anwendung der Metalle als Strukturwerkstoff 
erwünscht. Auf Basis von Werkstoffen mit hoher Streckgrenze können 
dünnwandige Konstruktionen erdacht und im Zuge dessen, gewichtsoptimier-
te Produkte realisiert werden [10]. Auf der anderen Seite ist mit der Zunahme 
der CRSS bei abnehmender Verformungstemperatur auch die eingeschränkte 
Nutzbarkeit der krz Metalle bei tiefen Temperaturen verknüpft. Das Anstei-
gen der CRSS mit abnehmender Materialtemperatur ist die Voraussetzung für 
die Existenz eines BDT [103]. Der BDT kennzeichnet einen Wechsel funda-
mentaler Natur in der plastischen Verformbarkeit eines Materials beim 
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Unter- bzw. Überschreiten der Übergangstemperatur [57]: Oberhalb der 
BDT-Temperatur zeichnen sich krz Metalle durch ihre gute plastische Ver-
formbarkeit aus. In der Folge ist die Trennung des Materials durch stabiles 
Risswachstum mit einer hohen Energiedissipation verbunden. Unterhalb der 
Übergangstemperatur ist die plastische Verformbarkeit eingeschränkt. Es 
wird sprödes Materialverhalten beobachtet. Das lokale Überschreiten einer 
kritischen Spannung [56] initiiert instabiles Risswachstum, d. h. der Bruch 
erfolgt spannungskontrolliert. Bei instabilem Risswachstum erfolgt der Bruch 
verformungsarm, zeichnet sich also durch einen geringen Umfang der Ener-
giedissipation aus. Begründet durch den Wandel im Verformungsverhalten 
ist bei der Auslegung von Strukturen aus krz Metallen zusätzlich zu den 
mechanischen Standardgrößen auch die BDT-Temperatur und ihre Ratenab-
hängigkeit zwingend als eine sicherheitsrelevante Größe zu berücksichtigen. 

Der Übergang von einem fehlertoleranten mikroduktilen Materialverhalten zu 
katastrophalem Strukturversagen infolge von instabilem Risswachstum kann 
sowohl scharf ausgeprägt sein [104] oder eine graduelle Natur aufweisen. 
Wolfram im Speziellen [52] und Metalle mit krz Kristallstruktur im Allge-
meinen [105] weisen einen eher graduellen Übergang auf. Für diesen ist eine 
starke Streuung der ermittelten Kennwerte in der Umgebung der BDT-
Temperatur charakteristisch [106]. Typische Kennwerte zur Bestimmung der 
BDT-Temperatur sind die Kerbschlagarbeit, die Bruchzähigkeit oder Bruch-
dehnung bzw. der Anteil der Bruchfläche mit sprödem Bruchbild. 

In der einfachsten theoretischen Herangehensweise wird der BDT der Tem-
peratur zugeordnet, bei der die Fließspannung die Spaltfestigkeit überschrei-
tet. Grundlegende Betrachtungen zu diesem Ansatz wurden bereits im Jahr 
1909 von Ludwik [107] niedergeschrieben. Eine näher an der Metallphysik 
orientierte Auffassung ist, den BDT als Wettbewerb zweier Raten aufzufas-
sen. Dabei steht die Rate der Spannungserhöhung, unter experimentellen 
Bedingungen in der Regel durch eine von extern aufgezwungene und konti-
nuierlich gesteigerte Dehnung hervorgerufen, im Wettbewerb mit der Fähig-
keit des Materials den dehnungsinduzierten Spannungsanstieg durch plasti-
sche Verformung teilweise oder vollständig zu relaxieren [108–110]. Die 
Differenz zwischen Spannungsanstieg und Spannungsrelaxation bestimmt 
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den Umfang der plastischen Verformung, bevor die Festigkeit überschritten 
wird und damit das beobachtete makroskopische Materialverhalten bzw. den 
Grad der Energiedissipation. Oder nach bruchmechanischen Gesichtspunkten 
ausgedrückt: Die Rate der Relaxation der Spannungsintensität im Verhältnis 
zur Lastrate bestimmt den Umfang der plastischen Verformung vor der 
Rissspitze bis zum Erreichen der Bruchzähigkeit [111]. In der Konsequenz ist 
die Lastrate eine entscheidende Einflussgröße hinsichtlich des beobachteten 
Materialverhaltens von krz Metallen. Kann das Material im Verhältnis zur 
Lastrate die resultierende Spannungsintensität schnell in plastische Verfor-
mung überführen oder erfolgt die Belastung entsprechend langsam, erscheint 
das Material duktil. Ist hingegen die plastische Verformung und damit die 
Relaxation der Spannungsintensität eingeschränkt oder erfolgt die Belastung 
schlagartig, so wird unter Umständen bei gleicher Prüftemperatur eine spröde 
Materialantwort erhalten. Diesem Phänomen wird im deutschen Sprachraum 
mit dem Begriff der Geschwindigkeitsversprödung Rechnung getragen [16]. 
An diesem Punkt soll festgehalten werden, dass die BDT-Temperatur eine 
komplexe Materialkenngröße ist, welche:  

• Einerseits durch äußere bzw. mechanische Faktoren, wie z. B. die 
Lastrate und den Modus der Belastung, sowie der Probenart und Kerb- 
bzw. Rissgeometrie beeinflusst wird [112]. Sofern Proben ohne Kerbe 
geprüft werden, ist die Oberflächenqualität der Proben bei der Ermitt-
lung der Übergangstemperatur zu beachten [37]. 

• Andererseits ist die BDT-Temperatur eine Funktion der Summe inne-
rer bzw. metallurgischer Einflussgrößen, d. h. Korngröße, Korngestalt 
und Subkornstruktur, Versetzungsdichte, etc. 

Eine Zusammenstellung und jeweils kurze Diskussion von möglichen Fakto-
ren, welche im Zusammenhang mit der BDT-Temperatur von W stehen, 
werden in Tabelle 2.1 dargereicht. In dieser sind die für diese Ausarbeitung 
relevanten Mikrostruktureigenschaften in den Fokus gerückt. Den Auswir-
kungen der Beifügung von Partikeln einer zweiten Phase auf die Duktilität 
von W ist in verschiedenen Studien [36, 46, 113, 114] nachgegangen worden. 
Für einen weiterführenden Überblick sei auf vorherige Veröffentlichungen 
verwiesen [1, 115–118]. 

2.1 Der Spröd-duktil-Übergang und die Rolle des Kinkenpaarmechanismus
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Anlehnung an Refs. [1, 115–118]. 

Arbeiten an W-Einkristallen beschreiben einen 
erheblichen Unterschied im Verfestigungsverhalten 
und der Versetzungsmultiplikation in Abhängig-
keit von der Orientierung [119, 120] 

Die BDT-Temperatur von 
Einkristallen ist abhängig vom 
geprüften Risssystem [52, 55] 
bzw. der Zugrichtung [51]. Der 
Unterschied in der BDT-
Temperatur beträgt etwa 100 K, 
150 K für SX W. Informationen 
über PC W liegen nicht vor. 

In hochgradig umgeformten W-Blechen beeinflusst 
die Ausrichtung der Korngrenzen zum Risssystem 
den Risspfad, also ob das Risswachstum vornehm-
lich interkristallin oder transkristallin erfolgt [121, 
122]. 

Ist der Großteil der Korngrenzen 
senkrecht zur Belastungsrichtung 
ausgerichtet, erfolgt die Material-
trennung durch interkristalline 
Rissausbreitung [121, 122]. Für 
interkristallines Risswachstum ist 
ein Anstiegt die BDT-Temperatur 
zu vermuten. 

In unmittelbarer Nähe der Rissfront wird die 
Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen 
beobachtet [123]. Versetzungsnukleation an 
Korngrenzen ist durch die reduzierte Bildungs-
energie theoretisch erklärbar [124]. 

Simulationen [117, 125] weisen 
darauf hin, dass eine Reduzierung 
des Abstandes von Versetzungs-
quellen entlang der Rissfront eine 
Reduktion der BDT-Temperatur 
bewirkt. 

Eine hohe Dichte an Korngrenzen reduziert im 
Mittel die freie Weglänge für das Gleiten von 
Versetzungen [126]. 

Berechnungen [127] legen nahe, 
dass eine Reduzierung der freien 
Weglänge hinderlich für eine 
niedrige BDT-Temperatur ist. 
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Aus einer hohen Dichte an Korngrenzen folgt bei 
gegebener Verunreinigungskonzentration statistisch 
eine geringere mittlere Dekoration der Korngrenzen 
mit Fremdelementen. Für das mechanische Verhalten 
von W werden insbesondere interstitielle Fremdatome 
als kritisch angesehen [128, 129]. 

Tendenziell wird die Segregation 
von Fremdatomen nachteilig für 
die Kohäsion der Korngrenzen in 
W beurteilt [128–130], jedoch 
werden auch gegenteilige Meinun-
gen vertreten [131–133]. In 
heutigem W- ist der Einfluss 
vermutlich vernachlässigbar [134]. 

Für einen Teil der CSL-Grenzen wird eine höhere 
Kohäsion der Korngrenze beobachtet [135–137]. 

Es ist kein Beleg für einen Einfluss 
der Dichte von CSL-Grenzen auf 
die BDT-Temperatur bekannt. Es 
wird jedoch ein gesteigerter 
Widerstand gegen interkristalline 
Rissausbreitung [138] und eine 
verbesserte Plastifizierung der 
Korngrenzen [139] diskutiert. 

Bei einer hohen Versetzungsdichte sind Ereignisse 
der von Versetzungsmultiplikation mehr wahr-
scheinlich. Andererseits ist die freie Weglänge für 
das Gleiten durch Waldversetzungen reduziert 
[126]. 

Eine höhere Dichte an mobilen 
Versetzungen, vor allem jedoch 
eine gesteigerte Häufigkeit von 
Multiplikationsprozessen verbes-
sert die Abschirmung der Rissspit-
ze [140, 141]. 

TEM-Studien berichten über einen Anstieg der 
Dichte von Stufenversetzungen in hochgradig 
umgeformten krz Metallen [142–144]. Schlussfol-
gerungen verbinden die erhöhte Dichte von 
Versetzungen hoher Mobilität [145] mit der 
Duktilität von stark umgeformten W. Allerdings 
steht dies im Widerspruch mit der Aussage, dass 
plastische Verformung in einem makroskopischen 
Umfang auch das Gleiten der Schraubenversetzun-
gen voraussetzt [146]. 

Ein Wechsel des ratenlimitieren-
den Prozesses der Rissspitzplastizi-
tät von dem Gleiten der Schrau-
benversetzung zu der Bewegung 
der Stufenversetzung wird 
diskutiert. 
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Die Bildung eines W-x Mischkristalls kann sowohl 
zu einer Absenkung als auch Erhöhung der Peierls-
Barriere führen. Die erzielte Wirkung ist eine 
Funktion des Substitutionselements an sich, seiner 
globalen und lokalen Konzentration und der 
Materialtemperatur [82, 91]. 

Mit der Ausnahme von W-Re 
Legierungen nahe der Löslich-
keitsgrenze von Re in W [74, 96] 
und einer Studie zu W-Tc 
Legierungen [86] ist für W keine 
Reduktion der BDT-Temperatur 
durch Mischkristallbildung 
doku-mentiert. 

Simulationen [147] ergaben eine hohe Triebkraft in 
W für die Segregation von Verunreinigungen an 
Korngrenzen und den Kern der Schraubenverset-
zung vom Typ ½〈𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏〉. Während weitergehend 
Konsens über die nachteilige Wirkung einer 
Anlagerung von interstitiellen Elementen im 
Spannungsfeld für die Mobilität der Versetzungen 
besteht [1], existieren unterschiedliche Ansichten in 
Bezug auf eine mögliche Versprödung der Korn-
grenzen [129, 131, 132]. 

Ein abschließendes Urteil ist nicht 
bekannt. Tendenziell wird eine 
eher nachteilige Wirkung von 
Fremdelementen in W beobachtet 
[129]. Damit steigt die BDT-
Temperatur mit zunehmender 
Konzentration der Fremdelemente. 

Der Radius der plastischen Zone im ebenen 
Spannungszustand (ESZ, dominiert bei geringen 
Materialstärken) entspricht dem Dreifachen der 
Ausdehnung der plastischen Zone im ebenen 
Dehnungszustand (EDZ), also im Fall der Verwen-
dung von dicken Proben. Dies führt zu einem 
Ansteigen des ermittelten kritischen SIF nach dem 
Unterschreiten einer kritischen Probenstärke [57]. 

Möglicherweise liegt die BDT-
Temperatur von dünnen Materia-
lien (Proben im ESZ) unterhalb 
derer in denen der EDZ vor-
herrscht; siehe Ref. [148] 
[Tab. 46.1]. Als Argument dient 
die Zunahme der plastischen 
Verformung vor der Rissspitze 
infolge der größeren plastischen 
Zone im ESZ. 
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Der BDT in krz Metallen ist bei einer makroskopischen Betrachtung mit der 
Entwicklung der Fließspannung in Abhängigkeit von der Verformungstempe-
ratur erklärbar. In Abbildung 2.1 ist für verschiedene einkristalline Metalle 
die Entwicklung der CRSS gegen die Prüftemperatur dargestellt. Es sind nur 
Ergebnisse von defektarmen Reinmetallen gezeigt. Dies ist die Begründung 
für die niedrigen CRSSs der kfz Metalle bei Raumtemperatur, die unter 
diesen Bedingungen teilweise auch für krz Metalle festgestellt werden 
können. Bei einem Vergleich der wiedergegebenen Verläufe von kfz und krz 
Metallen sind deutliche Unterschiede in der Entwicklung der CRSS identifi-
zierbar und als Folge für die CRSS bei niedrigen Temperaturen. In Abbil-
dung 2.1c sind die experimentellen Ergebnisse zur CRSS von kfz Metallen 
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 Raumtemperatur für die Al [149], Cu 
[150], Ag [151] und Au [151] sehr gering ist und sich ungefähr in dem 
Bereich 0,5 – 2,0 MPa bewegt. (ii) Die CRSS von kfz Metallen ist in erster 
Näherung unabhängig von der Verformungstemperatur. Erst bei Annäherung 
an den absoluten Nullpunkt ist möglicherweise für kfz Metalle ein Ansteigen 
der CRSS zu verzeichnen. 

In Hinblick auf den Verlauf der CRSS in kfz Metallen unterschieden sich die 
Ergebnisse für krz Metalle elementar. Diese sind für W [50] und Mo [152] 
sowie für α-Fe [153] in Abbildung 2.1b aufbereitet. War für die Darstellung 
der kfz Metalle ein Wertebereich der CRSS 0 – 3 MPa angemessen, muss für 
die Abbildung aller Datenpunkte der krz Metalle die Achse der CRSS um 
zwei Größenordnungen bis auf 800 MPa erweitert werden. In Hinblick auf 
die CRSS von krz Metallen werden folgende Aspekte beobachtet: 

• Für hohe homologe Temperaturen liegt die CRSS von krz Metallen in 
der Region der kfz Metalle.  

• Wird eine kritische Temperatur, die Knietemperatur, unterschritten, ist 
die CRSS eine stark temperaturabhängige Größe. Für den Fall einer 
quasistatischen Belastung beträgt die Knietemperatur in einkristallinen 
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Reinmetallen1 ungefähr 20 % der Schmelztemperatur [101]. Eine fort-
gesetzte Reduktion der Verformungstemperatur hat eine Zunahme der 
CRSS als Folge. Die Zunahme erfolgt in erster Näherung stetig und 
umfasst mehrere Größenordnungen.  

• Die CRSS von krz Metallen befindet sich bei tiefen Temperaturen in 
der gleichen Größenordnung wie die Festigkeit dieser Materialien.  

• Am absoluten Nullpunkt besitzt die CRSS ihr Maximum. Dieser Ma-
ximalwert entspricht der Peierls-Nabarro-Spannung [158, 159]; kurz 
Peierls-Spannung. Diese ist ein Maß für den Widerstand, den das 
Kristallgitter dem Gleiten von Versetzungen entgegenstellt. 

Die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle [160] ist die Quelle des BDT. Die 
Peierls-Spannung skaliert mit der Energie der Peierls-Barriere [161]. Über 
die Ursache für die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle konkurrierten 
lange zwei Erklärungsansätze: (i) Die eingeschränkte Möglichkeit hochreine 
Materialien herzustellen. Die hohe Sensitivität der Versetzungsmobilität in 
krz Metalle gegenüber Verunreinigungen, insbesondere interstitiell gelösten 
Fremdelementen, wurde bereits früh erkannt [107]. (ii) Ein konkurrierender 
Ansatz interpretierte die starke Abhängigkeit der CRSS von der Verfor-
mungstemperatur und die hohe Peierls-Spannung der krz Metalle als eine 
intrinsische Eigenschaft, welche in der Kristallstruktur begründet sei [162, 
163]. 

Die Klärung dieses Dissenses wurde durch Smialek et al. [164] herbeigeführt. 
Für diese Studie wurden Ta-Einkristallen mit hoher Reinheit hergestellt und 
nachfolgend gezielt mit 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 Abbildung 2.2 wiedergegeben. Diagramm (a) zeigt die CRSS über die 

 
1 In Hinblick auf die CRSS von hochreinen krz Einkristallen sind die experimentellen Arbeiten 

der Gruppe um Seeger hervorzuheben: Fe [153], Nb [154], Mo [155], Ta [156] und W [50]. 
Für die Orientierungsabhängigkeit der CRSS von einkristallinem W sei die Studie von Argon 
et al. [119] empfohlen. Einen umfangreichen Überblick in Bezug auf die CRSS von Metallen 
geben Conrad et al. [157]. 
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Fremdelementkonzentration von N und O für verschiedene Prüftemperaturen. 
Die für verschiedene Verformungstemperaturen ermittelten Trends bestätigen 
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 gewählten Auftragung 
können die Ergebnisse gleicher Temperatur jeweils durch eine Gerade ange-
nähert werden. Dies erlaubt eine Extrapolation der Isothermen zu einem 
idealen verunreinigungsfreien Zustand. Die Schnittpunkte mit der Nulllinie 
weisen darauf hin, dass auch für diese idealisierten Bedingungen die CRSS  

• dem Einfluss der Verformungstemperatur unterliegt und 
• in einer absoluten Betrachtung die Peierls-Spannung weiterhin mehre-

re Größenordnungen oberhalb des typischen Wertebereiches für kfz 
Metalle liegt. 

In Abbildung 2.2b sind die Schnittpunkte der Isothermen mit der Nulllinie 
über der Temperatur aufgetragen. Wie die Trendlinie demonstriert, kann auch 
unter diesen Randbedingungen der für krz Metalle typische Verlauf der 
CRSS konstruiert werden. Ähnlich gelagerte Untersuchungen wurde von 
Stephens [129] an W-Einkristallen und polykristallinem W durchgeführt. 
Diese bestätigen die Schlussfolgerungen von Smialek et al. [164]. Heute 
besteht Konsens in der Sichtweise, dass die hohe Peierls-Spannung der krz 
Metalle eine intrinsische Eigenschaft ist und durch die Kristallstruktur bzw. 
den Kern der Schraubenversetzung im krz Gitter bedingt ist [126]. 
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Abbildung 2.1: Kritische Schubspannung von einkristallinen Reinmetallen. In (a) sind die 

Probenorientierungen angezeigt. Es ist die kritische Schubspannung 𝜏𝜏ys über 
der Verformungstemperatur 𝑇𝑇 aufgetragen, wobei (b) die Ergebnisse zu krz 
und (c) zu kfz Metallen enthält. Die plastische Dehnrate d𝜀𝜀pl/d𝑡𝑡 der krz Expe-
rimente ist identisch. Daten aus Ref. [50]: W, Ref. [155]: Mo und Ref. [153]: 
α-Fe sowie Ref. [149]: Al, Ref. [150]: Cu, Ref. [151]: Ag und Au. 
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Abbildung 2.2: Einfluss der Fremdelementkonzentration auf die kritische Schubspannung. In 

Diagramm (a) ist die Entwicklung der kritischen Schubspannung 𝜏𝜏ys von Ta-
Einkristallen in Abhängigkeit der Konzentration 𝑐𝑐 mit N bzw. O gezeigt. Ge-
schlossene Symbole referenzieren auf die Ergebnisse mit N, offene Symbole 
auf mit O-Dotierung. In (b) ist die kritische Schubspannung über der Verfor-
mungstemperatur 𝑇𝑇 für die Materialien mit der jeweils höchsten Reinheit abge-
bildet. Markierung der Probenorientierung in dem Standarddreieck der stereo-
graphischen Projektion mit {100} als Projektionszentrum; vgl. Abbildung 2.1a. 
Diagramm (a) nach Ref. [164]; Abbildung (b) aus (a) abgeleitet.  
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2.1.1 Über die nichtplanare Kerngeometrie der 
Schraubenversetzung als Quelle des Spröd-
duktil-Übergangs in Metallen mit krz 
Gitterstruktur 

Versetzungen in krz Metallen besitzen in der Regel einen Burgers-Vektor des 
Typen ½〈111〉. Während das Gleiten der Stufenversetzung in der Regel als 
athermisch anzusehen ist, unterliegt die Mobilität der krz Schraubenverset-
zung unterhalb der Knietemperatur 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 nichtplanaren 
Kernstruktur [165]. Der Versetzungskern unterscheidet sich damit fundamen-
tal von der planaren Struktur der Stufenversetzung [166]. 

Das Gleiten von Versetzungen ist in zwei Fälle zu unterteilen [167]: (i) Die 
aufgebrachte Schubspannung übersteigt die Peierls-Spannung. Dies trifft für 
die Bewegung der Schrauben- und Stufenversetzung in kfz Metallen zu und 
beschreibt größtenteils auch das Gleiten der Stufenversetzung in Metallen mit 
krz Gitterstruktur [160]. Die Stufenversetzung im krz Gitter besitzen im 
Verhältnis zur ½〈111〉-Schraubenversetzung eine geringe Peierls-Spannung 
[168] und im Ergebnis eine hohe Mobilität [145]. Die Mobilität der in Kate-
gorie (i) fallenden Versetzungstypen ist durch die Wechselwirkung der 
Versetzung mit anderen Versetzungen, Korngrenzen und Partikeln be-
schränkt. Diese werden als Gitterdefekte mit langreichweitigen Wechselwir-
kungen eingeordnet [169]. Kategorie (ii) umfasst das Gleiten von Versetzun-
gen bei Schubspannungen unterhalb der Peierls-Spannung. In dieser 
Konstellation setzt Versetzungsgleiten eine thermische Aktivierung voraus. 
Durch die hohe Peierls-Spannung ist das Gleiten der Schraubenversetzung im 
krz Gitter stets dem Fall (ii) zuzuordnen. Für das Gleiten der ½〈111〉-
Schraubenversetzung ergeben sich damit folgende elementare Konsequenzen: 

• Die Gleitgeschwindigkeit ist zwischen 0 K und der Knietemperatur 
vorrangig eine Funktion der Materialtemperatur. Unterhalb der Knie-
temperatur kann die Temperaturabhängigkeit der mittleren Gleitge-
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schwindigkeit über eine Arrhenius-Beziehung abgebildet werden 
[170]. 

• Die Mobilität der Schraubenversetzung ist unterhalb der Knietempera-
tur stark vermindert und weist hinsichtlich des athermischen Gleitens 
der Stufenversetzung ein Defizit in der Mobilität auf [166].  

Low et al. [171] geben als Differenz des zurückgelegten mittleren Gleitweges 
von Schrauben und Stufenversetzungen während eines Verformungsexperi-
ments bei Raumtemperatur an α-Fe einen Faktor um 20 an. In Bezug auf die 
Knietemperatur von α-Fe unter quasistatischer Belastung [172] kann Raum-
temperatur mit etwa 80 % der Knietemperatur angenommen werden. Expe-
rimente von Lawley et al. [173] an Mo, ebenfalls bei Raumtemperatur, 
beziffern den Unterschied in der Mobilität von Schrauben- zu Stufenverset-
zung mit einem Faktor um 40. Raumtemperatur entspricht im quasistatischen 
Fall der Verformung von Mo ungefähr 60 % der Knietemperatur [155]. 
Infolge der erheblichen Unterschiede in der Mobilität der Versetzungstypen 
unterhalb von Knietemperatur kontrolliert in krz Metallen die Bewegung der 
Schraubensegmente die Geschwindigkeit der Expansion eines Versetzungs-
ringes [166]. Die Mobilität der Schraubenversetzung limitiert damit das 
Vermögen von krz Metallen in einem makroskopischem Umfang Spannungen 
zu relaxieren [126]. In gewissen Belastungssituationen führt die langsame 
Gleitgeschwindigkeit der krz Schraubenversetzung zu spröden Materialver-
sagen. Damit besteht eine direkte Verbindung zwischen dem makroskopi-
schen Materialverhalten und der Struktur des nichtplanaren Kerns der 
Schraubenversetzung im krz Gitter auf der atomistischen Skala. 

Cai et al. [166] definieren den Versetzungskern wie folgt: Der Versetzungs-
kern ist eine Region des Kristallgitters, in der die relativen Atomverschie-
bungen infolge der Existenz einer Versetzung das elastische Limit über-
schreiten. Der Terminus „relativ“ referenziert auf die idealen Gitterpositionen 
im ungestörten Kristall. Der Kern der krz Stufenversetzung besitzt eine 
planare Struktur, ist also auf eine kristallographische Ebene vom Typ 
{110}beschränkt [174]. Bereits Ende der 1960er Jahre wiesen Suzuki [162] 
und Hirsch [163] auf die Notwendigkeit hin, dass der Kern der krz Schrau-
benversetzung eine nichtplanare, dreidimensionale Struktur besitzen muss. 
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Das lange führende Modell nach Hirsch [163] beschreibt den Kern der krz 
Schraubenversetzung als dreifach rotationssymmetrisch aufgespalten und 
ermöglicht die Erklärungen einiger der Charakteristika, die bei der plasti-
schen Verformung von krz Metallen beobachtet werden. Nach dem Modell 
von Hirsch [163] ist der Kern der krz Schraubenversetzung in drei nicht 
parallele Ebenen einer 〈111〉-Zone aufgespalten und besitzt damit eine 
räumliche Struktur. Die Aufspaltung in drei Partialversetzungen 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 experimentellen Ansätzen 
konnten keine Stapelfehler in krz Metallen nachgewiesen werden [126]. 

Die Kernstruktur der krz Schraubenversetzung ist in den letzten Jahren 
extensiv studiert worden. Hinsichtlich der für alle krz Metalle betreffenden 
Eigenschaften sind die Arbeiten von Vitek et al. [165, 175, 176] hervorzuhe-
ben. Untersuchungen in Bezug auf den Versetzungskern in W sind in Ref. 
[82, 97–99, 177, 178] dokumentiert. Nach aktueller Lehrmeinung ist der 
Kern der Schraubenversetzung in krz Metallen im spannungsfreien Zustand 
auf drei {110}-Ebenen ausgeweitet, die in einer 〈111〉-Zone eine gemeinsa-
me Schnittlinie besitzen [176]. Ein weiteres Ergebnis der Simulationen war 
die Dokumentation von energetisch äquivalenten Versetzungskernen, die in 
ihrer Struktur zu unterscheiden sind. Nach Vitek [176] wird zwischen der 
degenerierten und der nichtdegenerierte Varianten unterschieden. In W 
besitzt die Schraubenversetzung einen nichtdegenerierten Kern, wie Berech-
nungen von Gröger et al. [177] und Romaner et al. [98] nahelegen. 

Der Stand der Kenntnisse zum Kern der krz Stufenversetzung ist durch 
theoretische Betrachtungen und Simulationen geprägt. Fortschritte auf den 
Gebieten der Elektronenmikroskopie ermöglichen heute die Bestimmung von 
Atompositionen am Versetzungskern [179]. Abbildungen im Elektronenmik-
roskop 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 Nominalpo-
sitionen entziehen sich damit einer direkten TEM-Analyse [180]. Weiterhin 
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muss die im Verhältnis zur Größenordnung der Kenngrößen der Gitterstruk-
tur begrenzte Präzision der Probenausrichtung erwähnt werden. Diese wird 
zusätzlich durch die Tatsache erschwert, dass für das Studium der Kernstruk-
tur gerade Versetzungslinien in sehr dünnen TEM-Folien untersucht werden 
müssen. Infolge der Wechselwirkungen mit der freien Oberfläche besitzen 
Versetzungslinien unter diesen Bedingungen jedoch vornehmlich einen 
gekrümmten Charakter [179]. 

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

Die hohe Peierls-Barriere der krz Schraubenversetzung erschwert 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 Nähe-
rung als eine Analogie zur versetzungsgetragenen Kristallplastizität angese-
hen werden, bei der plastische Verformung bereits bei Schubspannungen 
erfolgt, die deutlich unterhalb der kritischen Schubspannung liegt, die für die 
simultane Scherung des Kristalls entlang der dicht-gepackten kristallographi-
schen Ebene berechnet wird [181]. Unterhalb der Knietemperatur kontrol-
liert der KPM das Gleiten der Schraubenversetzung in krz Metallen. 

Seeger [182] postulierte das assistierte Gleiten nach dem KPM wie folgt: Ein 
kurzes Segment der Versetzungslinie mit Schraubencharakter wölbt sich 
lokal über die Peierls-Barriere in die nächste Gleichgewichtsposition. Die 
beiden Versetzungssegmente, welche den Teil der Schraubenversetzung in 
dem aktuellen Peierls-Tal und das kurze Segment im benachbarten Peierls-
Tal verbinden, werden als Kinken bezeichnet und bilden das Kinkenpaar. Die 
Kinken besitzen den Burgers-Vektor der Schraubenversetzung, der Linien-
vektor steht jedoch in erster Näherung orthogonal zur Versetzungslinie der 
Schraubenversetzung. Damit haben Kinken in Schraubenversetzungen 
Stufencharakter und weisen auch die für diesen Versetzungstyp charakteristi-
sche hohe Mobilität auf. Nach der Bildung eines stabilen Kinkenpaares 
gleiten die Kinken parallel zum Linienvektor der Schraubenversetzung. In 
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den von den Kinken überstrichenen Kristallregionen ist die Schraubenverset-
zung um einen Elementarschritt abgeglitten. Das Gleiten nach dem KPM ist 
eine deutlich effizientere Methode des Gleitens der krz Schraubenversetzung 
gemessen an dem Aufwand für die Überwindung der Peierls-Barriere eines 
langen Liniensegmentes. Verglichen mit der Mobilität der Stufenversetzung 
in krz Metallen ermöglicht auch das Gleiten nach dem KPM nur eine einge-
schränkte Beweglichkeit der Schraubenversetzung [126]. Nach aktueller 
Kenntnislage ist der BDT in W mit dem Gleiten der Schraubenversetzung 
nach dem KPM, konkret mit der Bildungsphase des Kinkenpaares, in Verbin-
dung zu bringen; siehe Tabelle 2.2 /S.63. 

Geometrische und thermische Kinken 

Versetzungslinien ohne eine exakt parallele Ausrichtung zu einem Peierls-Tal 
enthalten geometrisch bedingt Kinken. Die Kinken in der Versetzungslinie 
gewährleisten eine energetisch optimierte Abbildung der Lage der Verset-
zungslinie hinsichtlich der Ausrichtung der Peierls-Täler. Dabei verläuft der 
Hauptteil der Versetzungslinie innerhalb verschiedener Peierls-Täler und die 
Geometrie der Versetzungslinie wird durch die Kinken realisiert. Diese Art 
von Kinken wird daher als geometrische Kinke bezeichnet. Geometrische 
Kinken sind eine Maßnahme der Minimierung der potentiellen Energie einer 
Versetzungslinie. Die Minimierung der potentiellen Energie der Versetzungs-
linie und der Versetzungslänge determiniert die Form der Kinken [183]. 

Werden wie beim KPM positive und negative Kinken paarweise gebildet, 
gedeiht dies unter geometrischen Gesichtspunkten dem Versetzungssegment 
nicht zu Vorteil. Wird in Abbildung 2.3 dem Verlauf der Versetzungslinie 
des rechten Beispiels entlang der eingezeichneten Pfeile gefolgt, kann nach-
vollzogen werden, dass die Teile der Versetzungslinie, die sich vor und nach 
dem Kinkenpaar befinden, im identischen Peierls-Tal verlaufen. Es kommt 
hinzu, dass Kinken in Versetzungen mit einer Zunahme der Länge der Ver-
setzungslinie um die Summe der Beträge der Kinken verbunden sind. Dies 
steht in einer ersten Betrachtung im Widerspruch zu dem Bestreben einen 
Zustand des energetischen Minimums einzunehmen und mit diesem Ziel die 
Länge der Versetzungslinie möglichst kurz zu gestalten. Die Existenz von 
Kinkenpaaren ist durch die Zunahme der Unordnung der Versetzungslinie in 
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der Gegenwart von Kinkenpaaren begründet, die mit einem Anstieg der 
Entropie verknüpft ist. In der Formulierung der Helmholtz-Energie bzw. der 
Gibbs-Energie geht ein Anstieg der Entropie mit einer Reduktion der Syste-
menergie einher. Je größer die Entropie und die Temperatur sind, desto 
größer ist der Betrag der Energiereduktion. Kinkenpaare werden nicht aus 
geometrischen Erfordernissen gebildet, sondern mit dem Antrieb der Ener-
gieminimierung durch die Schaffung von Unordnung. Abgesehen von einem 
idealen Zustand bei 0 K beinhalten somit Versetzungen immer Kinkenpaare 
und für einen spannungsfreien Kristall kann die Konzentration an Kinkenpaa-
ren als eine Funktion der Materialtemperatur ausgedrückt werden [184]. 
Kinkenpaare sind somit Gleichgewichtsdefekte der Versetzungslinie [183]. 
Die Kinken eines Kinkenpaares werden als thermische Kinken bezeichnet 
und sind strikt von den geometrischen Kinken zu unterscheiden. Bei der 
Betrachtung des Gleitens gemäß des KPM sind nur die thermischen Kinken 
von Bedeutung. Wie eingangs kurz umrissen, besteht der KPM aus drei 
sequenziell ablaufenden Phasen, der 

i. Kinkenpaarbildung,  
ii. Expansion und  

iii. Annihilation des Kinkenpaares. 

Kinkenpaarbildung, i. Phase 

Das Versetzungsgleiten nach dem KPM setzt die Bildung stabiler Kinkenpaa-
re voraus. Ein Kinkenpaar wird als stabil bezeichnet, wenn das Kinkenpaar 
trotzt der anziehenden Wechselwirkung zwischen den Kinken keine kollabie-
rende Tendenz besitzt. Die Peierls-Energie der Kinkenpaarbildung ist für W 
experimentell auf 2,1 eV bestimmt worden [80, 81]. 

Unter dem Sammelbegriff des KPM sind zwei Modelle zum sequenziellen 
Gleiten der Schraubenversetzung zu unterscheiden; der Ansatz für den 
Niederspannungsfall und das Modell für den Hochspannungsfall. Die Gültig-
keit der Modelle ergibt sich aus der effektiven Schubspannung. Die Wahl des 
anzuwendenden Modells unterliegt somit vorrangig der Verformungstempe-
ratur [185]. Die effektive Schubspannung wird in Kapitel 2.1.3 behandelt. 
Die an den Versetzungssegmenten angreifenden Peach-Köhler-Kräfte [186] 
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wirken der anziehenden Wechselwirkung von positiver und negativer Kinke 
entgegen [181]. Damit agieren die Peach-Köhler-Kräfte entgegen der kolla-
bierenden Tendenz eines Kinkenpaares. Hohe Kräfte bewirken eine Stabili-
sierung von Kinkenpaaren, auch bei geringen Kinkenabständen. Das Modell 
für den Niederspannungsfall entspricht den von Seeger [182] getroffenen 
Annahmen zum KPM. Im Hochspannungsfall entwickelt sich ein Kinkenpaar 
aus einer in der Versetzungslinie zu bildenden kritischen Auswölbung [183]. 
Beide Fälle sind in Abbildung 2.3 dargestellt. Rechts ist der Niederspan-
nungsfall abgebildet. Die direkte Bildung eines stabilen Kinkenpaares ist die 
erste Phase des KPM unter den Randbedingungen des Niederspannungsfalls. 
Auf der linken Seite ist ein Beispiel für den Hochspannungsfall gezeigt. Die 
rote durchgezogene Linie repräsentiert die Geometrie der Versetzungslinie 
im Zustand der Ausbildung einer kritischen Auswölbung. Aus der kritischen 
Auswölbung entwickelt sich im Anschluss ein stabiles Kinkenpaar [187]. Die 
roten Strichlinien beschreiben den zeitlichen Ablauf. Phase 1 der Kinken-
paarbildung ist somit im Hochspannungsfall ein zweistufiger Prozess. Zur 
Vereinheitlichung der Zählweise der Phasen des KPM ist in dieser Ausarbei-
tung die Ausbildung der kritischen Auswölbung und die Weiterentwicklung 
zu einem Kinkenpaar in einem Schritt zusammengefasst. 

Obwohl mit dem Niederspannungs- und Hochspannungsansatz zwei Modelle 
für die Kinkenpaarbildung existieren, ist in Abbildung 2.4 das Temperatur-
fenster zwischen 0 K und Knietemperatur dreigeteilt. Basierend auf dem 
Quotienten aus effektiver Schubspannung und Peierls-Spannung kann nach 
Kiener et al. [185] für reine krz Metalle in erster Näherung eine universelle 
Einteilung vorgenommen werden, also unabhängig von dem betrachteten 
Metall. Regime (i) umfasst die Kinkenpaarbildung nach dem Niederspan-
nungsmodell und reicht von 0 % bis etwa 5 % der Peierls-Spannung. Als 
Temperatur ausgedrückt entspricht dies dem Bereich zwischen Knietempera-
tur und ungefähr 80 % der dieser [185]. In diesen Grenzen ist die Kinken-
paarbildung ein vorrangig thermisch aktivierter Prozess. Die Kinken eines 
stabilen Kinkenpaares sind klar isoliert und die anziehende Wechselwirkung 
zwischen den Kinken ist nur schwach ausgeprägt [184]. In Regime (i) kann 
das Kinkenpaar vereinfacht als die Summe zweier isolierter Kinken betrach-
tet werden. In Regime (iii) kommt das Modell für den Hochspannungsfall zur 
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Anwendung. Dieses erstreckt sich von etwa 30 % der Peierls-Spannung bis 
zur Peierls-Spannung bzw. zwischen 35 % der Knietemperatur und dem 
Nullpunkt; d.h. 0 K [185]. Die Ausbildung der kritischen Auswölbung ist 

 
Abbildung 2.3: Ausprägungen des Kinkenpaarmechanismus. Es ist ein Schnitt entlang 

einer Gleitebene gezeigt, die durch die Richtung 𝑥𝑥 parallel zum Burgers-
Vektor 𝑏𝑏 und zur Gleitrichtung 𝑦𝑦 definiert ist. Die schwarzen Strichlinien 
im linken Beispiel geben den zeitlichen Verlauf der Entwicklung zu einem 
Kinkenpaar wieder. Die Koordinate 𝑛𝑛 repräsentiert ein beliebiges Peierls-
Tal und 𝑑𝑑 den Betrag eines Elementarschrittes. Der Linienvektor 𝑙𝑙 wird 
durch die Pfeile entlang der Versetzungslinie angezeigt. Die Peach-
Köhler-Kräfte 𝐹𝐹 sind in Blau eingetragen. Die blauen Flächen sind ein 
Maß für die Aktivierungsfläche des ratenkontrollierenden Prozesses; qua-
litativ. In Anlehnung an Ref. [168, 169]. 
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vorwiegend spannungsinduziert und der Betrag der geleisteten mechanischen 
Arbeit nimmt mit abnehmender Verformungstemperatur zu [188]. Nach 
Formung einer kritischen Auswölbung entwickelt sich diese zu einem Kin-
kenpaar. Von diesen beiden Prozessen ist die Ausbildung der kritischen 
Auswölbung in der Versetzungslinie der geschwindigkeitskontrollierende 
Schritt [183]. In Regime (iii) existieren keine klar zu identifizierenden 
Kinken und die Wechselwirkungen zwischen den gegenüberliegenden 
Versetzungssegmenten sind stark ausgeprägt. 

Die Existenz eines mittleren Regimes, in Abbildung 2.4b als Regime (ii) 
gekennzeichnet, ist auf die Tatsache zurückzuführen, dass hier weder das 
Modell für den Niederspannungsfall noch für die Hochspannungskonfigura-
tion gültig ist [185]. Regime (ii) besitzt die Grenzen 5 – 30 % der Peierls-
Spannung und 35 – 80 % der Knietemperatur. Weder die direkte Kinken-
paarbildung noch die Ausbildung einer kritischen Auswölbung können für 
eine valide Beschreibung des Bildungsprozesses herangezogen werden [185]. 
Bei den hier ausgewiesenen Temperaturen ist darauf zu achten, dass bei einer 
Konvertierung als Fraktion der Schmelztemperatur immer der Einfluss der 
Dehnrate auf die Knietemperatur berücksichtigt werden muss, vgl. Abbildung 
5.22 /S. 249 für eine detailliere Aufbereitung dieses Zusammenhangs. 

 
Abbildung 2.4: Regime der Kinkenpaarbildung. Es sind die Lagen der Regime in Bezug auf 

die Schmelztemperatur 𝑇𝑇s und Knietemperatur 𝑇𝑇k eingeordnet. Der Farbbalken 
zeichnet die Entwicklung der kritischen Schubspannung in einkristallinem W 
nach; vgl. Abbildung 2.1 /S. 18. Bezüglich der Dehnratensensitivität der Ver-
bindung Schmelztemperatur-Knietemperatur siehe Abbildung 5.22 \S. 249. 
Konstruiert mit Daten aus Ref. [50, 185]. 
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Expansion des Kinkenpaares, ii. Phase 

Konnte ein stabiles Kinkenpaar gebildet werden, folgt in Gegenwart einer 
Schubspannung umgehend die Expansion. Als Expansion wird das entgegen-
gesetzte Gleiten der Kinken in Richtung der jeweiligen Peach-Köhler Kraft 
verstanden. Da sich in der Hochspannungskonfiguration aus der kritischen 
Auswölbung gleichfalls ein Kinkenpaar entwickelt, kann im Unterschied zu 
der Bildungsphase die Erläuterung der Phase der Expansion ohne eine Diffe-
renzierung vorgenommen werden. 

Bei der Expansion gleiten positive und negative Kinke in entgegengesetzten 
Richtungen parallel zum Linienvektor der Schraubenversetzung. Die Trieb-
kraft hierfür sind die Kraftvektoren der Peach-Köhler-Kraft, die an den 
Kinkensegmenten angreifen. Das seitliche Gleiten der Kinken ist an die 
Überwindung der Peierls-Barriere zweiter Ordnung gebunden. In krz Metal-
len ist die Peierls-Energie zweiter Ordnung klein gegenüber der Peierls-
Energie für die Kinkenpaarbildung (Peierls-Barriere erster Ordnung) und 
gewöhnlich auch in Relation zu der thermisch bereitgestellten Energie [167]. 
Daraus folgt, dass die Zeitspanne, die für die Expansion des Kinkenpaares 
benötigt wird, ebenfalls kurz ist. In Relation zur mittleren Wartezeit für die 
Bildung eines stabilen Kinkenpaares ist die Zeit vernachlässigbar, die statis-
tisch für die Expansion aufzuwenden ist. Dies demonstriert der Vergleich der 
experimentellen Ergebnisse zu den Peierls-Energien erster und zweiter 
Ordnung in W mit hoher Reinheit: Für die Peierls-Barriere der Kinkenpaar-
bildung in der Schraubenversetzung wird von Ziebart [81] und Brunner et al. 
[80] in Übereinstimmung eine Energie von 2,1 eV gemessen. In der gleichen 
Studie gibt Ziebart [81] 0,2 eV als Peierls-Energie für die Kinkenbewegung 
an. Dieser Wert ist etwas geringer als die von Chambers et al. [189] berichte-
te Energie von 0,25 eV. Eine mögliche Erklärung hierfür ist die höhere 
Konzentration von Fremdelementen in den Proben der zuletzt genannten 
Studie. Durch die niedrige Gitterreibung der Stufenversetzung ist bis zu sehr 
tiefen Materialtemperaturen eine hohe Mobilität der Kinken gewährleistet. 

In der Gegenwart einer Schubspannung erfolgt die Kinkenpaarbildung mit 
hoher Wahrscheinlichkeit in Richtung der Peach-Köhler-Kraft, die an der 
Versetzungslinie der Schraubenversetzung angreift; siehe Abbildung 2.3. 
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Damit verbinden Kinkenpaare den aktuellen Aufenthaltsort einer Schrauben-
versetzung im Peierls-Tal und das, in Bezug auf die Gleitrichtung der 
Schraubenversetzung, nachfolgende Peierls-Tal. Durch das Kinkenpaar ist 
die Gleitebene der Schraubenversetzung festgelegt und durch die Linienvek-
toren der Kinken und den Burgers-Vektor definiert. Oft werden nach Ver-
formungsexperimenten an W-Einkristallen Gleitlinien entlang {112}-Ebenen 
beobachtet [88, 119, 190]. Dies widerspricht der Annahme, dass Verset-
zungsgleiten auf den dicht-gepackten Kristallebenen erfolgt. In Simulationen 
konnten jedoch bislang keine Anzeichen dafür gefunden werden, dass in W 
das Gleiten der Schraubenversetzung auf kristallographischen Ebenen erfolgt, 
die nicht vom Typ {110} sind [177, 191]. Marichal et al. [192] beschreibt 
Anhaltspunkte für die Aufklärung dieses Dissens. Während in-situ Verfor-
mungsexperimente wurde eine direkte Korrelation zwischen dem Gleiten auf 
{110}-Ebenen und dem Auftreten von {112}-Gleitlinien festgestellt [192]. 
Dies demonstriert, dass aller Wahrscheinlichkeit nach in W zwischen der 
wahren atomistischen und der scheinbaren mikroskopischen Gleitebene zu 
unterscheiden ist. 

Annihilation des Kinkenpaares, iii. Phase 

Die Expansion eines Kinkenpaares endet an den Kinken der benachbarten 
Kinkenpaare. Das Zusammentreffen von positiver Kinke des einen und 
negativer Kinke des anderen Kinkenpaares bewirkt die Auslöschung des 
Kinkenpaares. In den von den Kinken überstrichenen Regionen ist die Ver-
setzungslinie der Schraubenversetzung um einen Elementarschritt abgeglit-
ten. 
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2.1.3 Zerlegung der kritischen Schubspannung in 
einen thermischen und athermischen Anteil und 
über die zugrundeliegenden Gitterdefekte 

Die kritische Schubspannung (CRSS) von Metallen wird stark von der 
Herstellhistorie beeinflusst. Mit den dargelegten Informationen über die 
Rolle der effektiven Schubspannung auf die Bildungsphase im KPM könnte 
zu dem Fazit gelangt werden, dass der KPM von der Herstellhistorie beein-
flusst ist. Bei der Diskussion muss jedoch zwischen dem thermischen und 
athermischen Anteil der CRSS unterschieden werden. Nur die Höhe des 
thermischen Anteils ist für die Kinkenpaarbildung maßgeblich. 

Nach Seeger [193, 194] besteht die direkt im Experiment zu messende CRSS 
unterhalb der Knietemperatur aus zwei unabhängigen Komponenten. (i) Der 
athermische Anteil der kritischen Schubspannung ist lediglich indirekt über 
dem Schubmodul2 und im Vergleich zur Entwicklung der CRSS unwesent-
lich von der Materialtemperatur beeinflusst [169]. Häufig wird der athermi-
sche Anteil für einen gegebenen Materialzustand dem Präfix entsprechend als 
temperaturunabhängige Konstante angenommen. Der Ursprung der athermi-
schen Komponente ist in langreichweitigen Wechselwirkungen der Verset-
zung mit umgebenen Gitterdefekten begründet [183]. Dies sind vorrangig 
Spannungsfelder andere Versetzungen oder Wechselwirkungen mit Korn-
grenzen [169] und damit der Mikrostruktur zuzuordnen. Die Hindernisener-
gie dieser Gitterdefekte ist hoch und das Überwinden langreichweitig wech-
selwirkender Defekte wird als nicht thermisch aktivierbar angenommen. 
Daraus kann die essentielle Folgerung gezogen werden, dass der Betrag der 
CRSS, der dem athermischen Anteil zugeordnet werden kann, keine Sensitivi-
tät gegenüber der Lastrate aufweist. (ii) Der thermische Anteil der CRSS ist 
eine Funktion der Verformungstemperatur und der plastischen Dehnrate. In 
dieser Ausarbeitung wird der thermische Anteil der CRSS als effektive 

 
2 Durch die Abhängigkeit des Schubmoduls von der Materialtemperatur ist die athermische 

Komponente strenggenommen keine Konstante. Dies ist in Abbildung 2.5 durch die blau 
gestrichelte Linie verdeutlicht. Diese Abnahme der Höhe des athermischen Anteils setzt sich 
oberhalb der Knietemperatur fort. 
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Schubspannung bezeichnet. Die effektive Schubspannung repräsentiert 
Wechselwirkungen mit Hindernissen, welche durch thermische Fluktuatio-
nen, also mittels eines temporären Anstiegs der Energie, überwunden werden 
können. Diese temporäre Zunahme der Energie wird in Festkörpern mit 
einem lokal begrenztem Anstieg der Phononenkonzentration erklärt, ausge-
löst durch Interferenz in den Schwingungen des Kristallgitters [195]. Hier-
durch ist die Dehnratensensitivität der effektiven Schubspannung erklärbar. 
Arsenault [196] gibt als obere Grenze der thermischen Aktivierbarkeit ein 
Spannungsfeld mit der Ausdehnung von etwa 10 Burgers-Vektoren an. 
Hindernisse, die über größere Entfernungen hinweg mit der Versetzung 
wechselwirken, können nicht durch thermische Fluktuationen überwunden 
werden und werden zu den langreichweitig-wechselwirkenden Hindernissen 
gezählt. Zu den kurzreichweitig wechselwirkenden Gitterdefekten zählt in 
erster Linie die Periodizität des Kristallgitters als solche. In Kombination mit 
der Kerngeometrie der Schraubversetzung entspricht die periodische Struktur 
des Kristallgitters dem effektiven Widerstand des Gitters. Schulze et al. [169] 
ordnen ebenfalls Fremdatome zu den kurzreichweitigen Gitterdefekten hinzu. 

Eine eingehende Analyse des KPM setzt Kenntnis über die effektive 
Schubspannung voraus. Dafür wird eine Methode benötigt, die es ermöglicht, 
die direkt experimentell zugänglichen Ergebnisse der CRSS in beide Kom-
ponenten zu zerlegen. Nach Seeger [193] ist die CRSS als die Summe aus 
effektiver Schubspannung und dem athermischen Anteil aufzufassen. Die 
Zerlegung der CRSS gestaltet sich daher unkompliziert per Subtraktion und 
der Betrag der effektiven Schubspannung kann mittels der Formulierung 

𝜏𝜏∗(𝑇𝑇, 𝛾̇𝛾pl) = 𝜏𝜏ys − 𝜏𝜏a(𝜇𝜇,𝜑𝜑) (2.1) 

ermittelt werden, wobei 𝜏𝜏a die athermische Komponente ist und 𝜏𝜏ys die im 
Experiment bestimmte CRSS. Die in den Klammern angegebenen Variablen 
weisen auf Einflussfaktoren hin und sind nicht als Bestandteil der Funktion 
zu verstehen. Hierbei ist 𝑇𝑇 die Temperatur, 𝛾̇𝛾pl die plastische Verformungsra-
te, 𝜇𝜇 der Schubmodul und 𝜑𝜑 der Umformgrad als Repräsentant der Produkti-
onshistorie. Die CRSS unterliegt allen aufgeführten Einflussfaktoren. Die 
hier vorgenommene Aufzählung ist nur für Reinmetalle vollständig. Bei einer 
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Kontamination mit oder der gezielten Zugabe von Fremdelementen sind 
weiterhin die Folgen einer möglichen Mischkristallbildung oder durch die 
Ausscheidung von Partikeln zu berücksichtigen. Während die Mischkristall-
bildung eher hinsichtlich der effektiven Schubspannung von Interesse ist 
[197], ist der Beitrag von Phasengrenzen als Ergebnis der Ausscheindung 
von Partikeln zu der CRSS dem athermischen Anteil zuzurechnen [169]. 

In Abbildung 2.5 ist die additive Natur der Einzelkomponenten der CRSS 
verdeutlicht. Für zwei W-Materialien ist der Verlauf der CRSS unter quasi-
statischer Belastung über der Prüftemperatur im Zugversuch dargestellt. Die 
schwarzen Datenpunkte zeigen den Verlauf für einen hochreinen W-
Einkristall mit geringer Versetzungsdichte [198], wie von Brunner et al. [50] 
festgestellt. Der W-Einkristall war in der Zone maximalen Schmid-Faktors 
orientiert; vgl. Abbildung 2.1a. Die Ergebnisse von Bonk et al. [199] zu 
hochgradig warmgewalzten W mit nur technischer Reinheit sind in Rot 
eingezeichnet. Die Zugrichtung war parallel zu der Walzrichtung orientiert. 
Einkristallines W bietet einer plastischen Verformung oberhalb der Knietem-
peratur von etwa 775 K annähernd keinen Widerstand. Es wird eine CRSS 
von lediglich 13 MPa abgetragen [50]. In erster Näherung entspricht dieser 
Wert dem athermischen Anteil für W-Einkristalle. Nach der Unterschreitung 
der Knietemperatur wird eine Zunahme der CRSS gemessen; z. B. auf etwa 
140 MPa bei 600 K [50]. Die Zunahme ist die Konsequenz des Erfordernis-
ses einer thermischen Aktivierung der Bewegung der Schraubenversetzung in 
krz Metallen. Damit kontrolliert in einkristallinem W die effektive 
Schubspannung die CRSS. In diesem speziellen Fall (Einkristall) kann in 
erster Näherung die effektive Schubspannung mit der gemessenen CRSS 
gleichgesetzt werden. Für polykristallines W ist diese Vorgehensweise nicht 
valide. Im gewählten Beispiel beträgt die CRSS für hochgradig warmgewalz-
tes W auch bei hohen Prüftemperaturen noch mehrere hundert Megapascal. 
In dieser Ausarbeitung wird die CRSS an der Knietemperatur dem athermi-
schen Anteil der CRSS zugeordnet; vgl. Abbildung 2.5. An der Knietempera-
tur wurde von Bonk [200] ein Wert von rund 320 MPa gefunden. Damit trägt 
anders als im Beispiel von W-Eiskristallen in polykristallinen Materialien der 
athermische Anteil signifikant zu der CRSS bei. Als Begründung ist die zu 
einkristallinen Materialien fundamental abweichende Mikrostruktur von 
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polykristallinem W anzuführen. Das in Abbildung 2.5 demonstrierte Schema 
der Separation ist die Grundlage für eine Diskussion von thermodynamischen 
Größen im Kontext des KPM. Der KPM beschreibt das Gleiten der Schrau-
benversetzung über kurzreichweitig wechselwirkenden Hindernisse. Damit ist 
auch nur die effektive Schubspannung für die Aktivierung des KPM von 
Bedeutung. 

 
Abbildung 2.5: Thermische und athermische Komponente der kritischen Schubspannung. Die 

kritische Schubspannung 𝜏𝜏ys für W im einkristallinem bzw. polykristallinem 
Zustand ist über der Temperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Die athermische Komponente 
𝜏𝜏a ist an der Knietemperatur 𝑇𝑇𝑘𝑘 abgetragen. Dabei beruht die Knietemperatur 
auf den Daten zu W-Einkristallen und trifft damit wahrscheinlich nicht die 
Knietemperatur für die Verformungsbedingungen der Experimente an polykris-
tallinem W. Die blaue Linie zeigt den athermischen Anteil als Konstante, die 
Strichlinie als Funktion des Schubmoduls 𝜇𝜇 bzw. der Temperaturabhängigkeit 
des Schubmoduls. Die Strichlinie wurde nach Seeger et al. [201] [Gl. 41] und 
den Angaben zum Schubmodul aus Ref. [1] angenähert. Die effektive 
Schubspannung 𝜏𝜏∗ des polykristallinen Materials kann direkt auf der rechten 
Ordinate abgelesen werden. Für W-Einkristalle entspricht die effektive 
Schubspannung in erster Näherung der kritischen Schubspannung; ablesbar auf 
der linken Ordinate. Daten für W-Einkristalle aus Brunner et al. [50], für po-
lykristallines W aus Bonk et al. [199]. Für die Berechnung hinsichtlich po-
lykristallinem W wurden die Werte der Fließspannung aus Bonk et al. [199] 
durch einen Taylor Faktor von 3,0 dividiert [200].  
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2.1.4 Thermodynamische Betrachtung der 
thermischen Aktivierung des Gleitens von 
Versetzungen über kurzreichweitige Hindernisse 

In krz Metallen stellt das Kristallgitter selbst ein nennenswertes Hindernis für 
das Gleiten der Schraubenversetzung dar. Die Periodizität des Gitters entlang 
der Gleitrichtung führt zu einer Energielandschaft der potentiellen Energie 
der Versetzungslinie, bekannt als Peierls-Potential [166]. Das Peierls-
Potential ist eine kontinuierliche Abfolge von Energieminima und -maxima; 
siehe Abbildung 2.6. Der Widerstand, den die Peierls-Barriere dem Gleiten 
der Versetzung entgegenstellt, beträgt zweimal der Amplitude der Potential-
funktion und wird als Peierls-Energie oder in Form der Peierls-Spannung 
angegeben [202]. Per Definition ist die Peierls-Spannung proportional zu der 
ersten Ableitung des Peierls-Potentials am Wendepunkt [183]. Oberhalb der 
Knietemperatur wird die Peierls-Barriere mit einer ausreichenden Wahr-
scheinlichkeit durch thermische Fluktuationen überwunden und das Gleiten 
der Schraubenversetzung ist vollständig thermisch aktiviert. Sofern möglich, 
wird unterhalb der Knietemperatur die Energie für die Überwindung der 
Peierls-Barriere in der benötigen Häufigkeit pro Zeiteinheit in einer Art von 
selbstbalancierendem System aus thermischer Energie und mechanischer 
Arbeit bereitgestellt. Die Kompensation der thermischen Energie durch 
mechanische Arbeit ist die Quelle der Abhängigkeit der effektiven 
Schubspannung von der Verformungstemperatur und damit für die Existenz 
eines BDT. Auch die Dehnratensensitivität der Fließspannung in krz Metallen 
kann auf diesen Mechanismus zurückgeführt werden. 

Helmholtz- und Gibbs-Energie der Aktivierung, mechanische Arbeit 

Versetzungsgleiten setzt das Überwinden der Peierls-Barriere (die Aktivie-
rung) voraus. Ist die Schubspannung nicht ausreichend, die Peierls-Spannung 
auf einer rein mechanischen Weise zu überwinden, tritt gleichwohl mit einer 
gewissen Wahrscheinlichkeit Versetzungsgleiten ein. Die Ursache hierfür ist 
die Möglichkeit der thermischen Aktivierung von Versetzungsgleiten, also als 
Folge von thermischen Fluktuationen. Die Frequenz der Versuche die 
Peierls-Barriere rein thermisch oder thermisch spannungsassistiert zu über-
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winden kann in erster Näherung mit einem Wert in der Größenordnung der 
Debye-Frequenz angenommen werden [203]; vgl. Jani et al. [204] hinsicht-
lich experimenteller Ergebnisse zu W. Die Rate an erfolgreichen Überwin-
dungen der Peierls-Barriere (Nettorate) ist von der Versuchsfrequenz (Brut-
torate) zu unterscheiden. Für einen gegebenen Materialzustand variiert die 
Nettorate mit der Materialtemperatur und unterliegt darüber hinaus unter-
halb der Knietemperatur dem Einfluss der Verformungsrate. 

Die Beschreibung der Nettorate als Funktion der Temperatur und der aufge-
brachten Schubspannung erfordert Kenntnis über die involvierten thermody-
namischen Größen und ihrer Wechselbeziehungen. Hull et al. [126] folgend 
wird nachfolgend die Energie zur Überwindung der Peierls-Barriere als eine 
Helmholtz-Energie der Aktivierung für das Versetzungsgleiten ausgedrückt. 
Weiterhin führen Hull et al. [126] aus, dass 

∆𝐹𝐹∗ =  ∆𝐺𝐺∗ + 𝜏𝜏∗ 𝑉𝑉∗ (2.2) 

sei, wobei ∆𝐺𝐺∗ die Gibbs-Energie der Aktivierung ist und der zweite Term 
das Produkt aus effektiver Schubspannung 𝜏𝜏∗ und dem effektiven Aktivie-
rungsvolumen der Versetzungsbewegung 𝑉𝑉∗ ist. Diese Aufteilung impliziert, 
dass die Helmholtz-Energie der Aktivierung für das Versetzungsgleiten in 
zwei Arten bereitgestellt werden kann. Die Gibbs-Energie der Aktivierung 
repräsentiert hierbei den Beitrag der thermischen Energie. Der zweite Term 
entspricht der mechanischen Arbeit, die an der Versetzungslinie geleistet 
wird. Die jeweiligen Beträge der Energie, die thermisch und/oder mecha-
nisch aufgebracht werden unterliegen für ein gegebenes Material stark den 
experimentellen Randbedingungen, namentlich der plastischen Dehnrate und 
der Prüftemperatur. Hinsichtlich der involvierten Energien bei der Aktivie-
rung müssen bei der Betrachtung der Versetzungsbewegung der krz Schrau-
benversetzung zwei Fälle differenziert werden. Die Abgrenzung dieser 
erfolgt entlang der Knietemperatur. Experimente von Brunner [205] zur 
Entwicklung der effektiven Schubspannung und der Dehnratensensitivität der 
Fließspannung in W-Einkristallen zeigen direkte Evidenz, dass mit dem über- 
oder unterschreiten der Knietemperatur eine Veränderung im Materialverhal-
ten eintritt. Unterhalb der Knietemperatur nimmt sowohl die effektive 
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Schubspannung und die Dehnratensensitivität mit zunehmender Prüftempera-
tur ab. Mit dem Erreichen der Knietemperatur gehen beide Kennwerte gegen 
null und verbleiben auf diesem Level, sofern einkristalline Materialien 
untersucht werden. 

 
Abbildung 2.6: Thermodynamische Betrachtung des Gleitens von Versetzungen. Eine Periode 

des Peierls-Potentials 𝐸𝐸p ist über der Gleitrichtung 𝑦𝑦 aufgetragen. Die energe-
tisch äquivalenten Zustände 𝑍𝑍1 und 𝑍𝑍2 mit der Energie 𝐸𝐸� stellen Peierls-Täler 
dar. Diese sind räumlich, entlang der Gleitrichtung durch die elementare 
Schrittweite 𝑑𝑑 und unter thermodynamischen Gesichtspunkten durch die Höhe 
der Energie der Peierls-Barriere 𝐸𝐸�, angegeben als Helmholtz-Energie der Akti-
vierung ∆𝐹𝐹∗, getrennt. Die Helmholtz-Energie der Aktivierung, die benötigt 
wird, um die Peierls-Barriere 𝑍𝑍∗ zu überwinden, ist in die (thermische) Gibbs-
Energie der Aktivierung ∆𝐺𝐺∗ und die mechanisch geleistete Arbeit 𝜏𝜏∗ 𝑉𝑉∗ aufge-
teilt. Die effektive Schubspannung 𝜏𝜏∗ leistet im Produkt mit dem effektiven 
Aktivierungsvolumen 𝑉𝑉∗ eine Arbeit, durch die die Versetzungslinie aus der 
Gleichgewichtsposition 𝑍𝑍𝑛𝑛 auf das Energieniveau der Position 𝑍𝑍′ gebracht 
wird. Teilabbildungen nach Ref. [126, 161, 186, 203]; kombinierte und erwei-
terte Darstellung. 
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Fall (i) beschreibt das Gleiten von krz Schraubenversetzungen oberhalb der 
Knietemperatur. Oberhalb der Knietemperatur ist Versetzungsgleiten voll-
ständig thermisch aktiviert. Die Rate, mit der es den Versetzungen möglich 
wäre, die Peierls-Barriere ausschließlich infolge von thermischen Fluktuati-
onen zu überwinden übersteigt die Rate der erforderlichen Aktivierungen für 
die Abbildung der von außen aufgezwungenen Lastrate: Die Aktivierung der 
Versetzungsbewegung ist alleinig durch thermische Fluktuationen getragen3. 
Somit ist auch die Lage der Knietemperatur von der Lastrate beeinflusst und 
nicht als eine Konstante zu verstehen. Unter den von Brunner [205] gewähl-
ten quasistatischen Verformungsbedingungen wird für hochreines W die 
Knietemperatur um 775 K gefunden. Eine Abschätzung der Verschiebung der 
Knietemperatur für schnellere bzw. reduzierte Dehnraten wird in dieser 
Ausarbeitung in Abbildung 5.22 /S. 249 vorgenommen. Werden die von 
Meyers [15] definierten Grenzen der quasistatischen Belastung als Grundlage 
genommen, diese sind 10−5 s−1 hinsichtlich der Abgrenzung zur Kriechver-
formung und 5 s−1 als untere Grenze der dynamischen Belastung, variiert die 
Knietemperatur in hochreinem W in dem Temperaturfenster 600 – 1000 K, 
sofern die Abschätzung auf Basis der von Brunner [205] dokumentierten 
Daten erfolgt. Fremdelemente sollten ebenfalls die Knietemperatur beeinflus-
sen; siehe Šesták et al. [101] bezüglich der Ergebnisse zu reinem α-Fe und 
einer Fe6Si-Legierung. 

Fall (ii) beschreibt das Gleiten der krz Schraubenversetzung unterhalb der 
Knietemperatur. Unterhalb der Knietemperatur ist die Energie der thermi-
schen Fluktuationen allein nicht ausreichend, um die Bewegung der Schrau-
benversetzung mit der erforderlichen Wahrscheinlichkeit pro Zeiteinheit zu 
aktivieren. Oder in Raten ausgedrückt: Die Nettorate der Überwindungen der 
Peierls-Energie ausschließlich auf Basis der thermischen Energie ist geringer 
als die extern aufgezwungene Rate der plastischen Verformung. Tatsächlich, 
ist jedoch für die Nettorate nicht die Peierls-Energie maßgeblich. Nach 

 
3 Diese Situation gilt grundsätzlich für die Bewegung der Schrauben- und Stufenversetzung in 

kfz Metallen [202] und weitestgehend auch für das Gleiten der Stufenversetzung in Metallen 
mit krz Kristallstruktur [126].  
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Anderson et al. [184] folgt die Nettorate der Aktivierung einer mit dem 
Arrhenius-Exponenten verwandten Exponentialfunktion 

𝑃𝑃
𝐽𝐽
𝑣𝑣m
𝜀𝜀ṗl 
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(2.3) 

wobei ∆𝐹𝐹∗ die Helmholtz-Energie der Aktivierung für das Versetzungsglei-
ten ist und 𝜏𝜏∗  𝑉𝑉∗ die an der Versetzungslinie geleistete mechanische Arbeit 
darstellt. Das Produkt aus Boltzmann-Konstante 𝑘𝑘B und der Verformungs-
temperatur 𝑇𝑇 bildet den Nenner. Die Exponentialfunktion kontrolliert eine 
Vielzahl von Eigenschaften der plastischen Verformung von krz Metallen 
[184]: Die Wahrscheinlichkeit 𝑃𝑃 für die Bildung eines stabilen Kinkenpaares 
pro Gitterschwingung, die Nettorate 𝐽𝐽 der Kinkenpaarbildung, sowie die 
mittlere Gleitgeschwindigkeit 𝑣̅𝑣m der krz Schraubenversetzung. Limitiert die 
Schraubenversetzung auch die Gleitgeschwindigkeit der angrenzenden 
Versetzungssegmente mit Stufencharakter [166], kann auf Basis der Orowan-
Gleichung die Aufzählung um die plastische Dehnrate 𝜀𝜀𝑝̇𝑝𝑝𝑝  als makroskopi-
scher Kenngröße erweitert werden [186]. Bei konstanter Peierls-Energie und 
Temperatur kontrolliert die mechanisch geleistete Arbeit die aufgelisteten 
Eigenschaften. Die Differenz aus Helmholtz-Energie der Aktivierung und der 
mechanischen Arbeit kann nach Gleichung 2.2 als Gibbs-Energie der Akti-
vierung geschrieben werden. Somit nimmt mit abnehmendem Betrag der 
thermisch aufzubringenden Restenergie für die Aktivierung, die Nettorate 
und damit die Mobilität der krz Schraubenversetzung zu. Diese Aussage ist 
nur vor dem Hintergrund einer konstanten Peierls-Energie und Verformungs-
temperatur zu verstehen. 

Unter physikalischen Gesichtspunkten wird der Standpunkt vertreten, dass 
der Kausalzusammenhang zwischen dem Betrag der thermischen Energie und 
dem Umfang der mechanischen Arbeit genau umgedreht ist. Der Zugversuch 
eines elastisch ideal-plastischen Materials mit krz Gitterstruktur soll hierfür 
den Rahmen der Erläuterung bieten. Die Verformung erfolgt mit einer 
konstanten Dehnrate. Als Folge der Belastung wird zunächst ein linearer 
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Anstieg der Spannung über der Dehnung beobachtet, wobei die Spannungs-
antwort auf der Auslenkung der Atome aus ihrem Gleichgewichtsabstand 
beruht. Dabei nimmt die potentielle Energie des Systems mit dem Quadrat 
der Auslenkung zu [186]. Das Erreichen der Fließspannung charakterisiert 
den Punkt, an dem bei elastisch ideal-plastischem Materialverhalten eine 
weitere Kompensation der Verlängerung des Probenkörpers nicht durch eine 
weiter zunehmende Auslenkung der Atome realisiert wird. Die Versetzungs-
bewegung wird in diesem Zustand einer weiteren Abweichung der Atomposi-
tionen von den Gleichgewichtslagen vorgezogen. Damit ideal plastisches 
Materialverhalten eingestellt werden kann, muss die von der Versetzungsbe-
wegung getragene plastische Dehnrate der Rate entsprechen, die durch die 
Prüfmaschine aufgezwungenen wird. 

Nach der Erläuterung der Randbedingungen für dieses Gedankenexperiment 
sei darauf hingewiesen, dass in diesem Fall (ii) angenommen wird, also das 
Gleiten der Schraubenversetzung unterhalb der Knietemperatur. Es ist ausge-
führt worden, dass unter diesen Randbedingungen die Wahrscheinlichkeit der 
rein thermischen Aktivierung des Gleitens der krz Schraubenversetzung zu 
gering ist, als dass eine vollständige Kompensation der aufgezwungenen 
Dehnrate durch plastische Verformung gewährleistet werden kann. 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 Aktivie-
rung übersteigen. Nach Gleichung 2.2 ist bei konstanter Peierls-Energie und 
Temperatur hierfür eine Reduktion der Gibbs-Energie der Aktivierung 
notwendig. Dies wird durch die Zunahme der potentiellen Energie der 
Versetzungslinie infolge einer angreifenden Schubspannung erreicht. Die 
Schubspannung, bei der ein Gleichgewicht aus externer und plastischer 
Dehnrate hergestellt wird, entspricht der effektiven Schubspannung. Dieser 
selbstbalancierende Mechanismus erklärt Duktilität von krz Metallen auch 
unterhalb der Knietemperatur. Unter diesen Modellbedingungen ist der BDT 
in erster Näherung mit der Temperatur verknüpft, bei der die mit der effekti-
ven Schubspannung verbundene Zunahme der potentiellen Energie die 
Bindungsenergie übersteigt. 
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Der Beitrag der mechanischen Arbeit hinsichtlich der Verformbarkeit von krz 
Metallen soll nachfolgend verdeutlicht werden. Im Hinblick auf die BDT in 
W als Gegenstand dieser Ausarbeitung ist festzuhalten, dass bei der Diskus-
sion ausschließlich Fall (ii) von Belang ist, also Versetzungsgleiten an der 
BDT-Temperatur stets als das Resultat von zur Verfügung stehender thermi-
scher Energie und geleisteter mechanischer Arbeit aufzufassen ist. Es sei 
darauf hingewiesen, dass das in Abbildung 2.6 gezeigte kinematische Bei-
spiel auf Basis einer Periode des Peierls-Potentials nur für starre Verset-
zungslinien gültig ist4. Die Phase der angenommenen Sinusfunktion [183] ist 
so gewählt, dass der Beginn und das Ende der abgebildeten Periode des 
Peierls-Potentials mit dem Minimum der potentiellen Energie 𝐸𝐸�  der Verset-
zungslinie übereinstimmen. Die Peierls-Energie entspricht dem Zweifachen 
der Amplitude der Sinusfunktion. Der Zustand 𝑍𝑍1 repräsentiert die Linie 
einer Versetzung in einer mit 𝑛𝑛 gekennzeichneten beliebigen Gleichge-
wichtsposition der Versetzungslinie. Der Zustand 𝑍𝑍2 am Ende der dargestell-
ten Periode sei ein unmittelbar auf 𝑛𝑛 folgendes Peierls-Tal mit 𝑑𝑑 als Betrag 
des Abstandes zu 𝑍𝑍1. Im spannungsfreien Zustand sind 𝑍𝑍1, 𝑍𝑍2 beides Gleich-
gewichtspositionen und damit energetisch äquivalent. Wirkt eine Schubspan-
nung nimmt die Versetzungslinie den Zustand 𝑍𝑍′ an, welcher mit einer 
höheren potentiellen Energie als am Minimum gekennzeichnet ist. Durch die 
Schubspannung ist der Reaktionspfad auf 𝑍𝑍′ → 𝑍𝑍2 festgelegt. Bevor die 
Versetzungslinie von 𝑍𝑍′ in den Gleichgewichtszustand 𝑍𝑍2 übertreten kann, ist 
der aktivierte Zustand 𝑍𝑍∗ zu überwinden, also die damit verbundene Barrie-
renenergie 𝐸𝐸� aufzubringen. Aus Abbildung 2.6 wird ersichtlich, dass im 
Zustand 𝑍𝑍′ die Energiedifferenz zum aktivierten Zustand 𝑍𝑍∗ geringer als die 
Peierls-Energie ist. Da somit die aufzubringende thermische Energie gerin-
ger ausfällt, ist nach Gleichung 2.3 bei der gleichen Verformungstemperatur 
und Versuchsfrequenz (Debye-Frequenz) die Rate der erfolgreichen Über-
windungen der Peierls-Barriere (Nettorate) größer. Nach einem erfolgrei-
chen Ereignis ist die Versetzungslinie um einen Elementarschritt entlang der 
Gleitrichtung abgeglitten und liegt in dem nächsten Peierls-Tal. Die Zeit, in 

 
4 D. Kiener, Österreichische Akademie der Wissenschaften, Erich-Schmid-Institut, Leoben: 

Persönliche Kommunikation 
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der im Mittel eine Überwindung der Barriere erfolgt bzw. die Anzahl der 
Versuche, die im Durchschnitt benötigt werden, um den Restbetrag der 
Peierls-Energie durch kohärente thermische Fluktuation bereitzustellen, wird 
von der Gibbs-Energie der Aktivierung bestimmt. Nachfolgend werden zwei 
Beispiele betrachtet, um die Gesetzmäßigkeiten in diesem selbstbalancieren-
den System zu verdeutlichen. 

Beispiel (i) 
Abgesenkte Prüftemperatur bei konstanter Dehnrate 

Für die Diskussion des Einflusses der Verformungstemperatur auf die Höhe 
der Gibbs-Energie der Aktivierung ist als Beispiel (i) ein Experiment erdacht 
worden, dass zwei Zugversuche umfasst. Beide Zugversuche erfolgen mit 
einer identischen plastischen Dehnrate, jedoch bei unterschiedlichen Prüf-
temperaturen. Die für Abbildung 2.7a getätigten Berechnungen und der 
später anhand von Abbildung 2.7b vorgenommene Vergleich mit experimen-
tellen Daten basiert auf den von Brunner [205] berichteten Ergebnissen zu 
den Verformungseigenschaften von W-Einkristallen mit hoher Reinheit. 

In Abbildung 2.7a sind Kurven gleicher Prüftemperatur über den Betrag der 
effektiven Schubspannung eingezeichnet. Die Isothermen bilden die Ent-
wicklung der Nettorate der Kinkenpaarbildung bei den vermerkten Tempera-
turen ab. Zur Berechnung der eingezeichneten Verläufe wurde für verschie-
dene Temperaturen die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung als 
Funktion der effektiven Schubspannung berechnet; vgl. Gleichung 4.19ff 
/S. 144. Als Randbedingung der Zugversuche in Beispiel (i) sei angenom-
men, dass eine erfolgreiche Kompensation der aufgezwungenen Dehnrate 
mittels Versetzungsgleiten eine Wahrscheinlichkeit der Überwindung des 
aktivierten Zustands erfordert, welche dem Ergebnis der Exponentialfunktion 
aus Gleichung 2.3 von 10−13 entspricht. Zugversuch 1 erfolgt bei einer Tem-
peratur von 800 K. Der Erwartungswert der effektiven Schubspannung für 
Zugversuch 1 ist aus Abbildung 2.7a wie folgt zu ermitteln: 

i. Die Isotherme für 800 K wird identifiziert. 
ii. Der Isothermen für 800 K wird gefolgt, bis diese einen Wert von 

10−13 annimmt. Diese Position ist mit (1) markiert.  
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iii. Anhand von Position (1) wird der Wert der effektiven Schubspan-
nung abgetragen. 

 
Abbildung 2.7: Approximation der Entwicklung des Arrhenius-Exponenten und abhängiger 

Größen; Beispiel (i): konstante Dehnrate – variable Verformungstemperatur. 
In (a) ist das Ergebnis des Arrhenius-Exponenten bestehend aus der Gibbs-
Energie der Aktivierung ∆𝐺𝐺, Boltzmann-Konstanten 𝑘𝑘B und Temperatur 𝑇𝑇 über 
der effektiven Schubspannung 𝜏𝜏∗ aufgetragen. Die Kurven repräsentieren Iso-
thermen der Exponentialfunktion. In (b) ist die Entwicklung der effektiven 
Schubspannung bei konstanter Dehnrate d𝜀𝜀pl/d𝑡𝑡 gezeigt. 
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Für Zugversuch 1 beträgt der Erwartungswert der effektiven Schubspannung 
0 MPa. Somit kann geschlussfolgert werden, dass unter den Verformungsbe-
dingungen von Zugversuch 1 die Knietemperatur niedriger als 800 K ist. 
Diese Folgerung wird durch den Verlauf der effektiven Schubspannung über 
der Temperatur in Abbildung 2.7b bestätigt. 

Für Zugversuch 2 wird die Temperatur auf 700 K reduziert. Damit ist in 
Abbildung 2.7a die Isotherme für 700 K als Merkmal zu wählen. Als Position 
(2) ist der Schnittpunkt der Isothermen mit 10−13 markiert und spiegelt die 
Verformungsbedingungen von Zugversuch 2 wider. Die effektive Schub-
spannung für Zugversuch 2 beträgt etwa 30 MPa. Dies zeigt an, dass unter 
den Verformungsbedingungen von Zugversuch 2 die Knietemperatur größer 
als 700 K ist. In Brunner [205] ist die Knietemperatur mit 773 K angegeben. 
Das oben dargelegte Schema gestattet die Betrachtung der Gründe, die zu 
dem Anstieg der effektiven Schubspannung zwischen Zugversuch 1 und 2 
führen: 

i. Die Abnahme der Materialtemperatur um 100 K verringert die 
Wahrscheinlichkeit einer Überwindung der Peierls-Barriere pro 
Gitterschwingung. 

ii. Bei unveränderter Versuchsfrequenz (Bruttorate), die in etwa mit 
der Debye-Frequenz anzunehmen ist [203], sinkt somit die Rate 
der erfolgreichen thermisch assistierten Überwindungen der 
Peierls-Barriere pro Zeitintervall (Nettorate). 

iii. Da die Versuchsfrequenz für Zugversuch 1 und 2 identisch ist, und 
auch die aufgezwungene Dehnrate konstant ist, muss jedoch die 
Wahrscheinlichkeit jedoch weiterhin proportional 10−13 sein. Die 
Wahrscheinlichkeit für die erfolgreiche Überwindung der Peierls-
Barriere bei 700 K muss zur Kompensation der aufgezwungenen 
Dehnrate ungeachtet der reduzierten Temperatur der Wahrschein-
lichkeit für 800 K (präzise: der Wahrscheinlichkeit an der Knie-
temperatur) entsprechen. 

iv. Da die zur Verfügung stehende thermisch Energie pro Versuch 
von der Materialtemperatur bestimmt wird, kann ein Absinken der 
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Wahrscheinlichkeit nur durch eine ebenfalls verringerte Gibbs-
Energie der Aktivierung abgewendet werden. 

v. Die Peierls-Energie ist durch die veränderte Prüftemperatur nicht 
beeinflusst, d. h. konstant. Nach Gleichung 2.2 muss das Defizit in 
bereitgestellter thermischer Energie somit durch einen Anstieg der 
geleisteten mechanischen Arbeit kompensiert werden. 

vi. Die Folge der Zunahme des mechanischen Anteils bei der Über-
windung der Peierls-Barriere ist die Zunahme der effektiven 
Schubspannung; wie in Abbildung 2.7b dokumentiert. 

Beispiel (ii) 
Beschleunigte Dehnrate bei konstanter Prüftemperatur 

Das Verhältnis der Beträge von Gibbs-Energie der Aktivierung und mechani-
scher Arbeit ist unterhalb der Knietemperatur weiterhin eine Funktion der 
aufgezwungenen Dehnrate. Analog zu Beispiel (i) soll dies ebenfalls anhand 
zweier Zugversuche verdeutlicht werden. Die Prüftemperatur der in Zugver-
suche in Beispiel (ii) beträgt konstant 750 K, jedoch wird die Dehnrate 
zwischen Zugversuch 1 und 2 variiert. 

Die Struktur von Abbildung 2.8a ist identisch zu dem zuvor erörterten Dia-
gramm in Abbildung 2.7a. Zugversuch 1 in Beispiel (ii) wird mit einer 
Dehnrate durchgeführt, dessen Kompensation mittels Versetzungsgleiten 
einen Exponenten vom Betrag 10−14 voraussetzt. Die Verformungsbedingun-
gen für Zugversuch 1 sind in Abbildung 2.8a mit (1) markiert. Der Betrag 
von 10−14 entspricht in etwa dem Funktionswert der Isothermen für 725 K bei 
0 MPa. Dies weist darauf hin, dass bei Dehnrate 1 die Prüftemperatur von 
750 K größer als die Knietemperatur ist. Zugversuch 2 wird mit einer um 
zwei Größenordnungen gesteigerten Dehnrate durchgeführt. Für Dehnrate 2 
beträgt der neue Zielwert für die Exponentialfunktion aus Gleichung 2.3 
somit 10−12. Um die Änderung der Dehnrate thermodynamisch nachzuvoll-
ziehen, wird in Abbildung 2.8a der Isothermen für 750 K bis Position (2) 
gefolgt. Unter den Verformungsbedingungen von Zugversuch 2 wird der 
Erwartungswert der effektiven Schubspannung zu etwa 40 MPa bestimmt. 
Damit ist, obwohl die Materialtemperatur in Beispiel 2 konstant gehalten 
wurde, in Experiment 1 die Prüftemperatur größer als die Knietemperatur und  
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Abbildung 2.8: Approximation der Entwicklung des Arrhenius-Exponenten und abhängiger 

Größen; Beispiel (ii): konstante Verformungstemperatur – variable Dehnrate. 
In (a) ist das Ergebnis des Arrhenius-Exponenten bestehend aus Gibbs-Energie 
der Aktivierung ∆𝐺𝐺∗, Boltzmann-Konstanten 𝑘𝑘B und der Verformungstempera-
tur 𝑇𝑇 über dem thermischen Anteil der Schubspannung 𝜏𝜏∗ aufgetragen. Die 
Kurven zeigen Isothermen der Exponentialfunktion. In (b) ist die Entwicklung 
der Fließspannung bei der Änderung der plastischen Dehnrate d𝜀𝜀pl/d𝑡𝑡 unter 
Beibehaltung der Prüftemperatur gezeigt. Hinsichtlich der Berechnung des 
Verlaufs der Schubspannung wurden die Werte der Fließspannung (𝜏𝜏) durch 
einen Taylor-Faktor von 3,0 dividiert. Daten für (b) aus Bonk [200]. 
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liegt in Experiment 2 unterhalb der Knietemperatur. Dies verdeutlicht den 
Einfluss der Dehnrate auf die Knietemperatur; vgl. auch Abbildung 5.22 
/S. 249. 

Auch bei der Wahl einer schnelleren Dehnrate kann eine Kausalkette hin-
sichtlich der Zunahme der effektiven Schubspannung konstruiert werden: 

i. Mit konstanter Prüftemperatur ist auch die Wahrscheinlichkeit ei-
ner erfolgreichen Überwindung der Peierls-Barriere, infolge ther-
mischer Energie allein, pro Versuch konstant.  

ii. Bei konstanter Versuchsfrequenz (Debye-Frequenz) ist somit eine 
Steigerung der Wahrscheinlichkeit erforderlich, da die Kompensa-
tion der höheren Dehnrate von Zugversuch 2 eine Zunahme der er-
folgreichen Überwindungen der Peierls-Barriere pro Zeiteinheit 
erfordert.  

iii. Damit ist die beschriebene Situation ähnlich dem iii.) Schritt in der 
für Beispiel (i) ausgeführten Kausalkette. Hinsichtlich einer Fort-
setzung der Kette für das aktuelle Beispiel (ii) ist daher auf den 
iii.) Schritt und den nachfolgenden Punkten der Kausalkette zu 
Beispiel (i) verwiesen. Im Ergebnis geht die Beschleunigung der 
Dehnrate bei unveränderter Temperatur mit einem Anstieg der ef-
fektiven Schubspannung einher. Dies gilt jedoch nur, sofern die im 
Beispiel (ii) gewählte Prüftemperatur unter der Dehnrate von Zug-
versuch 1 nicht wesentlich oberhalb der Knietemperatur unter die-
sen Randbedingungen liegt.  

Der Effekt der Zunahme der Fließspannung mit zunehmender Dehnrate kann 
für krz Metalle sowohl in einer Messreihe von Zugversuchen mit verschieden 
Dehnraten [206] als auch anhand von Dehnratenwechselversuchen [207] 
ohne Weiteres experimentell nachgewiesen werden. In Abbildung 2.8b ist die 
Spannungsantwort auf einen Sprung in der Dehnrate bei der Prüfung von 
UFG W bei 573 K gezeigt. Dabei wird nach einer plastischen Dehnung von 
ungefähr 1 % von einer Dehnrate 1 auf eine höhere Dehnrate 2 gesprungen. 
Der Dehnratenwechsel 10−4 s−1 → 10−3 s−1 ist durch die Positionen (1) und (2) 
gekennzeichnet. Der Sprung in der Dehnrate um eine Größenordnung bewirkt 
in W bei 573 K einen Anstieg der Fließspannung um etwa 15 MPa. Bei 
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Annahme identischer Mikrostrukturen an Position (1) und (2) ist dieser 
Anstieg ausschließlich auf die ratenabhängige Zunahme der effektiven 
Schubspannung zurückzuführen. 

2.2 Die Mechanik der rissbehafteten Körper 
im Kontinuum unter Annahme von 
dominierendem elastischen 
Materialverhalten 

Die unterschiedliche Materialantwort in gekerbten oder rissbehafteten Kör-
pern im Vergleich zum beobachteten Verhalten von intakten Strukturen ist 
bereits früh erkannt und adressiert worden [208]. Jedoch ist die Bruchmecha-
nik eine relative junge Disziplin der Mechanik, welche heute in die linear-
elastische Bruchmechanik und elasto-plastischen Konzepte aufgeteilt wird. 
Hier soll nur das Konzept des Spannungsintensitätsfaktors nach Irwin [209], 
das K-Konzept, thematisiert werden. 

Die linear-elastischen Bruchmechanik beruht auf der Elastizitätstheorie. Mit 
dem Ziel ein Bruchkriterium für eine rissbehaftete Struktur zu definieren, 
berechnete Inglis [210] die Spannungen in einem mit einem elliptischen Loch 
versehenden, lateral unendlich ausgedehnten zweidimensionalen Körper, 
während dieser orthogonal zu der Achse der längsten Ausdehnung der Ellipse 
mit einer Zugspannung beaufschlagt wird. Die gefundene analytische Lösung 
für die Spannungsüberhöhung in unmittelbarer Nähe des kleinsten Krüm-
mungsradius der Ellipse, wie auch die vereinfachte Lösung für Ellipsen mit 
weiter Ausdehnung aber geringer Höhe, war infolge der vorhergesagten 
Singularität für den Kerbradius null nicht auf ideal-scharfe Risse übertragbar. 
Inglis erkannte, dass nach der gefundenen Formulierung die Spannung vor 
einem belasteten Riss gegen unendlich strebt und als Konsequenz zu dem 
Paradoxon führt, dass rissbehaftete Strukturen bereits durch ihr Eigengewicht 
versagen müssten. Auch wenn nicht von Inglis [210] diskutiert, zeigt bereits 
diese Arbeit die Bedeutung der Risslänge in der Funktion √𝑎𝑎 bei der Bewer-
tung der Integrität von defektbehafteten Komponenten. 
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Die von Inglis [210] aufgezeigten Schwierigkeit ein geeignetes Bruchkriteri-
um zu definieren motivierte Griffith [211, 212] eine Lösung für dieses Prob-
lem mittels Energiebilanz anzustreben. Als Basis diente die Annahme, dass 
die durch eine äußere Belastung hervorgerufene und in unmittelbarer Nähe 
der Rissspitze in den chemischen Bindungen elastisch gespeicherte potentiel-
le Energie bei dem Aufbrechen der Bindungen frei wird und diese der Ober-
flächenenergie der neu geschaffenen Bruchflächen entsprechen müsse. Unter 
Berücksichtigung der von Inglis [210] vorgelegten Berechnungen, leitete 
Griffith [211, 212] ein Kriterium für das instabile Risswachstum her, welches 
direkt mit den elementaren physikalischen Eigenschaften Elastizitätsmodul 
und Oberflächenenergie verknüpft ist. Nach Umstellung der von Griffith 
[211, 212] postulierten Gleichgewichtsbedingung (für den ebenen Span-
nungszustand, ESZ) zu 

𝜎𝜎c∞√π𝑎𝑎 = �2𝛾𝛾s𝐸𝐸 (2.4) 

wird der Einfluss der Arbeit von Griffith [211, 212] auf die in ihrer heutigen 
Form von Irwin [209] begründete linear-elastischen Bruchmechanik erkenn-
bar. Hierbei ist 𝜎𝜎c∞ die Spannung, die unter den gegebenen Randbedingungen 
(im nicht gekerbten Bereich der unendlich ausgedehnten Scheibe) beim 
Einsetzten von instabilem Risswachstum vorherrscht, während 𝑎𝑎 die gegebe-
ne Risslänge, 𝛾𝛾s die Oberflächenenergie und 𝐸𝐸 den Elastizitätsmodul reprä-
sentieren. Obwohl Griffith [211, 212] in den seiner theoretischen Arbeit 
ergänzenden Versuchen über das Bruchverhalten von „English Glass“ gute 
Übereinstimmungen zwischen der Defektgröße und der mittels des aufge-
stellten Bruchkriteriums prognostizierten Bruchspannung beobachtetet hatte, 
bewertete Irwin [213], nach dem Studium von instabilem Risswachstum in 
Baustahl, das von Griffith [211, 212] aufgestellte Bruchkriterium für Metalle 
als ungeeignet. Nicht nur in Metallen wird das Bruchverhalten vorrangig 
durch den Umfang der Rissspitzenplastizität bestimmt. Wie Arbeiten von 
Irwin [213] und Orowan [214] aufzeigen, liegt die bei der plastischen Ver-
formung von Metallen dissipierte Energie etwa drei Größenordnungen 
oberhalb der Oberflächenenergie der neu geschaffenen Rissflächen. Griffith 
[211, 212] begründete jedoch mit den Erkenntnissen über die Bedeutung der 
Risslänge in der Form √𝑎𝑎 und der Relevanz von Oberflächenrissen das 
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heutige Verständnis über das Bruchverhalten von rissbehafteten Strukturen 
[215]. 

Der Schlüssel zu einem geeigneten Modell für die Vorhersage von instabilem 
Risswachstum lag in der Berücksichtigung der Rissspitzenplastizität, die 
selbst bei makroskopisch sehr spröde versagenden Materialien das Bruch-
verhalten maßgeblich beeinflusst [216]. Da das Vermögen eines Materials 
sich plastisch zu verformen neben seinen elementaren physikalischen Eigen-
schaften stark von der Produktionshistorie beeinflusst wird, kann folglich das 
Kriterium für den Eintritt von instabilem Risswachstum nicht ausschließlich 
auf elementare physikalische Werkstoffkenngrößen beruhen, wie von Griffith 
[211, 212] mit der Knüpfung an Elastizitätsmodul und Oberflächenenergie 
postuliert. Mit dem Ziel instabiles Risswachstum in Metallen vorauszusagen, 
definierte Irwin [217] in Anlehnung an das Bruchkriterium von Griffith [211, 
212] eine Energiefreisetzungsrate, also eine Beschreibung der Änderung der 
potentiellen Energie pro geschaffener Rissfläche (nicht pro Zeitintervall), zu 
Beginn noch als Bruchverlängerungskraft bezeichnet. Die freigesetzte Ener-
gie entspricht dabei der elastisch gespeicherten potentiellen Energie der 
Bindungen, die durch eine Verlängerung des Risses und der damit verbunde-
nen Entlastung des Kristallgitters in der Umgebung des neu geschaffenen 
Risssegmentes frei wird [209]. Das Erreichen einer materialspezifischen 
kritischen Energiefreisetzungsrate 𝐺𝐺c beim Auftreten einer kritischen Span-
nung bei gegebener Länge des Anrisses (oder einer kritischen Länge des 
Anrisses bei konstanter Spannung) löst instabiles Risswachstum aus, 

𝐺𝐺c =
π 𝜎𝜎c∞

2𝑎𝑎
𝐸𝐸  (2.5) 

wobei 𝜎𝜎c∞ die Spannung im nicht angerissenen Bereich der Probe ist. Riss-
länge und der Elastizitätsmodul sind als 𝑎𝑎 bzw. 𝐸𝐸 wiedergegeben. 

Experimente zur kritischen Energiefreisetzungsrate zeigten Evidenz, dass die 
kritische Spannung im nicht gekerbten Probenbereich für das Einsetzen von 
instabilem Risswachstum bei gegebener Länge des Startrisses 𝑎𝑎 ausschließ-
lich von dem Ausdruck �𝐺𝐺c𝐸𝐸  determiniert wird [215]. Später wurde dieser 
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Ausdruck durch die heute Verwendung findende kritischen Spannungsinten-
sität 𝐾𝐾c ersetzt; Substitution ohne Anpassung nur für den ESZ gültig. Mit 
dem Spannungsintensitätsfaktor definierte Irwin die entscheidende Kenngrö-
ße für die Beurteilung von instabilem Risswachstum in Materialien mit 
annähernd linear-elastischen Verhalten; daher in Anlehnung an das von Irwin 
vorgeschlagene Formelzeichen für den Spannungsintensitätsfaktor [215] die 
Bezeichnung als K-Konzept. Gleichzeitig befördert die Anwendung eines 
kritischen Spannungsintensitätsfaktors das K-Konzept zu einem universellen 
Werkzeug. Bei Kenntnis der Spannungsintensität ist für die Beurteilung von 
Rissproblemen nur die Information über den kritischen Spannungsintensitäts-
faktor des rissbehafteten Materials einzuholen. Wissen über die genaue 
Rissgeometrie und die angreifenden Kräfte ist nicht erforderlich. Dies kann 
analog zu dem Gebrauch der mechanischen Spannung anstatt der Kraft bei 
der Beschreibung der Streckgrenze angesehen werden. Der Spannungsinten-
sitätsfaktor gibt Auskunft über die Stärke des Spannungsfelds entstehend 
durch den belasteten Riss und ermöglicht im Nahbereich die Beschreibung 
der Verläufe der einzelnen Spannungskomponenten und elastischen Ver-
schiebungen [57]. Unter Beachtung der oben eigeführten Substitution des 
Ausdrucks �𝐺𝐺c𝐸𝐸  durch die kritische Spannungsintensität 𝐾𝐾c ergibt sich 
Gleichung 2.5 zu 

𝐾𝐾c = 𝜎𝜎c∞√π𝑎𝑎 𝑌𝑌 (2.6) 

wobei der zusätzlich eingeführte Geometriefaktor 𝑌𝑌 Abweichungen von 
realen Spannungsintensitäten als Folge der endlichen Dimensionen von 
realen Proben und abweichenden Geometrien zu einer lateral unendlich 
ausgedehnten Scheibe mit Mittelriss unter Zugspannung korrigiert. Damit 
ermöglicht der Geometriefaktor die Verwendung der in Gleichung 2.6 be-
schriebenen Formulierung, die für einen Riss in einer lateral unendlich 
ausgedehnten Scheibe gefunden wurde, für hiervon abweichende Problem-
stellungen. In vielen Fällen können Geometriefaktoren aus Nachschlagewer-
ken entnommen werden [218, 219]. Der Geometriefaktor gibt zusätzlich 
einen ersten Hinweis über die Gefährlichkeit des in einer Struktur vorgefun-
denen Rissproblems hinsichtlich der Integrität dieser. 

2.2 Die Mechanik der rissbehafteten Körper im Kontinuum 
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In einer weiteren grundlegenden Arbeit demonstrierte Irwin [220], dass alle 
Rissprobleme durch die Überlagerung von drei elementaren Rissöffnungsar-
ten darzustellen sind; vgl. Abbildung 2.9b. Diese sind die Konsequenz der 
drei Beanspruchungsarten: 

• Normalbeanspruchung, 
• Längsschubbeanspruchung und 
• Querschubbeanspruchung. 

 
Abbildung 2.9: Spannungsfeld vor einer Rissspitze im ebenen Spannungszustand. In (a) ist die 

Nomenklatur des Spannungsfeldes definiert. Neben den Spannungskomponen-
ten 𝜎𝜎ij für den EDZ sind Radius 𝑟𝑟, und Polarwinkel 𝜃𝜃 angegeben. Abbildung 
(b) zeigt die drei Grundbeanspruchungsarten nach Irwin [220]. Eigene Darstel-
lung in Anlehnung an Ref. [57]. 

Die als Modus (i) definierte Rissöffnung ist am gefährlichsten und kommt die 
höchste technologischen Relevanz zu. Unter Modus (ii) sowie Modus (iii) 
tendiert der Riss in den Modus (i) überzuwechseln. In Kombination mit der 
Irwin-Williams Gleichungen [209, 221], auch unter dem Namen Sneddon 
Gleichungen [222] zu finden, ermöglicht das K-Konzept bei bekannter 
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Spannungsintensität die Beschreibung der Verläufe der einzelnen Span-
nungskomponenten vor der Rissspitze, in der Form 

𝜎𝜎ij(𝑟𝑟,𝜃𝜃) =
𝐾𝐾m
√2π𝑟𝑟

fij
(m)(𝜃𝜃) 

(2.7) 

mit den Parametern Abstand von der Rissspitze als Radius 𝑟𝑟 sowie Polarwin-
kel 𝜃𝜃; vgl. Abbildung 2.9a. Hierbei definieren 𝑖𝑖, 𝑗𝑗 die betrachtete Spannungs-
komponente, 𝑚𝑚 gibt Auskunft über die Rissöffnungsart, fij

(m) ist eine zu der 
Rissöffnungsart und der ausgewählten Spannungskomponente zugehörige 
trigonometrische Funktion. Weitere Glieder mit der Abhängigkeit √𝑟𝑟 und 
höherer Ordnung werden in der Nahfeldlösung nicht berücksichtigt. Die 
vereinfachten Gleichungen von Irwin [209] und Williams [221] bzw. Sneddon 
[222] sind nur im Nahbereich der Rissspitze gültig. Unterschiede zu der 
Lösung von Westergaard [223] für die Airy’sche Spannungsfunktion [224] 
werden ab etwa einer Distanz von der Rissspitze ausgeprägt, welche etwa 
10 % der Risslänge entspricht. Für Positionen, die nicht auf dem Ligament 
liegen, ist für das Lösen der Formulierung nach Westergaard [223] das 
Ausrechnen eines imaginären Anteils mittels einer Taylor-Reihen-
entwicklung erforderlich. Auf der gleichen Weise können im Nahbereich die 
elastischen Verschiebungen ∆i entlang der Probenachse 𝑖𝑖 beschrieben werden 

∆i(𝑟𝑟, 𝜃𝜃) =
𝐾𝐾m
2𝜇𝜇

�
𝑟𝑟
2π fi

(m)(𝜃𝜃) (2.8) 

wobei im Unterschied zur Beschreibung des Spannungsfeldes für die Be-
rechnung der Verschiebungen zusätzlich der Schubmodul 𝜇𝜇 erforderlich ist. 

Obwohl ausschließlich auf der Elastizitätstheorie basierend, kann das me-
chanische Verhalten eines realen rissbehafteten Körpers mittels dem K-
Konzept beschrieben werden, sofern die plastische Zone an der Rissspitze, 
d. h. der Bereich mit einer nicht-linearen Materialantwort, klein gegenüber 
dem betrachteten Materialvolumen ist [57]. Unter dieser Voraussetzung ist 
der Einfluss der plastischen Zone im Verhältnis zum Materialvolumen im 
linear-elastischen Lastregime in dem Bereich mit ausreichendem Abstand zur 
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Rissspitze als geringfügig zu bewerten und folglich die Auswirkung auf die 
freigesetzte potentielle Energie. 

Wird das Ziel verfolgt, den Widerstand eines Materials gegen instabile 
Rissausbreitung, also die Bruchzähigkeit zu quantifizieren, besteht weiterhin 
die Forderung, dass für einen gültigen Versuch die ermittelte Maximalkraft 
das 1,1-fache der Kraft bei etwa 2 % stabiler Rissverlängerung nicht über-
steigen darf. Dieses Kriterium stellt die Anwendbarkeit der linear-elastischen 
Bruchmechanik sicher, da das Auftreten eines plastischen Kollapses vermie-
den und Rissverlängerung gewährleistet wird. Soll die Bruchzähigkeit als 
geometrieunabhängige Eigenschaft (dominierender ebener Dehnungszustand, 
EDZ) nach ASTM E399 [225] bestimmt werden, so ist hierfür festgelegt 
worden, dass die Vorgaben 

𝑎𝑎0
𝑊𝑊 − 𝑎𝑎0

 𝑡𝑡 
� ≥ 2.5�

𝐾𝐾Ic
𝜎𝜎ys

�
2

 
(2.9) 

für die Länge des Startrisses 𝑎𝑎0, die Ligamentweite 𝑊𝑊− 𝑎𝑎0 und die Proben-
dicke 𝑡𝑡 einzuhalten sind. Die Befolgung dieser Kriterien [57] gewährleisten 
die Ermittlung von konservativen Ergebnissen für die Bruchzähigkeit, die als 
Basis für die Auslegung von Komponenten herangezogen werden dürfen. Der 
Geltungsbereich der linear-elastischen Bruchmechanik ist jedoch weiter zu 
fassen und nicht mit den Randbedingungen aus ASTM E399 [225] de-
ckungsgleich. Geometrien, welche die in Gleichung 2.9 beschriebenen 
Mindestdimensionen unterschreiten, bergen jedoch die Gefahr, dass geomet-
rieabhängige Ergebnisse ermittelt werden, welche die wahre Bruchzähigkeit 
überschätzen. Diese dürfen nicht die Grundlage einer Auslegung von Kon-
struktionen bilden. Die Geometrieabhängigkeit des kritischen Spannungsin-
tensitätsfaktors beruht auf einem zunehmenden Anteil der Probedicke im 
ebenen Spannungszustand (ESZ). Die Eindringtiefe des ESZ pro Oberfläche 
entspricht in erster Näherung der Ausdehnung der plastischen Zone an der 
Probenoberfläche [226]. Die Dickenabhängigkeit der experimentellen Ergeb-
nisse ist bei der späteren Bewertung der im Rahmen dieser Arbeit ermittelten 
kritischen Spannungsintensitätsfaktoren als „scheinbare“ Bruchzähigkeiten 
elementar. 
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2.3 Das Modell der Rissspitzenplastizität 
unter Berücksichtigung von globalen und 
lokalen Spannungsintensitätsfaktoren 

Aufbauend auf der Spannungsverteilung vor der Rissspitze kann mittels der 
Versetzungstheorie das Gleiten von Versetzungen und ihre Nukleation in 
diesem Spannungsfeld berechnet werden. Das Gleiten von Versetzungen an 
der Rissspitze verringert die lokale Spannungsintensität und der kritische 
Spannungsintensitätsfaktor wird erst bei einer höheren globalen Last erreicht. 
Die Folge ist eine Zunahme der Bruchzähigkeit. Dieser Zusammenhang wird 
durch Modelle der Rissspitzenplastizität beschrieben; vgl. z. B. den Ansatz 
nach Hirsch et al. [109], Roberts [227] bzw. Hartmaier et al. [228]. 

Nach den oben genannten Modellen basiert Rissspitzenplastizität auf der 
Annahme, dass eine Versetzung, die durch ihr langreichweitiges Spannungs-
feld mit der Rissspitze wechselwirkt, mindestens drei sequenziell ablaufende 
Prozesse durchläuft. Diese Prozesse sind: 

i. Die Nukleation der Versetzung, 
ii. ihre Bewegung (Nukleation und die Bewegung werden auch als 

Emission der Versetzung zusammengefasst) und 
iii. die Annihilation oder Speicherung der Versetzung. 

Unter Zuhilfenahme von Abbildung 2.10a werden nachfolgend diese Einzel-
prozesse erläutert. In den hier zu erörternden Modellen wird als Versetzungs-
quelle ein Dipol angenommen. Die Versetzungsquelle wird bei dem Errei-
chen einer vorher festgelegten lokalen Spannung zum ersten Mal aktiviert 
und generiert ein Versetzungspaar mit reinem Stufencharakter und entgegen-
gesetztem Burgers-Vektoren auf parallelen Gleitebenen. Die Versetzungs-
quelle ist mit einem gewissen Abstand zur Rissspitze platziert und erlaubt das 
Gleiten einer Stufenversetzung in Richtung der Rissspitze, während sich die 
verbleibende Stufenversetzung von der Rissspitze entfernt. Beide Versetzun-
gen gleiten in der Ebene maximaler Schubspannung, die für den Lastfalle 
Modus (i) unter einem Winkel von 70,5° zur Rissebene verläuft [229]. 
Aufgrund der Spiegelsymmetrie des in Abbildung 2.10a skizzierten Riss-
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problems entlang der Rissebene [14] ist das Vorliegen eines identischen 
Aufbaus in der unteren Bildhälfte nur durch die Andeutung einer weiteren 
Gleitebenen angezeigt. 

 
Abbildung 2.10: 2D Modell der Rissspitzenplastizität und Simulation der durch Emissionen 

verringerten lokalen Spannungsintensität. In (a) sind die Prozesse der Rissspit-
zenplastizität verdeutlicht. Die Auswirkungen der Rissspitzenplastizität ver-
deutlicht Diagramm (b), in dem die Spannungsintensität an der Rissspitze 
𝐾𝐾lokal gegen den rechnerischen globalen Wert 𝐾𝐾global aufgetragen ist. Der Ab-
fall in der lokalen Spannungsintensität nach einer Nukleation eines Dipols ist 
konstant, seine Darstellung während der ersten Events ist jedoch von dem Auf-
zeichnungsintervall beeinflusst. In Anlehnung an Ref. [115, 117]. 
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Abbildung 2.11: 3D Modell der Rissspitzenplastizität. Zusätzlich zu den Größen des 2D 

Modells aus Abbildung 2.10 werden die Parameter gemittelter Abstand der 
Versetzungsquellen entlang der Rissfront 𝑑𝑑λ und Abstand zur Rissfront bis zur 
Ausbreitung einer parallelen Versetzungslinie 𝑑𝑑c eingeführt. Die Versetzungs-
quellen und die erste ebene Versetzungsfront sind in Rot eingezeichnet. Die 
zeitliche Entwicklung der einzelnen Versetzungsringe zu einer kombinierten 
und ebenen Versetzungsfront kann im rechten Teil der Abbildung nachvollzo-
gen werden. In Anlehnung an Ref. [115, 229]. 

Die Spannungsüberhöhung vor der Rissspitze führt zu hohen Gleitgeschwin-
digkeiten im Nahfeld. Als Konsequenz wird die sogenannte versetzungsfreie 
Zone von einer eben nukleierten Versetzung schnell durchquert. Mit dem 
Anwachsen der Distanz zur Rissspitze sinkt die Schubspannung und die 
Gleitgeschwindigkeit ist reduziert. Da sich der Abfluss von Versetzungen 
nun langsamer vollzieht als die Nukleation von Versetzungen und die Durch-
querung der versetzungsfreien Zone kommt es in einiger Entfernung zur 
Versetzungsquelle zu einem Aufstau von Versetzungen. Diese Situation wird 
als Versetzungsaufstauung bzw. inverser Pile-up bezeichnet. Die Stufenver-
setzung mit Bewegungsrichtung Rissspitze beeinflusst bis zum Austreten an 
der Rissspitze, und somit nur kurzzeitig (die Ausdehnung der versetzungs-
freien Zone ist groß gegenüber der Distanz zwischen Versetzungsquelle und 
Rissspitze), die Spannungsverteilung an der Rissspitze. Es ist jeweils nur eine 

2.3 Das Modell der Rissspitzenplastizität 
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Versetzung in dem Bereich zwischen Versetzungsquelle und Rissspitze 
existent. Rissabstumpfung, also die Verrundung der zu Beginn atomar 
scharfen Rissspitze durch das Austreten von Versetzungen aus der Oberflä-
che (Extrusion), soll an dieser Stelle nicht berücksichtigt werden. Anders die 
Versetzungen mit entgegengesetzter Bewegungsrichtung. Diese schwächen 
dauerhaft und damit kumulativ die wahre Spannungsintensität an der Riss-
spitze. Eine Versetzungsemission ist in Abbildung 2.10b durch den Steilab-
fall der lokalen Spannungsintensität gekennzeichnet. Die kontinuierliche 
Steigerung der globalen Spannungsintensität während des Experiments 
infolge einer kontinuierlich gesteigerten Last bewirkt nach dem Steilabfall 
einen erneuten Anstieg der lokalen Spannungsintensität, gefolgt durch eine 
wiederholte Emission eines Dipols, usw. Das kumulierte Spannungsfeld der 
emittierten Versetzungen ist nicht nur für die Abschirmung der Rissspitze 
verantwortlich, also bewirkt eine Reduktion der Spannungsintensität an der 
Rissspitze, sondern ist darüber hinaus dafür verantwortlich, dass die Nuklea-
tion von weiteren Versetzungen verzögert eintritt, d. h. hierfür immer höhere 
lokale Spannungsintensitäten erforderlich sind. 

Als Folge der Rissspitzenplastizität ist der lineare Zusammenhang zwischen 
globaler und lokaler Spannungsintensität aufgehoben. Die Abschirmung der 
Rissspitze durch das kumulierte Spannungsfeld der aufgestauten Versetzun-
gen steigert die makroskopische Bruchzähigkeit mit zunehmendem Umfang 
der Rissspitzenplastizität. In Abbildung 2.10b ist die Entwicklung der Span-
nungsintensität an der Rissspitze bei ideal linear-elastischem Materialverhal-
ten und dem Vorliegen von Rissspitzenplastizität verglichen. Unter linear-
elastischen Bedingungen besitzt das Material im abgebildeten Beispiel eine 
Bruchzähigkeit, die identisch zu dem lokalen kritischen Spannungsintensi-
tätsfaktor 𝐾𝐾c ist. Plastische Verformung vor der Rissspitze steigert bei unver-
ändertem lokalen kritischen Spannungsintensitätsfaktor die Bruchzähigkeit 
auf mehr als das Doppelte des Ergebnisses für die linear-elastische Material-
antwort. 

Für die später vorgenommene Interpretation der gesteigerten Bruchzähigkeit 
von UFG W bedarf es einer dreidimensionalen Erweiterung des Rissspitzen-
plastizitätsmodells. Soweit identisch zum 2D-Ansatz sind in Abbildung 2.11a 
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die einzelnen Teilprozesse aus Gründen der Übersichtlichkeit nicht nochmals 
beschriftet. Versetzungsquellen sind als rote Ringe angedeutet und mit dem 
Zwischenraum 𝑑𝑑λ 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 Mobilität aufwei-
sen. Nachdem die Versetzungsringe parallel zu Rissfront auf eine Breite 
äquivalent des Quellenabstandes angewachsen sind, annihilieren die zusam-
menstoßenden Segmente der Versetzungsringe. Eine durchgängige Verset-
zungslinie ist entstanden. Im weiteren Verlauf entwickelt sich aus der ge-
schlossenen Versesetzungslinie eine ebene Versetzungsfront. Dieser Vorgang 
ist nach der Weglänge 𝑑𝑑c abgeschlossen. Erst die ebene Versetzungsfront 
schirmt effektiv die Rissspitze ab, führt also zu der Verringerung der lokalen 
Spannungsintensität vor dieser. Je geringer der Quellenabstand, desto näher 
zur Rissfront hat sich eine ebene Versetzungsfront ausgebildet. Eine höhere 
Quellendichte führt nicht zu einer Steigerung der mobilen Versetzungsdichte. 
Sowohl bei großen als auch kleinen Quellenabstand verbleibt nach der 
Vereinigung der Versetzungsringe und der Entwicklung einer ebenen Verset-
zungsfront, eine Versetzung mit identischer Länge. 

Die vorgestellten Modelle beschreiben den Mechanismus der Rissspitzen-
plastizität und den Einfluss der Konzentration von Versetzungsquellen 
entlang der Rissfront hinsichtlich der Effizienz der Abschirmung dieser. Die 
Kinetik der Abschirmung ist in Metallen mit thermisch aktivierter Plastizität 
vorrangig durch die Materialtemperatur bestimmt und wird durch den Teil-
prozess mit der höchste Aktivierungsenergie in der Rate limitiert [195]. In 
Abbildung 2.12 ist die Entwicklung der Bruchzähigkeit als Maß für die 
Zunahme der Kinetik der Rissspitzenplastizität in Si-Einkristallen über die 
Prüftemperatur aufgetragen. In erster Näherung repräsentiert der gezeigte 
Verlauf auch Materialverhalten von Metallen mit krz Gitterstruktur. Bei 
Raumtemperatur bis zu einer Temperatur von 800 K kann der extern erzwun-
gene Anstieg der Spannungsintensität nicht nennenswert durch Rissspitzen-
plastizität kompensiert werden. Die experimentellen Bruchzähigkeiten fallen 
sehr gering aus. Bei fortgesetzter Zunahme der Prüftemperatur steigt die Rate 
des limitierenden Mechanismus so weit an, dass nennenswert Rissspitzen-
plastizität einsetzt und der Widerstand gegen instabile Rissausbreitung 
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deutlich von den Ergebnissen im Bereich 0 – 800 K unterschieden werden 
muss. Die Identifizierung des ratenlimitierenden Prozesses der Rissspitzen-
plastizität in UFG W ist ein Kernbestandteil dieser Ausarbeitung. 

 
Abbildung 2.12: Vergleich von Modell und experimentellen Daten. Die Entwicklung der 

Bruchzähigkeit 𝐾𝐾C ist gegen die Prüftemperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Datenpunkte 
entsprechen den experimentellen Ergebnissen von Si-Einkristallen [104]. Nota-
tion: (offene Symbole, sprödes Materialversagen), (gefüllte Quadrate, duktiles 
Materialverhalten), Abbildung nach Roberts [227]. 

2.4 Übersicht 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 langsams-
ten. Dies bedeutet, dass die Wartezeit für die thermische Aktivierung dieses 
einen Teilprozesses lang in Bezug auf die Wartezeiten der anderen ist. Damit 
bestimmt dieser eine Teilprozess die Kinetik des gesamten Mechanismus. Als 
Konsequenz ist die Arrhenius-Aktivierungsenergie des studierten Mechanis-
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mus identisch mit der Aktivierungsenergie des ratenkontrollierenden Teilpro-
zesses. Experimente zur Ratenabhängigkeit der BDT-Temperatur von W-
Materialien zeigen auf, dass in einkristallinem W und bei grobkörniger 
Mikrostruktur das Gleiten der ½〈111〉-Schraubenversetzung bzw. der Pro-
zess der Kinkenpaarbildung die plastische Verformung limitiert. 

In Kapitel 2.1.4 /S. 35 sind die thermodynamischen Größen Helmholtz-
Energie der Aktivierung, Gibbs-Energie der Aktivierung und die mechanisch 
geleistete Arbeit eingeführt worden. Die empirische Größe der Arrhenius-
Aktivierungsenergie basiert auf der Annahme einer Energiebarriere im 
Reaktionspfad eines thermisch aktivierbaren Prozesses. Diese Energiebarriere 
behindert die Einnahme eines Zustands niedrigerer Energie, wird jedoch nach 
einer Vielzahl von thermischen Fluktuationen überwunden: Der Prozess ist 
thermisch aktiviert. Werden sehr viele thermische Aktivierungen eines Pro-
zesses betrachtet, ist die mittlere Wartezeit bis zur Überwindung der Ener-
giebarriere ein Maß für die Reaktionskinetik [195]. Zwischen der Kinetik und 
der Temperatur wird häufig ein exponentieller Zusammenhang gefunden, der 
von der Arrhenius-Gleichung wiedergegeben wird. Somit kann die ratenlimi-
tierende Energiebarriere in Form einer Arrhenius-Aktivierungsenergie 
abgebildet werden. Die experimentelle Bestimmung von Arrhenius-
Aktivierungsenergien erfolgt für gewöhnlich durch die Beobachtung der 
Änderung einer Rate bzw. einer hiervon abhängigen Materialeigenschaft in 
Folge einer Variation der Temperatur. In dieser Ausarbeitung hingegen wird 
für die Ermittlung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien ein Ansatz 
verfolgt, für den die Zunahme der von extern aufgezwungen Spannungsinten-
sität verschieden gewählt wird. Es wird die Prüftemperatur gesucht, bei der in 
erster Näherung innere und äußere Rate im Gleichgewicht stehen. Konkret 
beruht die angewandte Methode auf der experimentellen Quantifizierung der 
resultierenden Verschiebung der BDT-Temperatur infolge eines Wechsels 
der Lastrate. Nach dem soeben erörterten Ansatz kennzeichnet die Über-
gangstemperatur die niedrigste der Prüftemperaturen, bei der ein induzierter 
Anstieg der Spannungsintensität durch plastische Verformung nennenswert 
kompensiert wird. 

2.3 Das Modell der Rissspitzenplastizität 
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Die in dieser Arbeit ermittelten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien beru-
hen auf dem von Hartmaier et al. [170] beschriebenen Zusammenhang 

𝐾̇ = 𝐴 exp ൬−
𝐸୅

𝑘୆ 𝑇୆ୈ୘

൰ 
(2.10)

wobei 𝐾̇ die aufgebrachte Lastrate ist, 𝑘୆ die Boltzmann-Konstante und 𝑇୆ୈ୘ 
die resultierende Übergangstemperatur. Als Grundlage dient der Anstieg der 
Spannungsintensität pro Zeiteinheit im linearen Bereich der Kraft-
Verschiebungs-Kurve. In experimentelle Arbeiten, die Zug- oder nicht-
gekerbten Biegeproben verwenden, wird in Abwandlung zu Gleichung 2.10 
die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie auf der Grundlage der Formulierung 

𝜀̇ = 𝐴 exp ൬−
𝐸୅

𝑘୆ 𝑇୆ୈ୘

൰ 
(2.11)

bestimmt. Der präexponentielle Faktor wird unabhängig von der experimen-
tellen Herangehensweise im Rahmen einer Messreihe als eine Konstante 
aufgefasst. Als Rechtfertigung hierfür wird angeführt, dass die Temperatur-
sensitivität des präexponentiellen Faktors geringfügig ist, sofern die Modifi-
kation der Exponentialfunktion bei einer Änderung der Temperatur als 
Maßstab angelegt wird. Der präexponentielle Faktor wird stark von der Wahl 
des Messaufbaus beeinflusst. 

Da die Arrhenius-Aktivierungsenergie das Ergebnis der Änderungen einer 
Rate relativ zu einer Temperaturdifferenz ist, kann nach dem Arrhenius-
Ansatz auch nur die Energie bestimmt werden, deren Bereitstel-
lung/Erreichung mit einer Wartezeit verbunden ist [195]. Damit ist die 
Gibbs-Energie der Aktivierung die Kenngröße, die für einen Vergleich mit 
experimentell bestimmten Arrhenius-Aktivierungsenergie mit dem Zweck der 
Identifizierung des ratenkontrollierenden Mechanismus der Rissspitzenplasti-
zität herangezogen werden muss. 
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Die Existenz von Rissspitzenplastizität setzt nach Caillard et al. [183] 
nachfolgende Teilprozesse voraus: 

i. Die Nukleation,  
ii. dem Gleiten und  

iii. der Annihilation oder Speicherung von Versetzung. 

Der ratenlimitierende Prozess der Rissspitzenplastizität an der Übergangs-
temperatur und der Prozess, der den BDT kontrolliert sind identisch und 
stimmen demnach in ihren Aktivierungsenergien überein [228]. Es sind 
sowohl Modelle postuliert worden, in denen der BDT als einen durch die 
Nukleation von Versetzungen kontrollierten Prozess aufgefasst wird [236, 
237] als auch Ansätze auf Grundlage des thermisch aktivierten Gleitens von 
Versetzungen als ratenlimitierenden Prozess [227, 228]. Heute besteht 
Konsens, dass in krz Metallen das Versetzungsgleiten den BDT kontrolliert. 
Experimentelle Arbeiten zur Ratenabhängigkeit der Übergangstemperatur 
von W sind in Tabelle 2.2 und Tabelle 2.3 zusammengestellt. Bereits 1957 
wiesen Magnusson et al. [231] darauf hin, dass in W die BDT-Temperatur 
Arrhenius-Verhalten unterliegt. Obwohl nach 1957 veröffentlicht, ist in 
einigen der aufgelisteten Berichte [27, 230] auf die Angabe von BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien verzichtet worden. Für diese sind im Rah-
men dieser Ausarbeitung die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie rekonstru-
iert worden; vgl. Tabelle 5.4 /S. 240. 
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3 Motivation und Zielsetzung 

Wolfram ist berüchtigt für sein sprödes Materialverhalten und seine hohe 
BDT-Temperatur. In heutigen Anwendungen übernimmt W daher schwer-
punktmäßig funktionelle Aufgaben, die zumeist in Zusammenhang mit der 
hohen Schmelztemperatur von 3700 K bzw. der hohen Massendichte von 
19,3 g cm3 stehen [1]. Bevor eine Anwendung als Strukturmaterial erfolgen 
und die hohe Schmelztemperatur von W z. B. in Anlagen der Hochtempera-
turenergiekonversion zum Vorteil gedeihen kann, muss die hohe BDT-
Temperatur als Ursache der Sprödigkeit unterhalb Raumtemperatur herabge-
setzt werden. In den 1960ern und 70ern Jahren primär in den Luft- und 
Raumfahrprogrammen der Supermächte beheimatet, heutzutage zumeist im 
Kontext der weltweiten Anstrengungen der Fusionsforschung eingebunden, 
unterstreichen die Arbeiten betreffend einer Duktilisierung von W in der 
Retrospektive den refraktären Charakter von W. Stand 2021 muss bilanziert 
werden, dass geeignete Lösungen für die Herstellung von W-Materialien, die 
einerseits Raumtemperaturduktilität besitzen und andererseits eine Produkti-
on im industriellen Maßstab zu wettbewerbsfähigen Kosten erlauben, weiter-
hin fehlen. 

Motivation 

Einen entscheidenden Meilenstein hinsichtlich der zukünftigen Verwendung 
von W als Strukturmaterial stellen Materialien mit ultrafeinkörniger (UFG) 
Mikrostruktur dar. Valiev et al. [238] und Wei et al. [239] konnten anhand 
von Zug- bzw. Kompressionsversuchen zeigen, dass die Generierung einer 
UFG Mikrostruktur eine Reduktion der BDT-Temperatur und eine Zunahme 
der Duktilität von W bei Raumtemperatur bewirkt. In späteren Studien 
konnte sogar weit unterhalb von Raumtemperatur ein ausgeprägtes nicht-
lineares Regime nachgewiesen werden [232]. Ultrafeinkörnige W-
Materialien besitzen in der Konsequenz eine überlegene Bruchzähigkeit bei 
tiefen Testtemperaturen. Die Ergebnisse von Faleschini et al. [13] zeigen auf, 
dass die Bruchzähigkeit von UFG W bei Raumtemperatur die Ergebnisse von 
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konventionell hergestellten Materialien bei identischem Messaufbau um ein 
Vielfaches übertrifft. Einen weiteren Durchbruch bei der Duktilisierung von 
W stellen die Laborstudien von Wei et al. [207] über das hochgradige Warm- 
und Kaltwalzen dar. Es konnte demonstriert werden, dass das Aufbringen 
eines hohen Umformgrades mittels Walzen zu ähnlichen Ergebnissen führt, 
wie nach einer Umformung unter Anwendung von Methoden aus der Gruppe 
der Severe Plastic Deformation (SPD), über die nur wenige Gramm an 
Werkstoffvolumina generiert werden können. Wolframbleche, die hochgra-
dig warm- und kaltgewalzt wurden, zeigen im Zugversuch ein ausgeprägtes 
plastisches Regime [207]. Reiser et al. [240–242] erbrachten den Nachweis, 
dass diese Ansatz auch im industriellen Umfeld erfolgreich zur Herstellung 
von UFG W eingesetzt werden kann. Mit dem Fortfall der durch den La-
borcharakter auferlegten Mengenbegrenzungen bei der Produktion mittels 
SPD, markiert die demonstrierte Skalierbarkeit ein neues Level in der Ver-
fügbarkeit von UFG W-Materialien. An industriell hergestellten W-Blechen 
mit UFG Mikrostruktur konnte in der Folge gezeigt werden, dass diese bei 
Raumtemperatur sowohl in Zugversuchen eine für W ausgeprägte plastische 
Verformbarkeit aufweisen [199, 243], als auch in bruchmechanischen Expe-
rimenten unter quasistatischer Belastung [122, 243–245], sowie unter zyklie-
renden Bedingungen [246] die Beobachtung von stabilem Risswachstum 
erlauben. Mit 170 K im Bruchmechanikversuch [243] ist hochgradig warm- 
und kaltgewalztes W mit weitem Abstand der Materialzustand mit der nied-
rigsten jemals für W dokumentierten BDT-Temperatur. Diese Bewertung 
inkludiert auch die in Kapitel 1 /S. 1ff ausgeführten Ergebnisse zu W-
Legierungen mit hohen Re-Konzentrationen. 

Obwohl hochgradig umgeformte W-Materialien z. B. in Form von Laminaten 
und Laminatrohren bereits in technologischen Studien erfolgreich Verwen-
dung finden [247], sind die metallphysikalischen Hintergründe, die zu der 
verformungsinduzierten Duktilisierung von W im Allgemeinen und Raumtem-
peraturduktilität von UFG W im Speziellen führen, nach wie vor ungeklärt. 
In der Wissenschaftsgemeinde werden aktuell zwei Feststellungen diskutiert 
bzw. hierauf beruhende Argumentationsketten propagiert: 



   

69 

• Das Aktivierungsvolumen der plastischen Verformung bei Raumtem-
peratur für UFG W ist vergleichbar mit den Ergebnissen für W-
Einkristalle und moderat umgeformte Materialien. Es wird gefolgert, 
dass bei Raumtemperatur der ratenlimitierende Prozess der plastischen 
Verformung in UFG W ungeachtet der beobachteten Raumtempera-
turduktilität weiterhin die Kinkenpaarbildung der ½〈111〉-
Schraubenversetzungen ist [185, 200, 248, 249].  

• Für geringe Korngrößen wird eine Zunahme der Dichte von Stu-
fenversetzungen beobachtet. Es wird in die Diskussion eingebracht, 
dass die hohe Dichte von Stufenversetzungen in Verbindung mit deren 
hohen Mobilität für die Duktilität von UFG W bei Raumtemperatur 
verantwortlich ist [142–144, 250]. 

Versetzungs-Korngrenzen-Wechselwirkungen sind ebenfalls Bestandteil der 
Diskussion zum ratenlimitierenden Prozess in UFG Refraktärmetallen [251–
253]. Es gibt Hinweise auf eine thermisch aktivierte Annihilation von Ver-
setzungen an Korngrenzen als ratenlimitierenden Prozess der plastischen 
Verformung in Metallen [254]. Aktuelle Ergebnisse legen jedoch nahe, dass 
dieser Mechanismus für W erst bei Verformungstemperaturen um 600 K 
Bedeutung gewinnt und um die Knietemperatur dominant wird [185, 200, 
248, 251, 253, 255]. Damit wird aller Wahrscheinlichkeit nach Raumtempe-
raturduktilität in UFG W nicht durch Versetzungs-Korngrenzen-
Wechselwirkungen ausgelöst. 

Zielsetzung 

Es ist die Intention dieser Arbeit dem oben beschriebenen Dissens bei der 
Beurteilung des ratenlimitierenden Mechanismus der plastischen Verformung 
in UFG W an der BDT Temperatur entgegenzutreten. Dazu sind die Auswir-
kung von hochgradigem Warm- und Kaltwalzen auf den BDT in UFG W zu 
untersuchen. Zu diesem Zweck ist eine Garnitur von hochgradig umgeform-
ten W-Materialien herzustellen. Unabhängig von den gewalzten Materialien 
soll ebenfalls ein unverformter Zustand als Referenz herangezogen werden. 
Wenngleich die Meinung vertreten werden kann, dass die Kontamination mit 
Fremdelemente heutzutage in industriell gefertigten W-Materialien eine 
untergeordnete Rolle einnimmt [134], wird eine vergleichbare chemische 
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Zusammensetzung aller Materialien angestrebt. Dieses Ziel im Blick, wird 
die Garnitur der gewalzten Bleche aus demselben Ausgangsmaterial herge-
stellt. Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung können so auf ein 
Minimum begrenzt werden. Im Fokus dieser Arbeit steht die verformungsin-
duzierte Reduktion der BDT-Temperatur und die Entwicklung der Ratenab-
hängigkeit der Übergangstemperatur mit steigendem Umformgrad. Basierend 
auf den Erfahrungen aus vorangegangenen Studien von Reiser et al. [232, 
245] wird für das höchstumgeformte Material eine BDT-Temperatur um 
Raumtemperatur oder niedriger erwartet. Ein weiterer Forschungsschwer-
punkt ist die Aufdeckung von Zusammenhängen zwischen der verformungs-
induzierten Reduktion der BDT-Temperatur und den während des Walzens 
erfolgten Modifikationen der Mikrostruktur. Hierfür ist in Ergänzung zum 
bruchmechanischen Versuchsprogramm eine elektronenmikroskopische 
Charakterisierung der Materialien vorgesehen. Mit dieser Arbeit wird ange-
strebt, erstmals folgende Punkte darzustellen zu können: 

• Die Entwicklung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie durch den 
Produktionsprozess als Funktion des Umformgrades, 

• BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien für UFG W im Allgemeinen 
und für UFG W mit einer Übergangstemperatur um Raumtemperatur 
oder tiefer im Speziellen. 

Die mit dem Abschluss des Versuchsprogramms neu gewonnenen Kenntnisse 
zur BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Entwicklung der Mikrostruktur 
sollten es ermöglichen, Antworten auf zwei der Leitfragen innerhalb dieser 
Ausarbeitung geben zu können, die wie folgt formuliert worden sind: 

• Welcher Mechanismus ist ratenlimitierend für die Rissspitzenplastizi-
tät am BDT in UFG W mit Raumtemperaturduktilität? 

• Was ist der Mechanismus der verformungsinduzierten Reduktion der 
BDT-Temperatur in hochgradig umgeformtem W, der bei Vorliegen 
einer UFG Mikrostruktur, W als ein sehr sprödes Material in einen 
Zustand mit Raumtemperaturduktilität transformiert? 



71 

Arbeitshypothesen 

Für eine zielgerichtete Bearbeitung des experimentellen Programms im 
Kontext dieser Leitfragen werden Arbeitshypothesen formuliert. Hinsichtlich 
der Frage nach dem ratenlimitierenden Prozess der Rissspitzenplastizität, 
werden dabei die nachfolgenden Punkte im Besonderen gewürdigt: (i) Die 
oben angeführten Arbeiten zum Aktivierungsvolumen der plastischen Ver-
formung bei Raumtemperatur zeigen keinen Unterschied zwischen den 
Ergebnissen für UFG W, W-Einkristalle und konventionell produzierten W-
Materialien auf. (ii) Die Mehrheit der Arbeiten zum BDT in W identifiziert 
die Kinkenpaarbildung als ratenlimitierenden Prozess in einer Vielzahl von 
Materialzuständen; vgl. Tabelle 2.2 /S. 63 und Tabelle 2.3 /S. 64. (iii) In 
Bezug auf die Aktivierungsenergie der ½〈111〉-Schraubenversetzung kann 
auf eine umfangreiche Datenbasis zurückgegriffen werden. Die Arbeitshypo-
these zu Leitfrage 1 lautet somit: Auch in UFG W wird der BDT durch die 
Kinkenpaarbildung als zugrundeliegender ratenlimitierender Prozess des 
Gleitens der ½〈111〉-Schraubenversetzungen kontrolliert. 

Die Formulierung einer angemessenen Hypothese für die Ursache der ver-
formungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur von W gestaltet sich 
komplex. Als mikrostrukturelle Einflussgrößen werden in der Literatur 
unterschiedliche Gitterdefekte diskutiert, zum Teil mit konträren Schlussfol-
gerungen; siehe Tabelle 2.112 für einen Überblick. Ultrafeinkörnige Mikro-
strukturen sind durch die hohe Dichte von Korngrenzen mit Großwinkelcha-
rakter gekennzeichnet. Aktuelle in-situ Studien zur Versetzungsnukleation in 
der Umgebung der Rissspitze berücksichtigend [123], werden in dieser 
Ausarbeitung Korngrenzen vorzugsweise als Versetzungsquellen angesehen. 
Vielfach konnte in Simulationen gezeigt werden, dass die Quellendichte bzw. 
der mittlere Abstand und die Verteilung von Versetzungsquellen entlang der 
Rissfront maßgeblichen Einfluss auf die Effektivität der Abschirmung der 
Rissspitze besitzen [117, 125, 140, 256, 257]. Es wird daher als Arbeitshypo-
these zu Leitfrage 2 formuliert: Die assistierte Nukleation von Versetzungen 
an Korngrenzen in Verbindung mit der hohen Dichte von Korngrenzen 
erlaubt in UFG W eine effiziente Abschirmung der Rissspitze und führt in der 
Konsequenz zu niedrigeren BDT-Temperaturen als für konventionell herge-
stelltem W charakteristisch. Weiterhin wird in Anlehnung an Reiser et al. 

  3 Motivation und Zielsetzung



3  Motivation und Zielsetzung 

72 

[117] ausgeführt: Ist der inhärente Abstand zwischen Versetzungsquellen 
groß gegenüber der Korngröße, korreliert die BDT-Temperatur mit dem 
mittleren Abstand der Korngrenzen entlang der Rissfront als primäre Orte 
der Versetzungsnukleation. 

Auf Basis dieser Überlegungen können Maßnahmen abgeleitet werden, 
welche eine Verifikation bzw. die Falsifikation der getroffenen Annahmen 
ermöglichen sollten. Aus diesen Maßnahmen und ihrer logischen Abfolge 
kann eine Struktur der Arbeit entworfen werden. Diese ist in Abbildung 3.1 
skizziert. In dieser Grafik steigt von unten nach oben der Stellenwert der 
Ergebnisse, jedoch ist auch der zunehmende Einfluss einer möglicherweise 
subjektiven Dateninterpretation zu berücksichtigen. Dies soll am Beispiel der 
bruchmechanischen Versuche verdeutlicht werden: Die unteren Elemente 
umfassen die grundlegenden experimentellen Arbeiten, wie die Werkstoff-
produktion und die Beschreibung der Materialien hinsichtlich der Tempera-
turabhängigkeit der kritischen Spannungsintensität. Dies sind Fakten. In der 
nächsthöheren Ebene ist mit der Bestimmung der BDT-Temperaturen eine 
Eigenschaft höherer Ordnung Gegenstand der Betrachtung, die jedoch eine 
Interpretation der Messergebnisse voraussetzt. Es folgt die Ermittlung der 
Ratenabhängigkeit der BDT-Temperatur und von zugehörigen Arrhenius-
Aktivierungsenergien. Durch den Vergleich dieser mit den Erwartungswerten 
wird schlussendlich eine finale Bewertung der Daten vorgenommen, die 
potenziell eine Beantwortung der Leitfrage nach dem ratenlimitierenden 
Prozess ermöglicht. 

 
 
 
 
 

Abbildung 3.1: Struktur des Forschungsvorhabens. Der logische Aufbau der Struktur ist von 
unten nach oben aufzufassen. Die farblich akzentuierten Elemente sind Be-
standteil dieser Ausarbeitung. Die nicht-eingefärbten Module sind ebenfalls 
bearbeitet worden und sind zur Reduzierung der Komplexität dieser Dissertati-
on Gegenstand einer nachfolgenden Veröffentlichung. 
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4 Experimentelle Methoden sowie 
Identifikation von Fehlern und 
Fehlereinflussanalyse 

4.1 Werkstoffproduktion 

In Kooperation mit dem langjährigen KIT Industriepartner Plansee SE, 
Metallwerk Reutte, Österreich wurde eine Garnitur bestehend aus fünf 
verschieden stark umgeformten W-Materialien produziert. Die Herstellung 
erfolgte entlang einer pulvermetallurgischen Prozesskette mit anschließender 
Walzumformung. Die Pulveraufbereitung, die Herstellung eines Sinterlings, 
sowie das Umformen mittels Heißwalzen und die daran anschließenden 
Warm- und Kaltwalzschritte erfolgten nach einer geschützten Produktions-
route der Plansee SE. Die hier vorgenommene Unterteilung der Umform-
schritte in Heiß- (HR), Warm- (WR) und Kaltwalzen (CR) orientiert ist an 
dem von Trefilov et al. [258] [Tab. 1] aufgestelltem Schema für die Umfor-
mung von krz Refraktärmetallen orientiert, das auf Schätzungen der Rekris-
tallisationstemperatur und Knietemperatur beruht. Erstere liegt in moderat 
verformten W-Materialien bei einer Glühdauer von 1 h um 1600 K [259] 
[Abb. 2]. In W-Einkristallen mit hoher Reinheit (5N) beträgt die Knietempe-
ratur unter quasistatischer Belastung mit einer Dehnrate von 10−3 s−1 etwa 
800 K [50] [Abb. 5]; bezüglich der Ratenabhängigkeit der Knietemperatur 
siehe Abbildung 5.22 /S. 249. An dieser Stelle ist hervorzuheben, dass 
entsprechend der Unterteilung von Trefilov et al. [258] das Kaltwalzen nicht 
etwa mit einer Umformung bei Raumtemperatur gleichzusetzten ist. In dieser 
Ausarbeitung ist als Walztemperatur die Temperatur des vorgelagerten und in 
der Regel mehrmals wiederholten Anwärmens zu verstehen. 

Das verwendete Pulver war mit technischer Reinheit (3N7) spezifiziert; bei 
Exklusion der Mo Konzentration. Die erste Umformung nach dem Sintern 
erfolgte mittels Heißwalzen. Aus diesem Zustand wurden die, den Kern 
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dieser Ausarbeitung bildenden fünf Materialien 1,7WR, 2,5WR, 2,9WR, 
3,3WR und 4,1CR produziert. Das Walzen erfolgte ausnahmslos in einer 
unidirektionalen Weise. Die Materialien 1,7WR – 3,3WR variieren im 
aufgebrachten Umformgrad und für 4,1CR weicht zusätzlich die Walztempe-
ratur des zuletzt durchgeführten Umformschrittes ab, wie nach einer Erläute-
rung der für die Bezeichnung der Materialien erdachten zweiteiligen Notation 
ersichtlich wird: 

• Der vorangestellte numerische Wert gibt Auskunft über den kumulier-
ten logarithmischen Umformgrad [260], welcher durch Bestimmung 
der mittleren Dickenreduktion ermittelt wurde. Hier wird die Redukti-
on durch Heißwalzen im Umformgrad nicht berücksichtigt. 

• Anhand des dem Umformgrad nachfolgenden Buchstabenpaares kann 
der letzte Produktionsschritt des jeweiligen Materials abgelesen wer-
den, wobei gilt: Warmwalzen (WR) bzw. Kaltwalzen (CR).  

Der in Abbildung 4.1 gezeigte Walzplan verdeutlicht die Herstellung von 
Materialien mit fünf Umformgraden aus nur einem Sinterling und somit der 
Umsetzung einer wesentlichen Anforderung zur Vermeidung von Variationen 
in der chemischen Zusammensetzung unter diesen Materialien; für die 
Ergebnisse der chemischen Analyse siehe Tabelle 5.1 /S. 153. Unterschiede 
in der Mikrostruktur und dem mechanischen Verhalten der Materialien 
1,7WR – 4,1WR können in dieser Arbeit somit losgelöst von der chemischen 
Zusammensetzung diskutieren werden. 

 

 

 

Abbildung 4.1: Methodik der Materialherstellung / Nomenklatur. Es ist der Walzprozess 
wiedergegeben, mittels dessen aus einem Sinterling (AS) eine Garnitur von 
warmgewalzten (WR) und kaltgewalzten (CR) Blechen produziert wurde. Die 
angegebene Blechdicken entsprechen den Nominalwerten, die Umformgrade 
spiegeln die Ist-Reduktionen wider. Die Bezeichnung der Hauptrichtungen der 
gewalzten Bleche folgt dem in ASTM E399 [225] definierten Schema. 
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Tabelle 4.1: Produktionsparameter und grundlegende Blecheigenschaften. Die Walztemperatu-
ren 𝑇𝑇 zwischen den Walzdurchgängen sind als homologe Temperaturen ausgewie-
sen, d. h. ist auf eine Schmelztemperatur von 3700 K [1] bezogen. Angaben zu Va-
riationen in der Blechdicken 𝑧𝑧 referenzieren auf die Standardabweichung. Die 
relative Dickenreduktion ∆𝑧𝑧 und der logarithmische Umformgrad 𝜑𝜑z beruht auf der 
Materialstärke nach dem Heißwalzen, also exklusive der plastischen Verformung, 
die durch Heißwalzen erzielt wurde. Als grundlegende Blecheigenschaften sind der 
Mittenrauwert 𝑅𝑅a und die Mikrohärte in HV0,1 aufgeführt. Die Mikrohärte ist auf 
der Schliffebene TS ermittelt worden. 

Material Farbe 𝑻𝑻 
/- 

𝒛𝒛 
/mm 

∆𝒛𝒛 
/% 

𝝋𝝋𝐳𝐳 
/- 

𝑹𝑹𝑹𝑹 
/µm 

𝐇𝐇𝐇𝐇𝐇𝐇.𝟏𝟏 
/kgf mm−2 

0AS schwarz - - - - 2,06 406 ±12 

1,7WR violett < 0,4 1,09 ±0,01 82 HR + 1,7 2,08 560 ±5 

2,5WR blau < 0,4 0,52 ±0,01 91 1,7 + 0,8 1,56 587 ±8 

2,9WR grün < 0,4 0,34 ±0,01 94 2,5 + 0,4 1,40 595 ±6 

3,3WR orange < 0,4 0,22 ±0,01 96 2,9 + 0,4 1,02 626 ±6 

4,1CR rot < 0,2 0,11 ±0,01 98 3,3 + 0,8 0,29 646 ±7 
 

Material 1,7WR wurde über den Umweg mehrerer zwischengelagerten 
Anwärmschritte aus dem heißgewalzten Zustand mittels Warmwalzen herge-
stellt. Die Unterbrechung der Dickenreduktion mit dem Zweck eines erneuten 
Anwärmens des Materials wurde auch in den nachfolgenden Warmwalz-
schritten 1,7WR → 2,5WR, 2,5WR → 2,9WR und 2,9WR zu 3,3WR viel-
fach vorgenommen. Auf diesen Umstand wird nachfolgend jedoch nicht 
mehr explizit hingewiesen. Für 1,7WR wurde eine Blechstärke von 1,0 mm 
angestrebt; vgl. Abbildung 4.1 für den Walzplan. Die Nachmessung ergab 
eine erzielte Endstärke von 1,09 ±0,01 mm, wobei die Randbereiche nicht 
berücksichtigt sind. Nach Erreichen der Endstärke wurde 1,7WR zwei 
weitere Male auf die Walztemperatur angewärmt. (i) Zuerst wurde das Blech 
entlang der Ebene TS in zwei Abschnitte zerteilt; vgl. Abbildung 4.1 /S.76 
für die Darstellung der Nomenklatur. Ein Teil wurde für die Materialcharak-
terisierung zurückgehalten. Der verbleibende Teil bildete das Ausgangsmate-
rial für die Produktion der höher umgeformten Materialien. (ii) Der zur 
Charakterisierung angedachte Abschnitt wurde nochmals angewärmt und 
rissbehaftete Randpartien mit der Schlagschere entfernt. Das Teilen und das 
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Besäumen, bilden stets den Abschluss der Produktion von 1,7WR – 3,3WR. 
Ein dem Walzen nachgelagertes Spannungsfreiglühen erfolgte zu keiner Zeit. 
Alle warmungeformten Bleche lagen damit in einer dem Walzzustand ver-
wandten Beschaffenheit vor. Das kurzzeitige, zweimalige nachträgliche 
Anwärmen ist für alle gewalzten Materialien dieser Arbeit zu berücksichti-
gen. Auch die Produktion der Materialien 2,5WR, 2,9WR und 3,3WR erfolg-
te mittels Warmwalzen. Die erzielten Materialstärken 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). Die in 
Klammern aufgeführten Werte sind die angestrebten Blechdicken laut Walz-
plan in Abbildung 4.1. 

Mit einem Abschnitt von 3,3WR wurde die Dickenreduktion fortgesetzt. Das 
Material wurde bis ein kumulierter Umformgrad von 4,1 kaltgewalzt. Damit 
ist der in der Bezeichnung 4,1CR vermerkte Umformgrad als log. 3,3 durch 
Warmwalzen und log. 0,8 durch Kaltwalzen zu verstehen; vgl. Tabelle 4.1. 
Die Blechstärke nach dem Kaltwalzen betrug 0,11 ±0,01, bei einer avisierten 
Stärke von 0,1 mm. Es sei auf den genutzten Farbcode hingewiesen. Dieser 
ist an den Spektralfarben angelehnt und weist den niedrigen Umformgraden 
die kurzwelligen Bestandteile zu sowie den hochumgeformten Materialien die 
Farben mit großer Wellenlänge: 1,7WR: Violett, 2,5WR: Blau, 2,9WR: Grün, 
3,3WR: Orange und 4,1CR: Rot. 

Mit dem Ziel die verformungsinduzierten Änderungen im mechanischen 
Verhalten zu quantifizieren, wurde als Referenz W im gesinterten Zustand 
charakterisiert. Bei Adaption der oben erörterten Materialbezeichnung gilt für 
eine W-Sinterling: 0AS, d. h. nicht umgeformt und Sintern stellt den letzten 
Produktionsschritt dar. Material 0AS wurde über Plansee SE, Metallwerk 
Reutte, Österreich bezogen und ist identisch zu den gewalzten Materialien 
1,7WR – 4,1CR mit technischer Reinheit (3N7) spezifiziert. Es sei darauf 
hingewiesen, dass 0AS nicht identisch mit dem für die Produktion der ge-
walzten Materialien verwendeten Sinterling ist. Über eine Verwandtschaft 
hinsichtlich der Charge liegen keine Angaben vor. Datenpunkte, die 0AS 
betreffen sind in dieser Ausarbeitung in der Regel in Schwarz dargestellt. 
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4.2 Elementanalyse: Quantifizierung der 
Kontamination der Werkstoffe durch den 
Walzprozess 

Die Entwicklung der Fremdatomkonzentrationen mit zunehmendem Um-
formgrad wurde mittels Dreifachbestimmung adressiert, d. h. durch einen 
dreifachen Aufschluss und Analyse der Einwaagen. 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 der Analyseberichte von Brunner et al. [50], Tran-Huu-Loi 
et al. [130] sowie von Bonk et al. [242] bzw. der Herstellerspezifikation1. Die 
Probenstücke wurden mittels elektroerosivem Bearbeiten (EDM) entnom-
men. Es wurden alle Materialien beprobt; also 1,7WR – 4,1CR und 0AS. 
Frühere Untersuchungen hatten aufgezeigt, dass durch die Verwendung eines 
Messingdrahtes bei der Probennahme eine nicht zu vernachlässigende Kon-
tamination der Schnittkanten mit Cu und Zn eintritt. Der Verfälschung der 
Analyseergebnisse konnte durch das Beizen der Proben mit einer neuen 
Mischung unterbunden werden. 

Die chemische Analyse erfolgte unter Zuhilfenahme der Methoden Verbren-
nungsanalysen, Trägergas-Heißextraktion, TGHE [261] sowie anhand von 
Untersuchungen auf Basis der optischen Emissionsspektrometrie mit induktiv 
gekoppeltem Plasma, ICP-OES [262]. Die Analysen zur chemischen Zu-
sammensetzung der Materialien wurde in der Arbeitsgruppe „Chemische 
Analytik“ am IAM-AWP durchgeführt. 

• Für die Quantifizierung von C- und S-Konzentration mittels Verbren-
nungsanalyse (im Keramiktiegel im Sauerstoffstrom) wurden ein 
CS600 (LECO Instrument, Deutschland) genutzt.  

• Die Konzentrationen an N und O wurden mittels TGHE unter Ver-
wendung eines LC600 (LECO Instrument, Deutschland) mittels 

 
1 https://www.plansee.com/de/werkstoffe/wolfram.html; abgerufen am 01.11.2018 
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Schmelzaufschluss unter He-Gasstrom im Graphiteinwegtiegel be-
stimmt.  

• Die Gehalte von Al, Si, P, K, Ca, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zn, Mo, Cd 
und Pb wurden mit ICP-OES, iCAP 7000 Serie (Thermofisher Scienti-
fic, U.S.A) gemessen. Hierfür wurden die Proben in einem sauren Ult-
raschallbad aufgeschlossen, die Lösungen in eine Plasmaflamme zer-
stäubt und die aufgenommenen Emissionslinien ausgewertet. 
 

4.3 Textur- und Mikrostrukturanalyse: 
Berechnung der 
Orientierungsverteilungsfunktionen und 
Beschreibung der Verteilung von 
verformungsinduzierten Gitterdefekten 

Die Ermittlung der Walztextur und eine quantitative Analyse der verfor-
mungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur erfolgten auf Basis von 
Orientierungsinformationen aus Experimenten der Rückstreuelektronenbeu-
gung (EBSD); exklusive der Ergebnisse hinsichtlich der Versetzungsdichte 
und Versetzungsstruktur. Die Versetzungsdichte wurde nach einem indirek-
ten Ansatz bestimmt. Dieser basiert auf der winkelabhängigen Verbreiterung 
der Beugungsreflexe, die in Beugungsexperimenten mit monochromatischer 
Röntgenstrahlung (XRD) gewonnen wurden; modifizierte Williamson-Hall 
Methode. Versetzungsstrukturen wurde am Rasterelektronenmikroskop 
(SEM) analysiert. Das hierfür verwendete, als Electron Channeling Contrast 
Imaging (ECCI) bezeichnete, Bildgebungsverfahren wurde mit einer Orien-
tierungsbestimmung mittels EBSD kombiniert. Hierauf weist die von Zaeffe-
rer et al. [263] geprägte Abkürzung cECCI hin: ECCI under controlled 
diffraction conditions.  

Die Probennahme wurde mittels elektroerosivem Schneiden (EDM) vorge-
nommen. Hierbei lag ein besonderes Augenmerk auf die Herstellung von 
Proben mit intakten Schnittkanten, die in gewalztem W zu Delaminationsris-
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sen neigen [64] [Abb. 3.2]. Aufgrund der erwarteten starken Anisotropie der 
mikrostrukturellen Eigenschaften von hochgradig umgeformten W-Blechen, 
siehe z. B. Bonk et al. [242] [Abb. 2], ist stets die Ausrichtung der Proben in 
Bezug auf das Koordinatensystem zu beachten, das in Abbildung 4.1 /S. 76 
festgelegt wurde. 

4.3.1 Rückstreuelektronenbeugung 

Die Präparation der metallographischen Schliffe in Vorbereitung für die 
EBSD-Untersuchungen umfasste das Nassschleifen sowie das mechanische 
als auch ein elektrochemisches Polieren. Die Probenpräparation erfolgte für 
alle Materialien parallel, d. h. die Proben der verschiedenen Bleche wurden in 
gestapelt, mechanisch verbunden sowie warmeingebettet und konnten danach 
im Verbund präpariert werden. 

Das Nassschleifen ist in zwei Bearbeitungsstufen zu unterteilen. In einer 
ersten groben Schleifstufe wurden Oberflächenbereiche entfernt, die während 
des EDM-Schneidens modifiziert wurden. Die sich anschließende Feinbear-
beitung diente zur schrittweisen Reduzierung der Verformungsschicht; siehe 
Schaubild in Petzow et al. [264] [Abb. 1.5.1]. Für das Feinschleifen wurden 
nacheinander Schleifstufen inklusive einer 1200er Körnung durchlaufen. Die 
Schädigungstiefe wurde durch mechanisches Polieren mit polykristallinen 
Diamantsuspensionen mit den Partikelgrößen 9 µm, 6 µm, 3 µm sowie 1 µm 
weiter verringert. Die Polierdauer betrug hierbei jeweils 6 min. 

Der Abtrag letzter Rauheitsspitzen, doch vor allem die Schaffung einer 
verformungsfreien Oberfläche, wurde mittels elektrolytischen Polierens 
realisiert. Dazu wurde der Probenverbund aus dem Einbettmittel herausgelöst 
und eine wässrige Lösung bestehend aus demineralisiertem H2O und 
0,66 Gew.-% NaOH angesetzt; stark verdünnter Elektrolyt ASTM VII-7 
[265] [Tab. 1]. Der Probenverbund wurde als Anode kontaktiert und über den 
Elektrolyten sowie einer V2A-Ringkathode die Elektropolierzelle aufgebaut. 
Mit einer Spannung von 10 V konnten gute Resultate erzielt werden. Der 
Elektrolyt wurde dabei durch einen Rührer kontinuierlich umgewälzt. Die 
anodische Auflösung der Oberfläche erfolgte in einem gepulsten Betriebs-
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modus mit 5 s dauernden Abtrag und einer Pause für 10 s pro Zyklus für eine 
Nettozeit von 3 min bzw. einer Bruttodauer von 9 min. Nach dem elektrolyti-
schen Polieren betrug die maximale Höhendifferenz innerhalb der Gesamt-
messstrecke 𝑅𝑅𝑅𝑅 weniger als 100 nm. 

Die Generierung und Erfassung der EBSD-Beugungsbilder (EBSPs) erfolgte 
mit einem Rasterelektronenmikroskop mit thermischer Feldemissionskathode 
(FEG-SEM) vom Typ MERLIN (Carl Zeiss Microscopy GmbH, Deutsch-
land), in Kombination mit einem netto 480 × 480 Bildpunkte auflösenden 
EBSD-Detektor EDAX Hikari XP (AMETEK, U.S.A) und EDAX TEAM 
v4.5 (AMETEK, U.S.A) als Steuerungs- und Aufnahmesoftware. Die Nei-
gung des Probentisches betrug stets 70° zur Waagerechten. Eine geeignete 
Ausleuchtung des phosphoreszierenden Detektorschirms wurde für W unter 
dem gegebenen Messaufbau bei einem 14 mm betragenden Arbeitsabstand 
erreicht. Die in den einzelnen Versuchsreihen gewählten Strahlparameter und 
der Betriebsmodus des CCD-Sensors, konkret das gewählte Binning2, sind in 
dem Textabschnitt der jeweiligen Untersuchung ausgewiesen. Die Indizie-
rung der EBSPs erfolgte mithilfe eines Hough-Transformation basierten 
Algorithmus [266, 267] mit nachgeschaltetem Abgleich der Winkelbeziehun-
gen der gefundenen Triplets mit einer Orientierungsdatenbank [268]. 

Die Auswertung der Orientierungsdatensätze erfolgte in EDAX OIM Analy-
sis v8.1 (AMETEK, U.S.A). Einträge mit einer geringen Zuverlässigkeit3 
wurden herausgefiltert. Weiterhin wurden einzelne Datenpunkte entfernt 
sowie innerhalb der vorgegebenen Desorientierung zusammenhängende 
Punktgruppen aus weniger als 5 Messpunkten aus den Orientierungsdatensät-

 
2 Die Angabe über das Binning gibt Auskunft über die Anzahl der physischen Pixel des CCD 

Sensors, die zu einem logischen Pixel zusammengefasst und ausgelesen werden. 
3 Die Qualität der Indizierung von EBSPs wurde anhand des Parameters Indizierungszuverläs-

sigkeit (CI) beurteilt. Nach Field [269] [Abbildung 1] beträgt der Anteil der korrekt indizier-
ten EBSPs, deren Lösung ein CI von 0,1 zugewiesen wurde, 95 %. 

4.3  Textur- und Mikrostrukturanalyse 
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zen herausgefiltert. Ein Teil dieser Datenpunkte wurde jedoch mit dem 
Routine GCIS4 in die Datensätze zurückgeführt. 

Ansatz Texturananalyse 

Die Identifizierung von bevorzugten kristallographischen Orientierungen und 
die Quantifizierung ihrer Häufigkeiten erfolgte nach einer direkten Methode. 
Die Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) ist aus EBSD-Orientierungen 
errechnet worden und wurde nicht indirekt aus den Intensitäten von Polfigu-
ren zurückgerechnet [270]. Den Empfehlungen von Wright et al. [271] sowie 
Randle et al. [272] Rechnung tragend, wurden zur Berechnung der ODFs 
deutlich mehr als 10k unabhängige Kornorientierungen aufgenommen. 
Hierzu wurden nach der oben dargelegten Methode metallographische 
Schliffe der Ebene TS angefertigt. In dieser Ebene wird die höchste Korn-
dichte erwartet [242] [Abb. 2], d. h. bei gegebener Messfeldgröße wird ein 
Maximum an unabhängigen Kornorientierungen erfasst. Pro Material wurden 
mehrere Messfelder aufgenommen. Für eine gesteigerte Toleranz gegenüber 
einer möglichen Werkstoffinhomogenität wurden die Messfelder über die 
gesamte Breite der Proben verteilt, d. h. über 10 mm [273]. Gewalzte Refrak-
tärmetalle sind für Texturgradienten entlang der S-Richtung bekannt; vgl. 
Engler et al. [270] bzw. Lied et al. [241] [Abb. 8]. Die Positionen der Mess-
felder wurde in dieser Arbeit daher so gewählt, dass ausschließlich Orientie-
rungsdaten entlang der Blechmitte aufgenommen wurden, also nach Abbil-
dung 4.1 /S. 76 Positionierungen entlang der T-Richtung bei S {0}. Nach 
Engler et al. [270] sind damit die durchgeführten Untersuchungen zur 
Orientierungsverteilung als Analysen der Mikrotextur zu klassifizieren, d. h. 
die Orientierungsverteilungen besitzen einen Ortsbezug und stellen nicht 

 
4 Grain-CI Standardization (GCIS): Bei der GCIS wird die Plausibilität der Orientierungen der 

herausgefilterten Datenpunkte hinsichtlich der Orientierungen ihrer Nachbarpixel bewertet. 
Alle zusammenhängenden Messpunkte mit einer Desorientierung kleiner eines Grenzwinkels 
wird der höchste CI in dieser Punktgruppe zugewiesen. Datenpunkte mit einem CI unterhalb 
von 0,1 jedoch „korrekt“ indiziertem EBSP werden somit dem Datensatz wieder hinzugefügt. 
Die Routine GCIS modifiziert den CI von Messpunkten. Die gemessene Orientierung wird 
jedoch nicht verändert. 
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notwendig eine Beschreibung des gesamten Probenvolumens dar. Im Fol-
genden ist mit dem Begriff Textur stets die Mikrotextur adressiert. 

Tabelle 4.2: Versuchsparameter für die Bestimmung der Textur. Die SEM-Parameter Beschleu-
nigungsspannung 𝑈𝑈 und Strahlstrom 𝐼𝐼 sind angegeben. Darüber hinaus sind die 
Dimensionen der Messfelder parallel zur T-Richtung 𝑦𝑦 und S-Richtung 𝑧𝑧 sowie die 
Schrittweite 𝛿𝛿 und die Anzahl der Messfelder pro Material 𝑁𝑁 aufgelistet. Daraus 
ergibt sich ein Wert für die gesamte pro Material gemessene Fläche 𝐴𝐴, die zusam-
men mit dem Wissen über die Korndimensionen eine Abschätzung der Anzahl in 
dem Datensatz enthaltenen Körner 𝑛𝑛 erlauben. Zusätzlich sind als Qualitätsindika-
toren der arithmetische Mittelwert der Symmetrie der Polfiguren 𝑆𝑆̅ der Ebenen 
{100}, {110}, {111}, Differenz zwischen berechnetem und extrapoliertem wahren 
TI ∆𝐽𝐽 und der relative Fehler 𝑒𝑒𝐽𝐽  des berechneten TI angegeben. 

Material 𝑼𝑼 
/kV 

𝑰𝑰 
/nA 

𝜹𝜹 
/nm 

𝒚𝒚; 𝒛𝒛 
/µm 

𝑵𝑵 
/- 

𝑨𝑨 
/µm2 

𝒏𝒏 
/- 

𝑺𝑺� 
/- 

∆𝑱𝑱 
/- 

𝒆𝒆𝑱𝑱 
/% 

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 

4,1CR 20 20 80 100; 
40 4 16k 9,4k 0,0142 

±0,0027 0,01 0,1 

 

Die Erfassung von Orientierungsdaten für eine Texturbestimmung hat die 
Ermittlung von möglichst vielen Kornorientierungen als Ziel; nicht die 
detaillierte Abbildung der Mikrostruktur [273]. Dies spiegelt sich in der 
gewählten Anzahl und Größe der Messfelder sowie der Schrittweite der 
verwendeten Messraster wider. Auf Basis von Voruntersuchungen sind auf 
das jeweilige Material abgestimmte Schrittweiten definiert worden. Jepson et 
al. [274] folgend entsprechen die in dieser Arbeit gewählten Schrittweiten 
etwa ⅓ der Korndimension entlang der S-Richtung. Damit sind die Messras-

4.3  Textur- und Mikrostrukturanalyse 



4  Experimentelle Methoden sowie Identifikation von Fehlern und Fehlereinflussanalyse 

86 

ter für die Texturbestimmung wesentlich gröber als die Vorgaben für die 
Messung von Mikrostruktureigenschaften [272, 275]. Durch die Festlegung 
von individuellen Schrittweiten, die an die jeweiligen mittleren Korngröße 
gekoppelt sind, konnte eine ressourcensparende Erfassung von unabhängigen 
Kornorientierungen realisiert werden; unter Beibehaltung der Bewertung der 
Plausibilität jeder einzelnen Orientierungsmessung auf Basis von Nachbar-
schaftsbeziehungen im Post-processing. Die Auswahl der Anzahl an Mess-
feldern pro Material und ihre Größe beruht auf Annahmen zur Inhomogenität 
der Mikrostruktur; vgl. Tabelle 4.2 bzgl. der Symmetrie der Polfiguren. 
Untersuchungen von Lied et al. [241] [Abb. 2] an vergleichbar produzierten 
W-Blechen zeigen auf, dass eine zu Beginn deutlich ausgeprägte Heterogeni-
tät bei zunehmenden Umformgrad vernachlässigbar wird. 

 
Abbildung 4.2:  Korrektur der Datensätze bezüglich der Probenlage. Es sind die diskreten 

Polfiguren für die Richtungen {100}, {110} und {111} in 1,7WR dargestellt. 
Jeder schwarze Pixel repräsentiert eine Orientierungsmessung. Die S-Richtung 
befindet sich im Zentrum der Polfiguren. Die L-Richtung zeigt nach oben; vgl. 
Legende in Abbildung 4.5. Die Verdrehungen sind zur Verdeutlichung über-
zeichnet dargestellt. 
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Für die Orientierungsmessungen im Rahmen der Texturanalyse wurde eine 
Beschleunigungsspannung von 20 kV und einem Strahlstrom von 20 nA 
gewählt. Die EBSPs wurden mit einer Geschwindigkeit um 250 fps aufge-
nommen; 5×5 Binning des CCD-Sensors In der Nachbearbeitung wurden die 
Versuchsdaten der einzelnen Messfelder in einen Gesamtdatensatz zusam-
mengefasst. Eine Analyse der Orientierungsdaten offenbarte leichte Verdre-
hungen in Bezug zu den erwarteten Ideallagen der Hauptkomponenten der 
Walztextur. Diese sind höchstwahrscheinlich in leichten Ungenauigkeiten bei 
der Entnahme der Proben aus den W-Blechen begründet, bzw. sind eine 
Folge der Präparation und der Ausrichtung im SEM. Wie von Kocks [276] 
empfohlen, wurde die Abweichungen von den Ideallagen durch eine gering-
fügige Rotation der gemessenen Orientierungsdaten korrigiert. In Abbildung 
4.2 ist die vorgefundene Situation illustriert. Für ein besseres Verständnis 
sind in Abbildung 4.2 die Verdrehungen der Polfiguren {100} und {111} 
hinsichtlich des Probenkoordinatensystems überzeichnet dargestellt, also 
wesentlich stärker ausgeprägt als für die Datensätzen dieser Arbeit festge-
stellt. 

 
Abbildung 4.3:  Evolution der Orientierungsverteilungsfunktion mit zunehmendem Entwick-

lungsgrad. Es ist die Änderung des Texturindex pro Entwicklungsschritt der 
harmonischen Reihenentwicklung 𝑑𝑑𝑑𝑑/𝑑𝑑𝑑𝑑 über den Entwicklungsgrad 𝐿𝐿 aufge-
tragen. Es sind für 1,7WR und 4,1CR die Entwicklungsgrade hervorgehoben, 
nach denen keine nennenswerte Änderung im TI erfolgt. 
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Nach der Justage der Orientierungsdaten wurden die ODFs auf Basis der 
Reihenentwicklung Generalized Spherical Harmonic Expansion (GSHE) 
nach Bunge [277] [Gl. 5.1] berechnet. Der erwarteten hohen Orientierungs-
dichten einzelner Vorzugskomponenten Rechnung tragend [241] [Abb. 7] 
und die Gefahr von sogenannten Ghosting-Artefakten5 berücksichtigend, sind 
die ODFs bis Reihenglied 34 entwickelt worden. Die Intensitäten jeder 
Orientierung wurden dabei über eine Glockenkurve mit einer Halbwertsbreite 
von 5° abgebildet; für mehr Details siehe Niezgoda [278] [Gl. 12.14] sowie 
Bozzolo et al. [279] [Abb. 7]. Bei der Abbildung der Intensitäten jeder 
Orientierung über eine Glockenkurve mit einer gegebene Halbwertsbreite, ist 
die Schärfe der Textur sowie der Entwicklungsgrad bzw. die Stichprobengrö-
ße zu berücksichtigen [279]. Die Reihenentwicklung erfolgte unter Vorgabe 
von orthotroper6 Probensymmetrie. Nach visueller Kontrolle der ODF-
Schnitte und Analyse der Entwicklung des Texturindex (TI) über den Ent-
wicklungsgrad konnte verifiziert werden, dass bei der Anwendung der oben 
angegebenen Entwicklungsparameter weder (i) Ghosting-Artefakte auftreten, 
noch (ii) nennenswerte Veränderungen in der ODF bei der Wahl einer länge-
ren Reihenentwicklung zu erwarten sind; vgl. Abbildung 4.3. Es wird ge-
schlussfolgert, dass der Entwicklungsgrad mit 34 hoch genug angesetzt 
wurde und die ODF, wenigstens an und im Umkreis der Hauptkomponenten 
der Textur, mit hoher Wahrscheinlichkeit die wahren Orientierungsverteilung 
wiedergibt. 

Die Interpretation der ODFs erfolgte anhand von Schnitten des Euler-Raumes 
bei 𝜑𝜑2 {45°} in den Grenzen 𝜑𝜑1 {0 – 90°} und 𝛷𝛷 {0 – 90°}. Im Allgemeinen 
bilden krz Metalle sogenannten Fasertexturen aus, bei denen die Hauptkom-
ponenten der Textur entlang charakteristischer Strecken im Euler-Raum 
verlaufen. Im Fall der Verformung im ebenen Dehnungszustand (EDZ) sind 
α-Faser (hkl)[110] und γ-Faser (111)[uvw] hervorzuheben. In Abbildung 

 
5 E. Bruder, TU Darmstadt: Persönliche Kommunikation 
6 Orthotrope Probensymmetrie bedingt zwei Spiegelebenen. In gewalzten Blechen sind diese 

die Ebenen normal zu der L- bzw. T-Richtung [270]; vgl. Nomenklatur in Abbildung 4.1 
  .   

Würfellage dargestellt. 
/S. 78. In Abbildung 4.5 (links oben) sind die äquivalenten Orientierungen für eine beliebige  
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4.4b sind die Lagen der Hauptkomponenten der Walztextur von krz Metallen 
in Bezug auf das Probenkoordinatensystem durch die grau hervorgehobenen 
Einheitszellen repräsentiert. Die Reduzierung des Euler-Raumes 𝜑𝜑1  {0 – 
360°}, 𝛷𝛷 {0 – 180°} und 𝜑𝜑2  {0 – 360°} auf die Grenzen 𝜑𝜑1  {0 – 360°}, 𝛷𝛷 {0 
– 90°} und 𝜑𝜑2  {0 – 90°} ist ein Ergebnis der Kristallsymmetrie der kubischen 
Einheitszelle und der damit verbundenen Redundanz von gleichwertigen 
Orientierungen. Die Verkleinerung des Euler-Raumes auf 𝜑𝜑1  {0 – 90°}, 𝛷𝛷 {0 
– 90°} und 𝜑𝜑2  {0 – 90°} bzw. die Darstellung des Euler-Raumes in den 
Grenzen 𝜑𝜑1  {0 – 90°}, 𝛷𝛷 {0 – 90°} und 𝜑𝜑2  {45°} ist durch das Vorliegen 
von orthotroper Probensymmetrie gerechtfertigt bzw. der Tatsache geschul-
det, dass die Komponenten, die für die Beurteilung der Walztextur von krz 
Metallen benötigt werden, in dieser Schnittebene lokalisiert sind [270].  

 
Abbildung 4.4: Darstellung von Orientierungen im Euler-Raum: In (a) ist der reduzierte Euler-

Raum, d. h. in den Grenzen {0 – 90°} für alle drei Raumachsen, gezeigt. Wich-
tige Lagen sind für die in Abbildung (a) eingefärbte Schnittebene 𝜑𝜑2  {45°} in 
Darstellung (b) dargestellt. Die typischen Texturkomponenten in gewalztem W 
sind in (b) hervorgehoben. Darstellung (a) in Anlehnung an Spieß et al. [280]. 
Diagramm (b) eigene Darstellung. Indizierung des Euler-Raumes nach der 
Nomenklatur von Bunge {𝜑𝜑1, 𝛷𝛷, 𝜑𝜑2} bzw. durch die Angabe (hkl)[uvw], d. h. 
Nennung der Kristallebene planparallel zur Walzebene sowie der Kristallrich-
tung parallel zur L-Richtung; vgl. Abbildung 4.1 /S. 76. 
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Fehlerbetrachtung Texturanalyse 

Die ODF ist eine angenäherte mathematische Beschreibung der Verteilung 
der Kristallorientierungen hinsichtlich ihrer Gesamtheit. Damit ist die Aussa-
gekraft der ODF stark an die Größe der zugrundeliegenden Stichprobe 
gekoppelt. Darüber hinaus beeinflussen die Parameter der Reihenentwicklung 
die errechneten Intensitätsmaxima und sind für eine quantitative Texturanaly-
se auf die erwarteten Intensitäten sowie die Stichprobengröße abzustimmen. 

Entlang der Mittefaser (hinsichtlich der Blechdicke) wird vorausgesetzt, dass 
die resultierende Verformungsstruktur auf eine plastische Verformung im 
EDZ zurückzuführen ist. Dies bedingt die Ausbildung einer orthotropen 
Probensymmetrie während des Walzens. Orthotrope Probensymmetrie ist 
direkt in den in Abbildung 4.5 dargestellten {100}-Polfiguren für 1,7WR 
identifizierbar. Jedoch geht die Symmetrie der Polfiguren, d. h die Überein-
stimmung der Quadranten 1, 2, 3 und 4, mit der Abnahme der Stichproben-
größe zurück und könnte auf Basis der Stichproben mit 460, 1,8k bzw. 6,9k 
unabhängigen Kornorientierungen nur vermutet werden. Diese Beobachtung 
kann nach einem Ansatz von Wright et al. [271] [Gl. 6] quantifiziert werden. 
In diesem wird die Symmetrie der Polfigur (eigentlich die Asymmetrie 
dieser) über die Beziehung 

𝑆𝑆{hkl} =
1
𝐵𝐵
� � {[𝑃𝑃(𝛼𝛼,𝛽𝛽) − 𝑃𝑃(𝛼𝛼, 180° − 𝛽𝛽)]2

90°−𝑏𝑏

𝛽𝛽=0

90°

𝛼𝛼=0
+ [𝑃𝑃(𝛼𝛼,𝛽𝛽) −𝑃𝑃(𝛼𝛼, 180° + 𝛽𝛽)]2
+ [𝑃𝑃(𝛼𝛼,𝛽𝛽) −𝑃𝑃(𝛼𝛼,−𝛽𝛽)]2}0,5 (4.1) 

beschrieben, wobei die Größen 𝛼𝛼, 𝛽𝛽 und 𝑏𝑏 den Polarwinkel bzw. Azimut 
sowie die Winkelauflösung beider Winkel in der zur Berechnung zugrunde-
liegenden Polfigur entsprechen. Da die Winkelauflösung der Polfiguren von 
Studie zu Studie variieren kann, wird die Vergleichbarkeit von Symmet-
riefaktoren durch die Hinzunahme eines Korrekturfaktors 𝐵𝐵 gewährleistet. 
Der Korrekturfaktor entspricht der Anzahl der Datenpunkte der Polfigur. 
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Im Falle von orthotroper Symmetrie gilt für den Einfluss des Umfangs der 
Stichprobe, d. h. der Anzahl an unabhängigen Kornorientierungen im Daten-
satz 𝑛𝑛, in Hinblick auf die Asymmetrie der Polfigur: 

lim
𝑛𝑛→∞

𝑆𝑆{hkl} = 0 (4.2) 

Unter Annahme einer orthotropen Probensymmetrie ist die Abweichung von 
dem Idealwert {0} ein Maß für die statistische Relevanz des zugrundeliegen-
den Datensatzes. Die Entwicklung der Symmetrie der {100}-Polfiguren für 
1,7WR kann in Abbildung 4.5 anhand der in Rot hervorgehobenen Werte 
nachvollzogen werden. Ideal-symmetrische Polfiguren werden für 1,7WR 
laut Extrapolation ab einer Datensatzgröße von etwa 140k unabhängigen 
Kornorientierungen erzielt. 

Der experimentelle Aufwand, der mit der Generierung von Stichproben mit 
einem Umfang von 140k Körnern verknüpft ist, wäre unverhältnismäßig 
hoch. Die Abweichung einer auf Stichproben basierenden ODF von der 
wahren Textur kann jedoch bereits aus kleineren Datensätze errechnet 
werden. Hierfür bietet sich die Betrachtung in der Variation des Texturindex 
(TI) nach Bunge [277] [Gl. 4.210] für Datensätze desselben Materials mit 
verschiedenen Stichprobenumfang an. Neben der Berechnung des TI basie-
rend auf dem gesamten Datensatz, wurden (Teil-) Datensätze mit einem 
Stichprobenumfang von 41k, 25k, 10k, 8k, 4k, 2k 1k, 800, 400 sowie 200 
unabhängigen Kornorientierungen erzeugt. Dabei erfolgte die Auswahl der 
Körner nach einem zufälligen Muster. Dieses Vorgehen wurde pro Teilstich-
probe 11-mal wiederholt. Jede Berechnung des TI erfolgte unter Vorgabe von 
orthotroper Probensymmetrie. Aus diesen jeweils 11 Einzelergebnissen für 
den TI wurden Median sowie die Spannweite der Ergebnisse ermittelt. 
Exemplarisch sind in Abbildung 4.6a der Median der TIs und die jeweilige 
Spannweite für 1,7WR über den Kehrwert der Stichprobengröße aufgetragen. 
Der Median nimmt mit zunehmendem Umfang der Kornstatistik (linke Seite) 
ab; ebenso die Spannweite zwischen dem höchsten und niedrigsten Teiler-
gebnis. Anhand modellierter Daten konnten Matthies et al. [281] demonstrie-
ren, dass die Abnahme des TI mit dem Kehrwert der Kornstatistik 𝑛𝑛 korre-
liert. Somit erlaubt die in Abbildung 4.6a angegebene Regressionsgrade die 
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Extrapolation eines wahren TI durch die Berechnung des TI für die Koordi-
nate {0}, d. h. für 𝑛𝑛 → ∞, die Stichprobe entspricht der Grundgesamtheit. 

 
Abbildung 4.5: Einfluss der Kornstatistik auf die Polfigursymmetrie. Es sind die Polfiguren 

{100} des Materials 1,7WR für die Stichprobengrößen 460, 1,8k, 6,9k, 21k 
sowie 41k gezeigt; Berechnung ohne Vorgabe von Probensymmetrie. Die Wer-
te zur Beurteilung die Symmetrie der Polfiguren sind jeweils im Zentrum ver-
merkt. Die Entwicklung der Asymmetrie der Polfiguren 𝑆𝑆 ist zentral als Funk-
tion der Anzahl der Kornorientierungen im Datensatz 𝑛𝑛 dargestellt; vgl. 
Tabelle 4.2 für gleichgelagerte Ergebnisse zu den Materialien 2,5WR – 4,1CR.  
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Abbildung 4.6: Abschätzung der erforderlichen Stichprobengröße für 1,7WR für die quantita-

tive Texturanalyse. In (a) ist die Extrapolation des Texturindex 𝐽𝐽 zur Bestim-
mung des wahren TI 𝐽𝐽asym für 𝑛𝑛 → ∞ demonstriert (Berechnungen der experi-
mentellen Texturindexe ohne erzwungene Probensymmetrie). Aufgetragen sind 
Median und die Spannweite der berechneten TIs. Die Auftragung des wahren 
TI über die Datensatzgröße 𝑛𝑛 in (b) zeigt an, wie viele Körner in etwa für Aus-
sagen zur Grundgesamtheit benötigt werden; vgl. Tabelle 4.2 für die gemesse-
nen und extrapolierten wahren TIs der Materialien 2,5WR – 4,1CR. 
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Nach dieser Methodik wird für 1,7WR ein wahrer TI von 4,03 konstruiert. 
Dieser extrapolierte Wert entspricht de facto dem gemessenen TI von 4,09; 
wobei die Berechnung der 4,09 unter Vorgabe von orthotroper Probensym-
metrie erfolgte. Die quadratische Definition des TI bewirkt eine hohe Sensiti-
vität hinsichtlich der Orientierungsdichten der Hauptkomponenten. Es wird 
gefolgert, dass bei Übereinstimmung von gemessenen und wahren TI die 
angenäherte ODF die wahren Orientierungsdichten der Hauptkomponenten 
der Textur akkurat abbildet. 

Eine Erweiterung des oben beschriebenen Ansatzes ermöglicht es ferner 
Schlüsse über die Stabilität der in Tabelle 4.2 gelisteten wahren TIs zu 
ziehen. Dies ist für 1,7WR in Abbildung 4.6b nachzuvollziehen. Dabei gibt 
die Position der Datenpunkte auf der Abszisse Auskunft über den maximalen 
Stichprobenumfang, der für die Berechnung der Regressionsgeraden zur 
Verfügung stand, d. h. der Datenpunkt in Abbildung 4.6b an der Koordinate 
1k entspricht der Regressionsgeraden der TIs in Abbildung 4.6a mit eine 
Kornstatistik von 1k und niedriger; also 1k, 800, 400, etc. Nach Abbildung 
4.6b wird um 10k unabhängigen Kornorientierungen ein Plateau für den 
wahren TI erreicht, welches ab 25k als stabil bezeichnet werden kann. Die 
asymptotische Annäherung des berechneten TI an den wahren TI wird auch 
für die Materialien 2,5WR – 4,1CR beobachtet und bestätigt den Bereich 8k 
– 25k für die notwendige Anzahl von Körnern im Datensatz, ab der eine 
quantitative Texturanalyse gerechtfertigt ist. Mit Kornstatistiken von ge-
schätzt 0AS: 38k, 1,7WR: 41k, 2,5WR: 30k, 2,9WR: 18k, 3,3WR: 15k und 
4,1CR: 9,4k wird diese Anforderung in dieser Arbeit für alle Materialien 
erreicht. 

Ansatz Mikrostrukturanalyse 

Auch die metallographischen Schliffe für die Mikrostrukturanalyse wurden 
nach der oben beschriebenen Methodik präpariert. Es wurden Schliffe der 
Ebenen LS und TS angefertigt. Die Ausrichtung 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 Datenauf-
nahme erfolgte nur im Bereich der Blechmitte, d. h. die Höhe S beträgt {0}. 
Je Material und Schliffebene wurden vier Messfelder mit 50×40 µm Größe 
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aufgenommen, wobei der erste Wert die Höhe vertikal, d. h. in erster Nähe-
rung parallel der S-Richtung, 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 Aufnahme-
rate betrug etwa 150 fps unter Vorgabe eines 4×4 Binning für den CCD-
Sensor. In Tabelle 4.3 sind die experimentellen Randbedingungen zusam-
mengefasst. 

Tabelle 4.3: Versuchsschema der EBSD basierten Mikrostrukturuntersuchungen. Die Messfeld-
dimensionen entlang der L-Richtung 𝑥𝑥, T-Richtung 𝑦𝑦, und S-Richtung 𝑧𝑧 sind pro 
Material und Schliffebene bzgl. der Schliffebenen LS 𝑥𝑥𝑥𝑥 und TS 𝑦𝑦𝑦𝑦 ausgewiesen. 
Die Abschätzungen zu der statistischen Anzahl der in den einzelnen Datensätzen 
enthaltenen Körnern 𝑛𝑛 sind ebenfalls getrennt aufgelistet. Für alle Untersuchungen 
wurden die Strahlparameter Beschleunigungsspannung 𝑈𝑈 und Stahlstrom 𝐼𝐼 sowie 
die Schrittweite 𝛿𝛿, die Anzahl 𝑁𝑁 und die Gesamtfläche 𝐴𝐴 der Messfelder konstant 
gehalten. Weiterhin ist der Anteil 𝑓𝑓 von Messpunkten mit einem CI größer 0,1 
(nach GCIS) am Gesamtdatensatz ausgewiesen. 

Material 
& Ebene 

𝑼𝑼 
/kV 

𝑰𝑰 
/nA 

𝜹𝜹 
/nm 

𝒙𝒙; 𝒛𝒛  
/µm 

𝑵𝑵 
/- 

𝑨𝑨 
/µm2 

𝒏𝒏 
/- 

𝒇𝒇 
/% 

0AS 30 20 500 2,9k; 2,3k 2 13340k 3,8k 97,8 

1,7WR /LS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 2,8k 99,9 

2,5WR /LS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 4,6k 99,8 

2,9WR /LS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 6,5k 99,9 

3,3WR /LS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 11K 99,8 

4,1CR /LS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 10k 99,8 

1,7WR /TS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 3,5k 99,9 

2,5WR /TS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 10k 99,1 

2,9WR /TS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 11k 99,3 

3,3WR /TS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 15k 99,8 

4,1CR /TS 15 20 40 50; 40 4 8,0k 19k 99,2 
 

Während der Nachbearbeitung wurden nach Material und Schliffebene 
sortiert die einzelnen Messdaten zu einem gemeinsamen Datensatz zusam-
mengefasst. Im nächsten Schritt wurden die oben beschriebene Filter-Routine 
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durchlaufen. Anhand der zusammengeführten Datensätze wurden Mittelwerte 
und Verteilungskurven abgeleitet. Mit dem Ziel Standardabweichungen 
ausweisen zu können, erfolgte eine Auswertung der individuellen Datensätze. 

In dieser Ausarbeitung sind in Anlehnung an Hansen et al. [282] Kleinwin-
kelgrenzen (LABs) als Gitterrotationen zwischen benachbarten Messpunkten 
im Bereich 2 – 15° definiert. Differenzen mit einer Desorientierung größer 
15° werden als Großwinkelgrenzen (HABs) interpretiert. Aufgrund der 
starken Anisotropie in der Kornmorphologie wird der Begriff Korngröße 
hinsichtlich eines angenäherten Durchmessers vermieden. Stattdessen 
werden die gemittelten Abstände zwischen HABs bzw. zwischen HABs und 
LABs angegeben und stets der Bezug hinsichtlich L-, T- und S-Richtung 
verdeutlicht. Die ausgewiesenen Korngrenzenabstände beruht auf der An-
wendung des Linienschnittverfahrens [283]. 

Fehlerbetrachtung Mikrostrukturanalyse 

Ultrafeinkörnige Mikrostrukturen stellen hohe Anforderungen an die Ortsauf-
lösung der verwendeten Abbildungsmethode. Durch die starke Probennei-
gung bei EBSD ist die physikalische Ortsauflösung (meist: in welchem 
Abstand von einer Korngrenze kommt es zur Überlagerung der Beugungs-
muster des beprobten Kristalls und des angrenzenden Korns) orthogonal 
(nachfolgend als lateral bezeichnet) sowie in Richtung des PE-Strahls aniso-
trop und besitzt nach geometrischen Gesichtspunkten ein Verhältnis von etwa 
1:3. Die physikalische laterale Auflösung von EBSD ist der Gegenstand 
vieler Veröffentlichungen; für eine Übersicht sei auf Chen et al. [284] ver-
wiesen. Für W im FEG-SEM und einer Beschleunigungsspannung von 30 kV 
geben Isabell et al. [285] die physikalische laterale Auflösung mit 50 nm an. 
In einer neueren Veröffentlichung von Tripathi et al. [286] ist für W unter 
den experimentellen Bedingungen 30 kV, 10 nA ein Wert von 100 nm 
ausgewiesen7. Dieser Unterschied von Faktor zwei könnte in den verwende-
ten Elektronenquellen begründet sein: Während Isabell et al. [285] ihre 
Messungen mit einer kalten Feldemissionskathode (cFEG) vornahmen, 

 
7 A. Tripathi, Max-Planck-Institut für Eisenforschung, Düsseldorf: Persönliche Kommunikation 
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verwendeten Tripathi et al. [286] einen Emitter, der nach dem Prinzip der 
warmen Feldemission (Schottky Type) arbeitet. Auch wenn nicht näher von 
Isabell et al. [285] spezifiziert, kann infolge des bauartbedingt stark einge-
schränkten Strahlstroms von cFEGs [287] [Tab. 1.1] auf eine Differenz im 
Stahlstrom beider Studien von mindestens eine Größenordnung geschlossen 
werden. In Hinblick auf diese Ausarbeitung sollte der Bericht von Tripathi et 
al. [286] repräsentative Werte für die physikalische laterale Auflösung von 
EBSD an W enthalten. 

Die praktisch nutzbare Auflösung von EBSD, nachfolgend effektive laterale 
Auflösung genannt, wird neben der physikalischen Auflösung auch von dem 
verwendeten Software-Algorithmus für die Indizierung der EBSPs bestimmt 
[288]. Da bei der Überlagerung von zwei Beugungsmustern in einem EBSP 
häufig die Kikuchi-Bänder einer Orientierung merklich schwächere Intensitä-
ten aufweisen, kann verlässlich zwischen beiden Mustern unterschieden 
werden. Damit besitzt EBSD eine höhere effektive als physikalische laterale 
Auflösung [288]. Diese liegt nach aktuellen Studien8 an W im Bereich um 
10 nm. Damit kann festgehalten werden, dass EBSD auch für die Mikrostruk-
turanalyse von UFG Materialien eine leistungsfähige Methode darstellt und 
die gewählte Schrittweite von 40 nm für ESBD geeignet gewählt wurde. Mit 
dem experimentellen Aufbau (die S-Richtung verläuft stets horizontal im 
EBSD-Messraster) wird weiterhin sichergestellt, dass die kleinste Struktur-
dimension in den hier untersuchten W-Materialien parallel zur Richtung der 
höchsten Auflösung ausgerichtet ist. 

Insbesondere der Ermittlung der mittleren Abstände zwischen Großwinkel-
grenzen bzw. Groß- und Kleinwinkelgrenzen kommt in dieser Ausarbeitung 
eine zentrale Bedeutung zu. Nach DIN ISO 13067 [289] wurde die Aufnah-
me der Datensätze für die Mikrostrukturanalyse wurde so konzipiert, dass 
eine Kornstatistik von deutlich mehr als 1k Körnern (nicht Messpunkten) 
erzielt wird. Für die gewalzten Materialien wurde das sich hieraus ergebene 
Messraster für 1,7WR als Referenz festgelegt. Aus der Tatsache, dass die 

 
8 S. Zaefferer und A. Tripathi, beide Max-Planck-Institut für Eisenforschung, Düsseldorf: 

Persönliche Kommunikation 
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Schrittweite sowie Größe und Anzahl der Messfelder für die Datenaufnahme 
zur Mikrostrukturanalyse für alle Materialien und Schliffebenen konstant 
gehalten wurden, folgt, dass Tabelle 4.3 für die Materialien mit hohen Um-
formgraden eine wesentliche umfangreichere Kornstatistik ausweist; etwa 
10k für 4,1CR in der LS-Ebene. Die Ergebnisse, die auf den Untersuchungen 
der Schliffebenen TS basieren, beruhen infolge der anisotropen Kornmorpho-
logie auf etwa doppelt so viel gemessenen Körnern. Damit übertreffen die 
Datensätze dieser Arbeit in ihrem Umfang deutlich den in DIN ISO 13067 
[289] formulierten Anforderungen für eine zuverlässige Bestimmung der 
Korngröße nach dem Linienschnittverfahren. 

Neben einer angemessenen Kornstatistik identifiziert Humphreys [275] des 
weiteren (i) die Häufigkeit von nicht- bzw. falsch-indizierten Messpunkten 
und (ii) die gemittelte Anzahl der Messpunkte pro Linienabschnitt der Mess-
linie als weitere Einflussfaktoren bei der verlässlichen Bestimmung von 
Korndimension nach dem Linienschnittverfahren bei Anwendung auf einen 
EBSD-Datensatz. Ein Auszug der Studie von Humphreys [275] ist in Abbil-
dung 4.7 wiedergegeben. Während nicht- und falschindizierte EBSPs zu 
künstlichen Korngrenzen führen und in der Folge die gemittelte Korngröße 
nach dem Linienschnittverfahren nach Abbildung 4.7a mit zunehmendem 
Anteil dieser EBSPs nicht konservativ ist, muss der Tatsache, dass die Länge 
eines einzelnen Linienabschnittes immer ein Vielfaches der Schrittweite des 
Messrasters beträgt, mit einer Überschätzung des mittleren Korngrenzenab-
standes Rechnung getragen werden; vgl. Abbildung 4.7b. Dabei wird in dem 
dargestellten Wertebereich zwischen dem relativen Fehler bei der Bestim-
mung der mittleren Abschnittslänge und dem Anteil an Datenpunkten mit 
zutreffender Orientierung ein linearer Zusammenhang gefunden. Der Einfluss 
der mittleren Anzahl an Messpunkten pro Abschnittslänge ist hingegen 
nichtlinear. Unterschreitet die Anzahl von Messpunkten zwischen zweien als 
Korngrenzen definierten Merkmalen im Mittel den Quotienten {5}, ist mit 
einem hyperbolischen Anstieg des systematischen Messfehlers zu rechnen. In 
den von Humphreys [275] [Abb. 9] publizierten Daten liegt der systematische 
Fehler bei der Bestimmung des mittleren Korngröße bei der Anwendung der 
von Radle [272] genannte Empfehlung für die Mikrostrukturanalyse von 10 
Messpunkten pro erwarteter mittlerer Abschnittslänge zwischen 1 – 2 %.  
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Abbildung 4.7: Fehler bei der Bestimmung von mittleren Korngröße nach dem Linienschnitt-

verfahren. Diagramm (a) und (b) zeigen den erwarteten relativen Fehler 𝑒𝑒𝑑𝑑�  bei 
der Ermittlung der mittleren Korngrenzenabstände. In (a) ist der Fehler über 
dem Anteil 𝑓𝑓 an korrekt indizierten EBSPs aufgetragen. In (b) ist der relative 
Fehler 𝑒𝑒𝑑𝑑�  über der gemittelten Anzahl an Messpunkten entlang der Messlinie 
zwischen zwei Linienschnitten gezeigt. Dies ist als gemittelter Korngrenzenab-
stand 𝑑̅𝑑 normiert auf die Schrittweite 𝛿𝛿 des Messrasters dargestellt. Die zu 
Grunde liegenden Daten sind Humphreys [275] entnommen. 
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Nun sollen diese Zusammenhänge auf die Materialien 1,7WR – 4,1CR 
angewendet werden. Zuerst sei auf den Anteil an fehlerhaft indizierten 
EBSPs eingegangen. Laut Tabelle 4.3 liegt in dieser Arbeit der Anteil von 
Messpunkten mit einem CI größer 0,1 stets oberhalb von 99 %. Es ist dabei 
auf den Zustand der Datensätze nach der Anwendung der GCIS Routine 
referenziert. Wird vereinfacht angenommen, dass die mit einem CI größer 0,1 
verknüpften EBSPs ausnahmslos korrekt indiziert wurden9, so ist nach 
Abbildung 4.7a der systematische Fehler bei der Bestimmung der mittleren 
Korngrenzenabstände kleiner als 1 % und damit unwesentlich. Ähnlich wird 
der systematische Fehler bewertet, der durch die gewählte Schrittweite von 
40 nm hervorgerufen wird. In Abbildung 4.7b sind die ermittelten Quotienten 
für die S-Richtung eingetragen; d. h. für die Richtung entlang der kleinsten 
Korndimensionen. Dabei wird zwischen dem mittleren Abstand von HABs 
𝑑̅𝑑HAB|S bzw. HABs und LABs 𝑑̅𝑑all|S, also alle Grenzen, unterschieden. Die 
gemessenen mittleren Abstände zwischen HABs sind demnach im Maximum 
(ein Quotient von 6,4 für 4,1CR) um etwa 3 % überschätzt und können damit 
ebenfalls vernachlässigt werden. Werden alle Grenzen mit mehr als 2° 
Desorientierung bei der Ermittlung der mittleren Linienabschnitte berück-
sichtigt, beträgt der Quotient für 4,1CR 4,0 und im Maximum 9,3 (1,7WR). 
Das lässt auf eine systematische Überschätzung der mittleren Korngröße 
entlang der S-Richtung bei der Berücksichtigung aller Grenzen um 2 % – 
7 % schließen. Dies wird in Anbetracht der experimentellen Natur dieser 
Ausarbeitung als tolerierbar eingestuft. Untersuchungen zum Einfluss der 
Schrittweite auf den gemessenen mittleren Korngrenzenabstand entlang der 
S-Richtung in der Arbeitsgruppe10 bekräftigen die oben getätigten Aussagen. 
Erst unterhalb eines Quotienten von etwa 2,5 weicht die experimentell 
bestimmte mittlere Korngröße von der wahren Korngröße deutlich ab und die 
wahre Korngröße wird um mehr als 10 % überschätzt.  

 
9 Field [269] gibt für EBSPs, die mit einem CI größer 0,1 indiziert wurden eine Quote der 

korrekten Lösungen von etwa 95 % an. In der aktuellen Arbeit wurden jedoch zusätzlich die 
Nachbarschaftsbeziehungen überprüft, sodass in dieser Ausarbeitung die Quote von 95 % 
lediglich einen unteren Grenzwert darstellen sollte. 

10 P. Lied, KIT, Karlsruhe: Persönliche Kommunikation 
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4.3.2 Röntgendiffraktometrie 

Für eine Abschätzung der Eigenspannungen 3. Art [290] [Abb. 1] und der 
daraus ableitbareren Dichte an gespeicherten Versetzungen wurden mittels 
Röntgendiffraktometrie (XRD) aufgenommene Beugungsprofile nach der 
Methode der modifizierten Williamson-Hall (WH) Auftragung nach Ungár et 
al. [291] ausgewertet. Diese modifizierte Variante unterscheidet sich von der 
ursprünglich von Hall [292] und Williamson et al. [293] sowie Anderen [294] 
erarbeiteten Methode der Differenzierung von Größen- und Versetzungsef-
fekt durch die Berücksichtigung der mittleren Kontrastfaktoren der von den 
Versetzungen besetzten Gleitsystemen als Funktion des Beugungsvektors. 

Bemerkungen zum Kontrastfaktor von Versetzungen 

Ausgehend von der grundlegenden theoretischen Arbeit von Krivoglaz [295, 
296], demonstrierten Wilkens [297] und Ungár et al. [291], dass die Analyse 
der gemittelten quadratischen Abweichung des Gitterparameters parallel zum 
Beugungsvektor 𝑔⃑𝑔 innerhalb eines Korns, besser bekannt als 〈ε𝑔𝑔2〉 mean 
quadratic strain, Rückschlüsse auf die Versetzungsstruktur ermöglicht. Die 
Variationen des Gitterabstandes entlang des Beugungsvektors, die mit der 
Existenz von Versetzungen zu erklären sind (und über die winkelabhängige 
Verbreiterung der Beugungsreflexe quantifiziert werden können; 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 parallel 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 und dem besetzten Gleitsystem abhängig. 
Ebenso ist die Gitterverzerrung, die von Versetzungen hervorgerufen werden, 
von der Wechselbeziehung untereinander (Korrelation in Bezug auf ihre 
Spannungsfelder bzw. Dehnungsfelder) bestimmt. Diese Komplexität soll 
durch die Darstellung der Einflussgrößen in der Schreibweise 

〈ε𝑔𝑔2〉 ~𝜌̅𝜌,𝑏𝑏,𝑀𝑀, 𝐶̅𝐶 (4.3) 
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nochmals unterstrichen werden, wobei 𝜌̅𝜌 und 𝑏𝑏 die mittlerer Versetzungs-
dichte bzw. den Betrag des dominierenden Burgers-Vektors repräsentieren. 
Der Faktor 𝑀𝑀, auch als Wilkens-Faktor oder Wilkens-Parameter [298] 
bekannt, ist selbst eine Funktion der Versetzungsdichte und beschreibt den 
Grad der Korrelation der Versetzungen. Ist die Anordnung der Versetzungen 
von einem zufälligen Charakter geprägt nimmt 𝑀𝑀 Werte >1 an. Sind die 
Versetzungen in Strukturen gespeichert, sodass sich Zugspannungs- und 
Druckspannungszone benachbarter Versetzungen überlagern, die Spannungs-
felder daher teilweise kompensiert werden, gilt: 𝑀𝑀 < 1; vgl. Ribárik [299] 
[Abb. 2.10]. Die letzte Einflussgröße in dieser Aufzählung, die Eigenschaft 
𝐶̅𝐶, ist unter der Bezeichnung des mittleren Kontrastfaktors geläufig. Bei 
gegeben Beugungsbedingungen kann der Kontrastfaktor11 als ein Maß für die 
„Sichtbarkeit“ der von einer Versetzung verursachten Gitterverzerrung 
verstanden werden [291]. Der Kontrastfaktor korrigiert den als strain anisot-
ropy bekannt gewordenen Umstand, der die Verwendung der WH-
Auftragung nach der ursprünglichen Definition einschränkt. Der Einfluss des 
Beugungsvektors auf 〈ε𝑔𝑔2〉 führt hierbei (abweichend von der zugrunde 
liegenden Annahme) zu einer unstetigen (anisotropen) Verbreiterung der 
Halbwertsbreite (FWHM) der Beugungsreflexe mit zunehmenden Beu-
gungswinkel. Als Folge sollten für die Konstruktion der Ausgleichsgeraden 
bei der Verwendung der WH-Methode ohne Kontrastfaktoren nur Reflexe 
gleichen Typs berücksichtigt werden. 

Für das kubische Kristallgitter kann der gemittelte Kontrastfaktor eines 
Reflexes, d. h. das arithmetische Mittel der Kontrastfaktoren aller Stufen- 
bzw. Schraubenversetzungen, unter der Vorgabe, dass {ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘} den Beugungs-
vektor beschreibt, durch die Lösung der Beziehungen 

C�ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 = C�ℎ00(1− 𝑞𝑞𝐻𝐻2) (4.4) 

 
11 Der Begriff Sichtbarkeit wurde gewählt, um den Zusammenhang mit dem beobachteten 

Beugungskontrast während TEM-Untersuchungen zu betonen. Bekanntestes Beispiel hierfür 
ist „𝑔⃑𝑔 • 𝑏𝑏�⃑  = 0“, d. h. Beugungsvektor und Burgers-Vektor stehen orthogonal zueinander. Die 
von der Versetzung hervorgerufene Gitterverzerrung erzeugt keinen Bildkontrast [300]. 
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und ferner die Eigenschaft 

𝐻𝐻2 =
ℎ2𝑘𝑘2 + ℎ2𝑙𝑙2 + 𝑘𝑘2𝑙𝑙2

(ℎ2 + ℎ2+𝑙𝑙2)2  
(4.5) 

bestimmt werden [301] [Gl. 7] und [302] [Gl. 10]. Dabei wird deutlich, dass 
die Berechnung des Orientierungsparameters 𝐻𝐻2, nur Kenntnis über den 
Beugungsvektor voraussetzt; ausgedrückt als Miller’sche Indizes. Zusammen 
mit dem Parameter 𝑞𝑞 gibt der Orientierungsparameter den mittleren Verset-
zungskontrast C�ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 bei Vorliegen des Beugungsvektors {ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘} als Faktor des 
mittleren Kontrastfaktors unter der Beugungsbedingung 𝑔⃑𝑔 = {ℎ00} an. Dabei 
gilt als Folge der destruktiven Interferenz für den Reflex {100} bei Materia-
lien mit krz Gitterstruktur [303]: {ℎ00} = {200}. Für kubische Materialien 
sind die Werte für C�ℎ00 und 𝑞𝑞 als Funktionen der elastischen Konstanten in 
Ungár et al. [301] [Tab. 6 – 9] dokumentiert. Das Programm ANIZC12 [304] 
erlaubt darüber hinaus die Bestimmung der individuellen Kontrastfaktoren 
der Versetzungen gleichen Typs und die individuelle Ausgabe der mittleren 
Kontrastfaktoren für Stufen- und Schraubenversetzungen getrennt; siehe 
Featherstone [305] [Tab. 3] für die benötigten Nachgiebigkeitsfaktoren von 
W als Funktion der Temperatur. An dieser Stelle ist darauf hinzuweisen, dass 
das hier skizzierte Vorgehen formal nur anwendbar ist, sofern das zu unter-
suchende Material keine Textur besitzt und die Belegung der Gleitsysteme 
gleichförmig ist13. Jedoch wird die modifizierte WH-Auftragung auch viel-
fach für umgeformte (d. h. die Belegungsdichten können variieren) und 
Materialien mit Textur eingesetzt; vgl. z. B. Ref. [306–308]. In diesem Fall 
kann für 𝑞𝑞 nicht auf die in Ref. [301] dokumentierten Werte zurückgegriffen 
werden und es bedarf einer experimentellen Bestimmung dieses Parameters 
bzw. der gemittelten Kontrastfaktoren. 

 
12 ANIZC; abrufbar unter: http://metal.elte.hu/anizc/, Abrufdatum: 24.11.2020 
13 W. Pantleon, Danmarks Tekniske Universitet, Lyngby, Dänemark: 
  Persönliche Kommunikation 
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Probenpräparation und Aufnahme von Beugungsprofilen 

Proben mit den Dimensionen 20×15 mm wurden den Blechen entnommen. 
Auf ein Schleifen und mechanisches Polieren der ausgesuchten Blechoberflä-
che wurde verzichtet, da die Dickenreduktion sich bei einem ordnungsgemä-
ßen Durchlaufen der einzelnen Schleifstufen in der Größenordnung der 
Blechdicke von 4,1CR bewegt. Die Blechoberflächen wiesen bereits im 
Lieferzustand eine geringe Rauheit auf und die für die XRD-Untersuchungen 
ausgewählte Walzoberflächen waren nicht durch den Trennprozess modifi-
ziert worden; abgesehen von den Schnittkanten. Die Blechoberflächen 
wurden mittels elektrolytischen Polierens von anhaftenden Verunreinigungen 
befreit, mit dem positiven Nebeneffekt, dass auch die Rauheit der ohnehin 
sehr glatten Blechoberflächen weiter reduziert werden konnte. Für das 
elektrolytische Abtragen wurde ein Elektrolyt bestehend aus H2O mit 
2 Gew.-% NaOH in Lösung angesetzt. Die Proben wurden als Anode instal-
liert und die bessere der beiden Walzoberflächen gegen eine Kathode aus 
V2A ausgerichtet. Das elektrolytische Abtragen erfolgte in einem kontinuier-
lichen Betriebsmodus mit einer Spannung von 10 V und einer Dauer von 
3 min, wobei der Elektrolyt kontinuierlich umgewälzt wurde. Im Ergebnis 
wurden metallisch glänzende Oberflächen mit nochmals reduzierter Rauheit 
erreicht; siehe in Tabelle 4.4 dokumentierte Rauheitswerte. 

Tabelle 4.4: Rauheiten vor und nach der Elektropolieren. Es ist der Mittenrauwert Ra im 
Walzzustand (Oberfläche normal zu S-Richtung) bzw. der erodierten Oberflächen 
für 0AS angegeben. Die Werte in der Zeile elektrolytisch poliert referenzieren auf 
den Zustand, der für die XRD-Untersuchen genutzt wurde; alle Werte in µm. 

Oberflächenzustand 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 
 

Die Beugungsexperimente erfolgten auf einem Röntgendiffraktometer mit 
Bragg-Brentano-Geometrie (Seifert, Deutschland) und einem Messkreisradi-
us von 210 mm. Als Strahlungsquelle diente eine Cu-Anode vom Typ DX Cu 
12x0.4-s. Probe und Liniendetektor Modell Meteor 1D (600 Einzelsegmente 
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mit 0,01° Auflösung) waren auf einem Goniometer vom Typ MZ IV mon-
tiert. Zur Abschwächung der Intensitäten von Bremsstrahlung und CuKβ-
Emissionslinie war ein Ni-Filter in dem Strahlengang eingebracht. Die 
Strahlenoptik bestand aus primärer Blende (1,0 mm), Kollimator (Soller) und 
Austrittsblende (0,5 mm). Auf der Detektorseite waren keine Blenden instal-
liert. 

Die Proben wurden so auf dem Probenhalter des Goniometers montiert, dass 
der Röntgenstrahl die Oberfläche normal zur S-Richtung beleuchtete; der 
Einstrahlwinkel variiert mit dem Abfahren des Messkreises. Durch den 
symmetrischen Strahlengang stand der Beugungsvektor stets parallel zur S-
Richtung bzw. die Winkelhalbierende zwischen transmittiertem und reflek-
tiertem Stahl verläuft parallel zur Probenoberfläche. Der 2𝜃𝜃-Messbereich 
umfasste Beugungswinkel von 30° bis 135°. Der Einsatz eines Liniendetek-
tors erlaubte die simultane Zählung der Impulse für einen Ausschnitt von 12° 
(2𝜃𝜃) des Messbereiches. Die kumulierte Messzeit pro Beugungsprofilseg-
ment betrug 360 s. Die Anodenspannung wurde auf 40 kV, also in etwa dem 
Vierfachen der CuK-Emissionslinie, eingestellt. Dadurch war ein maximales 
Verhältnis von der Intensität der charakteristischen Strahlung zur Intensität 
der Bremsstrahlung gewährleistet [280] [Abb. 2.8a]. Der Anodenstrom 
betrug 30 mA. 

Abschätzung der Versetzungsdichte 

Vor der Anwendung der modifizierten WH-Methode erfolgte eine Nachbear-
beitung der Beugungsprofile. In einem ersten Schritt wurde der Untergrund 
korrigiert sowie die CuKα2-Dubletten mittels der mathematischen Rachin-
ger-Korrektur [300] entfernt. Beide Operationen wurden in der Software 
Seifert RayfleX Analyze v2.503 vorgenommen. In Schritt zwei wurde die 
Verbreiterung, der CuKα1-Reflexe, die dem Messaufbau zuzuordnen ist, von 
den gemessenen FWHMs linear subtrahiert, d. h. unter Annahme von Refle-
xen mit überwiegendem Lorentz-Anteil; vgl. Cullity et al. [303] [Kap. 14, 
Gl. 8]. Das Geräteprofil war zuvor durch die Messung des Standards NIST 
SRM 660c (LaB6-Pulver zur Kalibrierung der Reflexposition und Bestim-
mung der instrumentalen Reflexform) bestimmt worden. Die verbliebenen 
FWHMs wurden Liniendefekten und dem Größeneffekt zugeordnet. 
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Unter dem Begriff der modifizierten WH-Methode sind verschiedene Varian-
ten der Zerlegung der FWHMs eines Beugungsprofils in winkelveränderliche 
(microstrain broadening) und winkelkonstante Anteile (size broadening) 
versammelt. Neben einer ursprünglichen Version mit der Addition von 
Polynomen ersten Grades [291] und einer Abwandlung dieser Variante durch 
die Bildung der Reflexbreite als geometrische Summe [301], ist auch eine 
Version der modifizierten WH-Methode entwickelt worden, welche die 
Beschreibung der Reflexverbreiterung über den Beugungswinkel durch eine 
quadratische Funktion vorsieht [309]. In dieser Ausarbeitung werden aus-
schließlich Ergebnisse gezeigt, die mit der ursprünglichen Formulierung 
erzielt worden sind; additiver Ansatz. Nach Ungár et al. [291] [Gl. 5] kann 
nach dieser Formulierung die FWHM im reziproken Raum eines Reflexes 
{ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘} als 

∆𝐾𝐾hkl =
0,9
𝐷𝐷 + 𝛽𝛽 𝐾𝐾hkl �𝐶̅𝐶hkl (4.6) 

beschrieben werden, wobei über die Beziehungen 

Δ𝐾𝐾hkl =
2 cos(𝜃𝜃hkl) ∗ 𝐵𝐵hkl

𝜆𝜆  (4.7) 

sowie 

𝐾𝐾hkl =
2sin (𝜃𝜃hkl)

𝜆𝜆  (4.8) 

die FWHM 𝐵𝐵hkl und zugehöriger Beugungswinkel 𝜃𝜃hkl als Eigenschaft im 
reziproken Raumgitter ausgedrückt werden [291] [Gl. 3]. Die Größe 𝐷𝐷 
beschreibt die mittlere Länge der Zone kohärenter Beugungsereignisse 
parallel zum Beugungsvektor (coherent scattering domain size). Die mittlerer 
Versetzungsdichte 𝜌̅𝜌 ist eine Funktion der Variable 𝛽𝛽 und kann durch das 
Umstellen des Ausdrucks 

𝛽𝛽 =
𝜋𝜋𝑀𝑀2𝑏𝑏2

2 𝜌̅𝜌 (4.9) 
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ermittelt werden [302] [Gl. 15], wobei 𝑏𝑏 den Betrag des Burgers-Vektors 
repräsentiert und 𝑀𝑀 der bereits oben adressierte Wilkens-Faktor [298] ist. 

Für die gewalzten Materialien kann nicht von einer gleichmäßigen Verteilung 
der Kornorientierungen und einer gleichförmigen Belegung aller Gleitsyste-
me ausgegangen werden. Somit musste für 1,7WR – 4,1CR auf das Ablesen 
der mittleren Kontrastfaktoren aus Ungár et al. [301] [Abb. 1] bzw. der 
Ermittlung nach Borbély et al. [304] verzichtet werden. Eine Kenntnis über 
die Kontrastfaktoren ist jedoch für die Lösung von Gleichung 4.6 zwingend 
erforderlich. Um diese Einschränkung zu umgehen, wurde in dieser Ausar-
beitung ein experimenteller Ansatz [308] für die Ermittlung der mittleren 
Kontrastfaktoren der Reflexe {ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘} verfolgt. Dieses Vorgehen bedingt in 
einem ersten Schritt die iterative Bestimmung des Parameters 𝑞𝑞 aus Glei-
chung 4.4 mittels Fehlerbetrachtung. Auf diesen Ergebnissen aufbauend 
wurden in Schritt zwei die mittleren Kontrastfaktoren aller Reflexe unter 
Zuhilfenahme von Gleichung 4.5 berechnet. Die Feststellung von 𝑞𝑞 erfolgte 
nach 

∆𝐾𝐾hkl ~ 𝐾𝐾hkl �1− 𝑞𝑞
ℎ2𝑘𝑘2 + ℎ2𝑙𝑙2 + 𝑘𝑘2𝑙𝑙2

(ℎ2 + ℎ2+𝑙𝑙2)2  
(4.10) 

wobei der rechte Ausdruck aus dem Einsetzen von Gleichung 4.5 in Glei-
chung 4.4 sowie dieses Ausdrucks in Gleichung 4.6 und der Reduzierung auf 
die für die Bestimmung von 𝑞𝑞 erforderlichen Größen gewonnen wurde. 
Mittels Python-Skript wurde der Ausdruck der rechten Seite für einen gege-
benen Wert von 𝑞𝑞 für alle Reflexe des Beugungsprofils berechnet und aus 
den so ermittelten Datenpunkten Punktepaare nach dem Aufbau (∆𝐾𝐾hkl, f(𝑞𝑞) 
aus Gleichung 4.6 rechte Seite) gebildet. Basierend auf diesen Punktpaaren 
erfolgte die Berechnung des Bestimmtheitsmaß einer Regressionsgeraden. 
Dieser Algorithmus wurde für einen gewählten Bereich von 𝑞𝑞 angewendet 
(Skript auf Anfrage verfügbar), die Lösung mit dem größten Bestimmtheits-
maß identifiziert und der damit verbundene Wert von 𝑞𝑞 ausgelesen. Für die 
experimentelle Bestimmung von 𝑞𝑞 wurden nur Reflexe mehr als 3k Zählim-
pulsen herangezogen. In Tabelle 4.5 sind die Ergebnisse für 𝑞𝑞 aufgelistet. 

4.3  Textur- und Mikrostrukturanalyse 
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Diese sind darüber hinaus in Abbildung 4.8a eingetragen. Zusätzlich ist in 
Blau der theoretisch ermittelte Bereich für 𝑞𝑞 als Funktion des Zener-
Verhältnisses [310] eingetragen. Der theoretische Bereich ist für ein Material 
ohne Textur und bei einer einheitlichen Belegung der Gleitsysteme berechnet 
worden. In W liegt für Raumtemperatur das Zener-Verhältnis um {1,0}, vgl. 
Featherstone [305] [Tab. 3]. 

Als weitere Folge der Walztextur können aus 𝑞𝑞 keine Schlüsse zu den Antei-
len von Stufen- bzw. Schraubenversetzungen gezogen werden. Ungár et al. 
[291] folgend, wird daher für diese Ausarbeitung ein gleichrangiger Anteil 
von Stufen- und Schraubenversetzungen angenommen. Damit ergibt sich der 
mittlere Kontrastfaktor C�ℎ00, der in krz Gittern mit {200} verknüpft ist, zu 
0,19 [301]. Nach der Bestimmung bzw. Festlegung von 𝑞𝑞 und C�ℎ00 erfolgte 
anhand Gleichung 4.4 und Gleichung 4.5 die Berechnung der übrigen mittle-
ren Kontrastfaktoren; für jedes Material individuell. In Abbildung 4.8b sind 
die Resultate der Anstrengungen zur Bestimmung der experimentellen 
Kontrastfaktoren anhand der Ergebnisse für 1,7WR dargestellt. Es sind die 
für 1,7WR experimentell ermittelten (rot gefüllte Symbole) und die in Ungár 
et al. [301] dokumentierten, bzw. mittels ANIZC [304] bestimmten, theoreti-
schen Werte (offene rote Quadrate) für die mittleren Kontrastfaktoren der 
Reflexe {ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘} über den Beugungswinkel aufgetragen. Es werden deutliche 
Unterschiede festgestellt. Diese sind in erster Linie mit der Textur von 
1,7WR zu begründen. 

Nachdem für alle Reflexe sowohl (i) die FWHMs, (ii) die Reflexpositionen 
und (iii) die Kontrastfaktoren bestimmt waren, erfolgte die Berechnung des 
versetzungssensitiven Faktors 𝛽𝛽 aus Gleichung 4.6 mittels der linearen 
Variante der modifizierten WH-Methode. Hierfür wurden die FWHMs in der 
Schreibweise des reziproken Raumes über dem Beugungswinkel im rezipro-
ken Raum und dem zugehörigen mittleren Kontrastfaktor aufgetragen; vgl. 
Abbildung 4.9b. Auf Basis der Beugungsreflexe mit einer Intensität größer 
3k wurden Regressionsgeraden bestimmt. Das jeweilige Bestimmtheitsmaß 
ist in Tabelle 4.5 ausgewiesen. Die Bestimmtheitsmaße für den modifizierten 
Ansatz nach Ungár et al. [291] liegen deutlich oberhalb derer, die nach der  
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Tabelle 4.5: Reflexeigenschaften und die experimentell ermittelten mittleren Kontrastfaktoren. 
Es sind die Impulse am Reflexmaximum 𝑛𝑛 angegeben. Die FWHMs (ohne instru-
mentale Verbreiterung) sind als Vielfaches des Winkelintervall ausgewiesen: 𝐵𝐵/𝛿𝛿 . 
Es sind die Werte für 𝑞𝑞 und die hieraus abgeleitet mittleren Kontrastfaktoren 𝐶𝐶h̅kl 
aufgelistet. Die fett geschriebenen mittleren Kontrastfaktoren sind Ungár et al. 
[301] entnommen; da 𝐶𝐶h̅00 mit 𝐶𝐶2̅00 gleichgesetzt wurde. Die für die Bestimmung 
von 𝑞𝑞 herangezogenen Beugungsreflexe sind durch {x} gekennzeichnet. 

Material Eigenschaft {𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏𝟏} {𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐} {𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐} {𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐} {𝟑𝟑𝟑𝟑𝟑𝟑} {𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐𝟐} {𝟑𝟑𝟑𝟑𝟑𝟑} 

0AS  x x x x x x x 

𝑞𝑞 = 2,1 𝑛𝑛 130k 23k 41k 12k 14k 3,9k 28k 

𝑅𝑅2 = 0,19 𝐵𝐵/𝛿𝛿  4,5 3,8 5,0 5,7 5,9 5,3 9,1 

 𝐶𝐶h̅kl 0,09 0,19 0,09 0,09 0,15 0,06 0,09 

1,7WR  x x x - x - x 

𝑞𝑞 = −3,4 𝑛𝑛 35k 31k 14k 2,4k 17k 1,4k 10k 

𝑅𝑅2 = 0,99 𝐵𝐵/𝛿𝛿  4,5 5,1 7,2 - 9,5 - 19,6 

 𝐶𝐶h̅kl 0,35 0,19 0,35 0,35 0,25 0,40- 0,35 

2,5WR  x x x x x - x 

𝑞𝑞 = −2,4 𝑛𝑛 67k 43k 15k 5,2k 12k 0,8k 8,2k 

𝑅𝑅2 = 0,87 𝐵𝐵/𝛿𝛿  5,6 6,3 8,0 8,5 10,3 - 21,2 

 𝐶𝐶h̅kl 0,37 0,19 0,37 0,37 0,26 0,43 0,37 

2,9WR  x x x - x - x 

𝑞𝑞 = −3,9 𝑛𝑛 20k 87k 36k 1,6k 7,3k 2,5k 7,2k 

𝑅𝑅2 = 0,91 𝐵𝐵/𝛿𝛿  5,0 5,4 6,4 - 8,6 - 17,5 

 𝐶𝐶h̅kl 0,38 0,19 0,38 0,38 0,26 0,44 0,38 

3,3WR  x x x - x x - 

𝑞𝑞 = −3,0 𝑛𝑛 3,8k 155k 51k 0,3k 3,5k 5k 2,6k 

𝑅𝑅2 = 0,90 𝐵𝐵/𝛿𝛿  4,6 4,5 5,9 - 9,6 14,7 - 

 𝐶𝐶h̅kl 0,33 0,19 0,33 0,33- 0,24 0,38 0,33 

4,1CR  x x x - - x - 

𝑞𝑞 = −1,6 𝑛𝑛 3,3k 180k 28k 0,2k 0,5k 3,9k 0,8k 

𝑅𝑅2 = 0,98 𝐵𝐵/𝛿𝛿  5,2 7,3 11,9 - - 34,2 - 

 𝐶𝐶h̅kl 0,27 0,19 0,27 0,27 0,22 0,30 0,27 
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klassischen WH-Methode erzielt werden14. Die Verstetigung der Entwick-
lung der Reflexverbreiterung durch die Anwendung der modifizierten WH-
Auftragung ist in Abbildung 4.9 demonstriert. Die Steigung der Regressions-
geraden entspricht dem Faktor 𝛽𝛽 aus Gleichung 4.6. Durch Umstellen von 
Gleichung 4.9 sind die mittleren Versetzungsdichten berechnet worden. 
Dabei war der Betrag des Burgers-Vektors 0,274 nm [1]. Da keine Informati-
onen zu den Wilkens-Faktoren vorlagen, wurde dieser für alle Materialien 
dieser Arbeit auf {2} festgelegt [299]. 

Fehlerbetrachtung Röntgendiffraktometrie 

Nachfolgend wird die Aussagekraft der anhand der Reflexverbreiterung 
abgeleiteten Versetzungsdichten eingeordnet. Hierzu wird die Probenpräpara-
tion beurteilt, Eigenschaften der Beugungsprofile und Aspekte der modifi-
zierten WH-Methode angesprochen. 

Aufgrund der hohen Dichte ist W ein effizientes Absorbermaterial [1]. Dieser 
Vorzug begrenzt die Informationstiefe von XRD auf oberflächennahe Regio-
nen. Der Grad der tiefenabhängigen Absorption der ursprünglichen Intensität 
des Röntgenstrahls kann durch die Funktion 

𝐴𝐴 = 1− exp �−𝜇𝜇𝜇𝜇 �
1

 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠(𝜔𝜔) +
1

𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠(2𝜃𝜃 −𝜔𝜔) 
�� (4.11) 

Angenähert werden [280] [Gl. 3.101], wobei 𝑡𝑡 die Eindringtiefe ist und 𝜇𝜇 den 
Material- und Wellenlängenspezifischen Schwächungskoeffizient repräsen-
tiert. Daten zum Schwächungskoeffizient wurden aus dem in Prince et al. 
[311] [Tab. 4.2.4.3] tabellierten Massenschwächungskoeffizienten berechnet. 
Die Faktoren 𝜔𝜔 und 2𝜃𝜃 entsprechen Einstrahlwinkel bzw. Beugungswinkel. 
Für die Bragg-Brentano Geometrie kann in Gleichung 4.11 die Vereinfa-
chung 𝜔𝜔 = 𝜃𝜃 vorgenommen werden. Wird als Informationstiefe die Distanz 

 
14 Vergleich der Bestimmtheitsmaße für die modifizierten WH-Methode und die WH-

Auftragung ohne Kontrastfaktoren für 1,7WR – 4,1CR (Bestimmtheitsmaße für die ursprüng-
liche 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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zur Oberfläche definiert, bei dem die Intensität des einfallenden Röntgen-
strahls auf die Hälfte vermindert ist (𝐴𝐴 = 0,5), erlaubt Gleichung 4.11 die 
Konstruktion eines Tiefenprofils. In Abbildung 4.9 ist die Informationstiefe 
𝑡𝑡50 für W bei Anwendung von CuKα1-Strahlung über den Beugungswinkel 
2𝜃𝜃 berechnet. Für die in den Beugungsprofilen dominanten Reflexe {110}, 
{200} sowie {211} beträgt die Informationstiefe demnach: 0,36; 0,51 bzw. 
0,63 µm. Auch für den in der aktuellen Arbeit erfassten größten Beugungs-
winkel von 135° {321} überschreitet die Informationstiefe nicht 1 µm. Damit 
muss dieser Untersuchungsmethode konstatiert werden, dass nur die oberflä-
chennahen Bereiche mit der einfallenden Röntgenstrahlung wechselwirken. 
In der Konsequenz sind Defekte hervorgerufen durch den Präparationspro-
zess als kritisch zu werten. Dies gilt im Speziellen für Reflexe, die kleinen 
Beugungswinkeln zugeordnet sind. Infolge der starken Walztextur werden in 
dieser Arbeit für 1,7WR – 4,1CR die Reflexe mit den höchsten Intensitäten 
unterhalb von 80° (2𝜃𝜃) beobachtet. Da für die Präparation der XRD-Proben 
nur ein elektrolytisches Polieren vorgenommen wurde, sollte eine Verfor-
mungsschicht ausgeschlossen werden können; wenn auch auf Kosten einer 
nicht optimalen Oberflächenbeschaffenheit. 

Die Ermittlung von Versetzungsdichten nach der modifizierten WH-Methode 
profitiert von einer hohen Anzahl an Datenpaaren während der Regression 
(FWHM, Beugungswinkel). Als Folge der hohen Symmetrie der kubischen 
Kristallstruktur weisen Beugungsprofile dieser Materialien jedoch nur eine 
niedrige Anzahl von Reflexen auf. Zusätzlich sollten die Reflexe in Hinblick 
auf das Intensitätsmaximum und der FWHM gewissen Anforderungen 
erfüllen: Langford [312] empfiehlt eine Reflexhöhe größer als 10k Impulse 
und eine FWHM, die etwa 5 – 10 Winkelsegmenten des Messintervalls 
entspricht. Wird das untere Intensitätslimit auf 10k Impulse festgelegt, 
verbleiben für den gesinterten Zustand sechs der sieben im Messbereich 
befindlichen Reflexe für eine Quantifizierung. Durch die Ausbildung von 
Vorzugsorientierungen während des Walzens ist nach der obigen Anforde-
rung die Anzahl der Reflexe auf lediglich 2 (4,1CR) reduziert, sodass in 
dieser Ausarbeitung von der Forderung nach mindestens 10k Zählimpulsen 
Abstand genommen werden musste. Wird das Maß nach Spieß et al. [280] 
von mehr als 4,5k Impulse an die Beugungsprofile angelegt, verbleiben mehr 
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Reflexe in der Auswahl, z. B. fünf statt drei (2,9WR). Durch eine Absenkung 
auf 4,5k Zählimpulse wird jedoch für 3,3WR wenig (+1) und für 4,1CR kein 
Zuwachs an Datenpunkten erzielt. Die Mindestintensität wurde daher für 
diese Ausarbeitung auf 3k Impulse reduziert, sodass für 4,1CR die Berech-
nung der Regressionsgeraden anhand von vier Datenpunkten erfolgen konnte. 
Für die weiteren Materialien wurden fünf Datenpunkte oder mehr genutzt; 
siehe blaue Kennzeichnung {x} in Tabelle 4.5. Die FWHMs, der nach dem 
Kriterium 3k ausgewählten Beugungsreflexe, erfüllen dem zweiten von 
Langford [312] aufgestellten Grenzwert von mehr als fünf Messschritten, 
wobei die Tabelle 4.5 aufgelisteten Ergebnisse bereits um den Betrag der 
Instrumentenverbreiterung korrigiert sind. Damit steht in dieser Arbeit eine 
für kubische Materialien typische Anzahl von Reflexen für die Auswertung 
der Versetzungsdichte zur Verfügung. 

 
Abbildung 4.10: Abschätzung der Informationstiefe. Es ist die Eindringtiefe, bei die Strahlin-

tensität auf 50 % des ursprünglichen Wertes abgefallen ist 𝑡𝑡50, über den Beu-
gungswinkel 2𝜃𝜃 aufgetragen. Werte gültig für die Kombination aus CuKα1-
Strahlung und W. Ergebnisse beruhen auf Gleichung 4.11. 

Die nach der modifizierten WH-Methode ermittelten mittleren Versetzungs-
dichten sind unabhängig von der Qualität des zu Grunde liegenden Beu-
gungsprofils kritisch zu hinterfragen. Dies ist zum einen durch die Unbe-
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stimmtheit des in Gleichung 4.9 vorkommenden Wilkens-Faktors 𝑀𝑀 begrün-
det. Ribárik et al. [299, 313] spezifizieren den Wertebereich für 𝑀𝑀 mit 1 – 2, 
sofern die Versetzungsdichte kleiner 1014 m−2 oder größer als 5×1015 m−2 ist. 
Der in dieser Ausarbeitung gewählte Wert {2} bedingt daher wahrscheinlich 
eine konservative Abschätzung der Versetzungsdichte. Weiterhin bedingt 
auch die Wahl der Variante der modifizierten WH-Methode bereits Annah-
men zur Reflexform bzw. der Mikrostruktur. Werden mittels der ursprüngli-
chen Variante [291], d. h. einfache Addition von Polynomen ersten Grades 
für Größeneffekt und Gitterverzerrung (Lorentz), und der abgewandelten 
Variante (Gauß) auf Basis einer geometrischen Summe [301], Ergebnisse 
erzielt, die sich im Maximum etwa durch einen Faktor 2 unterscheiden (bei 
der Analyse des selben Linienprofils), so resultiert die Annahme einer quad-
ratischen Funktion [309] zu Versetzungsdichten, welche eine bis zwei Grö-
ßenordnungen oberhalb dieser Region liegen. An dieser Stelle ist zu konsta-
tieren, dass der Trend der ermittelten Versetzungsdichten (über dem 
Umformgrad) für alle der drei Ansätze eine sehr identische Entwicklung 
beschreibt. Daher werden Unterschiede in der Versetzungsdichte quantitativ 
interpretiert, die absoluten Werte jedoch lediglich qualitativ bewertet. 

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

Versetzungsstrukturen wurde mithilfe des SEM gestützten Verfahrens Elec-
tron Channeling Contrast Imaging (ECCI) dokumentiert. Dadurch konnten 
Nachteile umgangen werden, die mit den Anforderungen an Proben für 
Untersuchungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) einher-
gehen. Hier sind in erster Linie zu nennen:  

• Eine komplexe und ungleichmäßige Herstellung [200] von Proben der 
Ebenen LS und TS mittels elektrolytischem Ausdünnen (z. B. Tenu-
pol), oder alternativ 

• eine überlagernde Stahlschädigung [314] nach der FIB-Präparation 
und 
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• eine wenige 10 nm dicke Probe [300], die ein hohes Verhältnis von 
Oberfläche zu Materialvolumen aufweisen und nicht zwingend Struk-
turen und Bewegungsmuster von Versetzungen offenbart, die denen 
eines größeren Probenvolumens (bulk specimen) entsprechen.  

Das in dieser Arbeit eingesetzte SEM gestützten Verfahren ECCI erlaubt die 
Betrachtung von Versetzungen in nicht ausgedünnten Proben und beruht auf 
einer orientierungsabhängigen Intensitätsverteilung der rückgestreuten 
Elektronen (BSEs), durch welche die mit Versetzungen verbundenen Gitter-
rotationen aus den bei hohen Vergrößerungen als konstant anzunehmenden 
Hintergrund hervortreten [315]. Werden die ECCI-Abbildungen um Orientie-
rungsdaten aus EBSD-Messungen ergänzt (cECCI), können Vermutungen 
zum Linienvektor und ggf. über den Burgers-Vektor der Versetzung ange-
stellt werden. 

Kalibration Detektorverbund BSE EBSD 

Die Anwendung von cECCI in der low-tilt Variante15 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 Kikuchi-Beugungsbild [315] via dem 
4QBSD-Signal bestimmt und anschließend die Orientierung nochmals unter 
Verwendung von EBSD ermittelt. Aus beiden Orientierungsmessungen 
wurde die Desorientierung beider Systeme berechnet. 

Während für die Abbildung eines EBSP lediglich ein sehr geringes Material-
volumen mit dem PE-Strahl wechselwirken muss [286], wird für die Be-
obachtung von ECPs ein großflächiger, möglichst defektfreier Kristallbereich 
benötigt. Mit die Strahlablenkung beim Abrastern der Probe variiert der 
Einstrahlwinkel der PEs zum Kristallgitter. Unter einem Winkel nahe jedoch 
nicht identisch mit dem Bragg-Winkel tritt ein Minimum der BSE-Intensität 

 
15 Für eine Gegenüberstellung 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. [263] verwiesen. 
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auf [263]. Die Gesamtheit der Positionen mit niedriger BSE-Intensität bilden 
pseudo Kikuchi-Linien; vgl. Kamaladas et al. [316]. Mit der Wahl der 
kleinsten einstellbaren Vergrößerungen variiert der Einfallwinkel des PE-
Strahls zur Probe mit der abgerasterten Ortskoordinate größtmöglich (maxi-
male Strahlablenkung) und der darstellbare Ausschnitt des ECP wird maxi-
mal [316]. Selbst unter diesen Bedingungen ist nur ein sehr begrenzter 
Ausschnitt des ECP abbildbar, wie in Abbildung 4.11a verdeutlicht. Bei 
bekannter Kristallorientierung erlaubt das ECP jedoch einen Abgleich zwi-
schen Soll- und Ist-Orientierung. 

Alle ECCI-Aufnahmen wurden mit einem FEG-SEM vom Typ MERLIN in 
der in Kapitel 4.3.1 /S. 82 beschriebenen Konfiguration angefertigt. Die 
Kalibration des Verbunds aus BSE- und EBSD-Detektor, bzw. die Feststel-
lung der Desorientierung der nach beiden Systemen ermittelten Orientierun-
gen, erfolgte anhand eines Ge-Einkristall (CrysTec, Deutschland) mit einer 
nominell zu {001} planparallel verlaufenden Oberfläche. Für beste Strahl-
konvergenz [263] [Tab. 3] und maximale Informationstiefe wurde die Be-
schleunigungsspannung auf 30 kV festgelegt. Der Strahlstrom betrug 2 nA. 
Nach der Ermittlung des z-Achsen abhängigen Verlaufs der BSE Intensität 
wurde der Arbeitsabstand zu 7 mm bestimmt. Bei der Aufnahme des ECP 
entsprach die Fokusebene der Probenoberfläche [316]. Es war die kleinst-
mögliche Vergrößerung eingestellt. Bei der Orientierungsbestimmung mittels 
EBSD wurden diese Strahlparameter beibehalten. Der EBSD-Arbeitsabstand 
betrug 14 mm. Die Kamera wurden mit einem 1×1 Binning betrieben. Für die 
Mittelwertbildung wurde eine Fläche des Ge-Einkristalls von 31×24 µm mit 
einer Schrittweite von 1 µm aufgenommen. 

Nach der Aufnahme des ECP und der EBSPs wurden die Kristallorientierun-
gen bestimmt. Die Indizierung der EBSPs erfolgt unmittelbar nach einem auf 
der Hough-Transformation beruhenden Verfahren. Die Auswertung des ECP 
erfolge unter Zuhilfenahme der Software T.O.C.A. v2.3 [317] auf einer 
manuellen Weise. Konkret wurde die Orientierung gesucht, welche die beste 
Überlagerung von ECP und simulierten Kikuchi-Linien aufweist; vgl. Abbil-
dung 4.11b. Der Abgleich der so bestimmten Orientierung mit dem Ergebnis 
der EBSD-Messung deckte eine Abweichung von etwa 2° zwischen beiden 
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Systemen auf. Die Analyse des in Abbildung 4.11c dargestellten EBSP 
offenbart, dass diese Differenz in erster Linie auf eine Verdrehung des 
Azimuts zurückzuführen ist. Die Kenntnis hierrüber erlaubt die Anpassung 
der mittels EBSD bestimmten Orientierungen für die Versetzungsanalyse in 
den ECCI-Abbildungen. 

 
Abbildung 4.11: Abgleich der Detektoren für BSE und EBSD. In (a) ist ein ECP eines Ge-

Einkristalls abgebildet (Mikroskop im depth of field Säulenmodus). Die Indi-
zierung des ECP der {100}-Zone (analytic mode) mittels T.O.C.A. v2.3 ist in 
(b) demonstriert. Das Pattern Center (PC) ist äquivalent mit der Bildmitte der 
SEM-Abbildung. Die Breite der BSD-Abbildungen in (a) und (b) beträgt 
2,3 mm. Diagramm (c) bildet die Häufigkeit 𝑃𝑃 von Desorientierungen 𝜃𝜃 der 
Orientierungsdaten des EBSD-Datensatzes in Bezug zu der in (b) bestimmten 
Orientierung {315°, 0°, 0°} ab. Bild (d) zeigt ein EBSP zu den in (c) abgebil-
deten Daten. 
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Entwicklung einer Untersuchungsmethode für UFG W 

Die Dokumentation von Versetzungen mittels ECCI stellt höchste Anforde-
rungen an die Schliffqualität, da die ECCI-Abbildung in sehr oberflächenna-
hen Bereichen generiert wird [263]. Im Einzelnen sind dies die Vorausset-
zung einer (i) ebenen Oberfläche, die selbst und auch das Materialvolumen 
unterhalb (ii) frei von präparationsinduzierten Defekten ist, und (iii) mög-
lichst keine Oxidschicht bzw. anhafteten Filme aufweist. Die Anforderungen 
von ECCI an die Probenpräparation übertreffen die Voraussetzung für die 
Beobachtung von EBSPs bei Weitem. 

Ausgehend von der für EBSD entwickelten Methodik (Kapitel 4.3.1 /S. 82) 
wurde für ECCI die Schliffpräparation um eine etwa 120 s andauernden 
Endpolitur unter Verwendung einer basischen Lösung mit kolloidalen SiO2 
(ATM Eposil F) erweitert. Hierdurch konnte die durch das elektrolytische 
Polieren hervorgerufene Passiv- bzw. Oxidschicht [264] abgetragen werden 
und der Versetzungskontrast merklich verbessert. In Vorversuchen konnte 
dieser Präparationsroutine die Erzielung einer sehr hohen Qualität der Abbil-
dungen bescheinigt werden. 

Die Anwendung von cECCI in der low-tilt Variante erfordert (i) die Lokali-
sierung eines repräsentativen Korns in der ungeneigten Probenausrichtung, 
(ii) das Neigen der Probe zum EBSD-Detektor für die Bestimmung der 
kristallographischen Orientierung und (iii) das Verbringen der Probe in die 
ursprüngliche Position unter dem 4QBSD; inklusive der Rotationen, die für 
das Einnehmen der Zweistrahlbedingung erforderlich sind. Die erste Anwen-
dung dieser Methodik an den gewalzten Materialien offenbarte erhebliche 
Schwierigkeiten bei der Beibehaltung des ausgewählten Korns während des 
Transfers der Probe von der ECCI- in die EBSD-Position und umgekehrt, 
bzw. eine hohe Unsicherheit bei der Relokalisierung des zuvor gewählten 
Bereichs. Dieses Defizit war in erster Linie der UFG Mikrostruktur von 
1,7WR – 4,1CR geschuldet. Ansätze über 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 und der perspektivischen Verzerrung 
ebenfalls nicht erfolgreich. Aus diesen Erkenntnissen wurde das Fazit gezo-
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gen, dass eine gesicherte Korrelation von ECCI und Informationen zur 
kristallographischen Orientierung ohne das Einbringen von Markierungen auf 
der Probe bei UFG Mikrostrukturen nicht umsetzbar ist. Daraus ergab sich 
die Notwendigkeit der Entwicklung einer neuen Präparationsmethode, 
welche neben der Forderung der Beibehaltung der bereits erzielten hohen 
Schliffqualität auch das Einbringen von Orientierungsmarken beinhaltet. 

Für die Generierung von Orientierungsmarken wurde eine FEG-SEM mit 
Focused Ion Beam (FIB) vom Typ AURIGA (Carl Zeiss Microscopy GmbH, 
Deutschland) genutzt. Für das Einbringen von Markierung in der erforderten 
Größenordnung 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 Ionenstrahl verfolgt. Zwei Arten von 
Markierungen wurden eingebracht:  

• Größere „Fangmarken“ zur Auffindung des Probenbereiches. Hierfür 
wurden kreuzförmige Kennzeichnungen vorgenommen. Die Kanten-
länge des umhüllenden Quadrats betrug etwa 15 µm. Die Fangmarken 
(in Zeiss FIB Control unter dem Stichwort alignment mark aufzufin-
den) wurden mit den Ionenstrahlparametern 30 kV, 4 nA und einer 
Strahlzeit von 120 s (pro Markierung) aus dem Probenmaterial her-
ausgearbeitet. Die resultierende „Strichstärke“ betrug etwa 1 µm.  

• Für die spätere Identifizierung einzelner Körner in einer durch die 
Fangmarken gekennzeichneten Region wurde in dieser weiterhin ein 
feines Strichmuster erzeugt. Die Strichmarken hatten eine Länge und 
Abstand von jeweils 5 µm. FIB-Sputtern des Linienmusters erfolgte 
für 180 s (pro Linie) mit den Strahlparametern 30 kV und 500 pA. 
Hieraus gingen Spuren mit einer Breite von etwa 0,5 µm hervor. 

Die Erprobung der Handhabung einer mit Markierungen versehenen Probe 
bestätigte ein stark vereinfachtes Auffinden der ausgewählten Region nach 
einer Rotation des Probentisches; auch bei nicht schrittweisem Anfahren der 
EBSD- bzw. BSE-Positionen. Die Betrachtung der mit Markierungen ausge-
statteten Probenregion im BSE-Detektor (Abbildung 4.13a-b) offenbarte 
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jedoch eine hochgradige Strahlenschädigung durch das Bombardement mit 
Ga+ [318]; vgl. Horváth et al. [314] für eine Studie der Strahlenschäden in W 
nach der FIB-Präparation. Diese meist als Punktdefekte ausgeprägte Schädi-
gung überdeckt selbst nach einer Bestrahlung mit 30 kV, 50 pA (mehrere 
Bildeinzüge) den größten Teil der Versetzungsstrukturen; siehe Pfeile in 
Abbildung 4.13a. Nach einer Erhöhung des Ionenstroms auf 500 pA hat die 
Defektdichte weiter zugenommen und im rot umrandeten Bereich kann sogar 
die Ausbildung von scheinbar geordneten Strukturen beobachtet werden. 

 
Abbildung 4.12: Probenpräparation für cECCI an UFG Materialien. Im Bereich oben (das sind 

die Schritte 1, 2, 3 und 4a) ist die Route für grobkörnige (CG) Materialien bzw. 
einkristallines W gezeigt. Die Route für solche Materialien umfasst (1) das 
Grob- und Feinschleifen sowie (2) mechanische Polieren mit Diamantsuspen-
sionen, (3) das elektrolytische Abtragen (alle nicht dargestellt) und (4a) das Po-
lieren mit kolloidaler SiO2-Lösung. Die Routine im rot umrandeten Ausschnitt 
ist für UFG W neu entwickelt worden. Dies beinhaltet zusätzlich (4) das FIB-
Sputtern der Markierungen, (5) ein erneutes elektrolytisches Abtragen, sowie 
(6) das Endpolieren mit SiO2. 
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Abbildung 4.13: Oberflächenschädigung nach FIB durch Bildeinzug. In Aufnahme (a) ist die 

Schädigung bei 50 pA, in Bild (b) für einen hohen Ga+-Strom von 500 pA ge-
zeigt. Beide Zustände sind das Resultat von Kollisionen der Ga+ mit der Probe 
bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV. Die Pfeile weisen auf Bereiche 
mit einer für FIB typischen Schädigung mit Punktdefekten hin; vgl. Horváth et 
al. [314]. In Abbildung (b) kann darüber hinaus die Existenz von scheinbar ge-
ordneten Strukturen beobachtet werden (rot umrandeter Bereich), die sich deut-
lich von den Punktdefekten unterscheiden. Nach erneutem elektrolytischem 
Abtragen und Endpolitur sind in der geschädigten Probe wieder Versetzungs-
strukturen zu beobachten; Abbildung (c). 
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Das Abtragen der durch Ga+ geschädigten Oberflächenschicht wurde durch 
ein elektrolytisches Polieren realisiert. Vorherige Versuche des Abtrags durch 
mechanische Polituren mit kolloidaler SiO2-Lösung zeigten auf, dass die 
Schädigungstiefe bei einer Beschleunigung der Ga+ mit 30 kV die Möglich-
keiten des Materialabtrags dieser Methode übersteigt. Die Polierdauer ist 
durch die basische Natur der Lösung begrenzt, da ein selektiver Ätzangriff 
eintritt, welcher bei längeren Polierdauern die Ausbildung einer unerwünsch-
ten Oberflächentopographie zur Folge hat. Das elektrolytische Abtragen 
erfolgte mit dem in Kapitel 4.3.1 /S. 82 beschriebenen Aufbau und Parame-
tern. Nach sechs Pulsen mit je 5 s Dauer konnten keine verbleibenden Strah-
lenschäden erkannt werden. Gleichzeitig war die gute Sichtbarkeit der einge-
brachten Markierungen weiterhin gegeben. Das mechanische Polieren mit 
kolloidaler SiO2-Lösung (ATM Eposil F) wurde auch für die hier entwickelte 
cECCI Präparationsmethode nur für die Entfernung der mit dem elektrolyti-
schen Polieren verknüpften Oxidschicht genutzt. Diese Endpolitur wurde für 
120 s durchgeführt. Mit der hier dargelegten Routine konnten Schliffe der 
Ebene LS und TS hergestellt werden, die infolge der geringen Blechdicken 
bis jetzt kaum zugänglich für eine Studie der Versetzungsstruktur waren; vgl. 
Aktivitäten von Bonk [200] in diesem Feld. Die eingebrachten Markierungen 
stellen eine signifikante Erleichterung für die Anwendung der cECCI Metho-
de dar, ohne dass ein Verlust in der Abbildungsqualität akzeptiert werden 
muss. 

In Abbildung 4.12 ist die Methodik mit besonderer Aufmerksamkeit auf die 
eigens für diese Arbeit entwickelten Präparationsschritte verdeutlicht. Hierbei 
entsprechen die arabischen Zahlen dem jeweiligen Präparationsschritt, wobei 
(1 – 3) auf die nicht dargestellten Tätigkeiten (1) Grob- und Feinschleifen, (2) 
mechanisches Polieren mit Diamantsuspension, sowie (3) elektrolytisches 
Abtragen verweisen. Die römischen Ziffern und die Abstufung in den Einfär-
bungen sind ein Maß für die Schädigung der Oberfläche und tieferliegende 
Regionen als Resultat der Probenpräparation. Zustand (ii) repräsentiert den 
Schliff nach dem elektrolytischen Abtragen (Oberflächenschicht frei von 
Störungen) und der Versetzungskontrast ist nur durch eine Oxidschicht 
beeinträchtigt. (4) Nach dem FIB-Sputtern der Orientierungsmarken ist die 
Schliffqualität schlecht und der Zustand (iii) erlaubt infolge dominierender 
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Strahlenschädigung keine Beobachtung von Versetzungsstrukturen; vgl. 
Abbildung 4.13a und Abbildung 4.13b. (5) Nach einem erneuten elektrolyti-
schen Abtragen wird von Neuem eine Schliffqualität des Zustands (ii) er-
reicht. Der Zustand (i) kennzeichnet eine Schliffbeschaffenheit, die frei von 
Störungen und Schädigungen ist sowie keine Oxidschicht aufweist und wird 
nach dem Polieren mit kolloidaler SiO2-Lösung (6) bzw. (4a) erzielt. Zustand 
(i) erfüllt die zu Anfang dargelegten Anforderungen an die Schliffqualität für 
die Versetzungsabbildung mittels ECCI. 

Experimentelle Umsetzung 

Die Aufnahme der cECCI-Abbildungen erfolgte unter Zuhilfenahme eines 
4QBSD. Dabei wurde das Signal aller Quadranten invertiert, sodass für die 
im Ergebnisteil gezeigten Abbildungen gilt: Versetzungen erscheinen als 
schwarze Linien auf hellem Grund und nicht wie physikalisch zutreffend als 
weiße Linien in einem Bereich niedriger BSE-Intensität. Als Resultat wird 
ein Bildkontrast erzielt, wie er aus Hellfeldabbildungen mittels TEM vertraut 
ist. Es wurde eine Beschleunigungsspannung von 30 kV gewählt, um beste 
Strahlkonvergenz [263] [Tab. 3] und eine maximale Informationstiefe sicher-
zustellen. Ein guter Kompromiss zwischen geringem Strahldurchmesser und 
hoher Signalintensität wurde bei einem Strahlstrom von 2 nA gefunden. Der 
eingestellte Arbeitsabstand für ECCI betrug etwa 7 mm. Die Aufnahme der 
EBSD-Karten erfolgte ebenfalls mit 30 kV, 2 nA. Die Neigung des Probenti-
sches betrug 70° bei einem Arbeitsabstand von 14 mm. Das Wiederauffinden 
des vor dem Neigen ausgewählten Bereiches gelang mithilfe der feinen 
Strichmuster. Diese wurden auch für den Abgleich von EBSD-Karte und 
BSE-Übersichtsaufnahme genutzt. 

Es kann sowohl rechnerisch gezeigt [319] als auch in Experimenten für die 
Schrauben- [320] bzw. Stufenversetzung [321] nachgewiesen werden, dass 
die Bedingung 𝑔⃑𝑔 • 𝑏𝑏�⃑  = 0 als Kriterium für die Auslöschung des Versetzungs-
kontrastes auch für ECCI gültig ist. Infolge der Unterschiede in der Kon-
struktion der Probenbühnen, die im SEM bzw. im TEM Anwendung finden, 
ist jedoch das Einstellen der Probenposition für das Auftreten des Unsicht-
barkeitsfalls im SEM (nur Rotationen um z und einer festgelegten Achse, 
vergleichsweise große Hysterese in der Mechanik) mit großem Aufwand 
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verbunden. In dieser Arbeit wird ein von dem Unsichtbarkeitskriterium 
abweichender Ansatz verfolgt. Dieser basiert auf dem Vergleich von erwarte-
ten Projektionen der möglichen Versetzungslinien von Schraubenversetzun-
gen und den in der ECCI-Abbildung dokumentierten Projektionen. Nach der 
Bestimmung der Kornorientierung mittels EBSD wurden mit T.O.C.A. v2.3 
[317] die Polfigur generiert und auf Basis dieser, die erwarten Spuren der 
projizierten Versetzungslinien von ½〈111〉-Schraubenversetzungen konstru-
iert. Diese wurden anschließend mit den beobachten Versetzungslinien aus 
der ECCI-Aufnahme verglichen und auf Übereinstimmungen geprüft. 

Fehlerbetrachtung cECCI 

Nachfolgend sollen die mittels cECCI erzielbaren Ergebnisse zum Charakter 
einzelner Versetzungssegmente 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 
Probenfolien bis zu einer maximalen Dicke16 von etwa 150 nm limitiert 
(Funktion der Beschleunigungsspannung, siehe Gleichung 4.12; eine Distanz 
von etwa zwei Extinktionslängen ist durchstrahlbar). Infolge der Bildkräfte 
[186] können auf beiden Seiten der TEM-Folie bis zu einem Oberflächenab-
stand von etwa 10 – 20 nm [263] mobile Versetzungen das Materialvolumen 
verlassen. Die in den ersten paar 10 nm vorzufindende Versetzungen reprä-
sentiert damit nicht zwangsläufig die wahre Struktur. Auch wenn die Abbil-
dung von Versetzungen mittels ECCI keine Durchstrahlbarkeit der Probe 
voraussetzt, so ist der Tiefenbereich in dem mit ECCI Versetzungen beobach-
tet werden können ebenfalls begrenzt, und liegt typischerweise unterhalb von 
100 nm [322]. Wilkinson et al. [319] berechneten für die Sichtbarkeit von 
oberflächennahen Versetzungen (auf Basis von Si und {220} als Beugungs-
vektor) als maximale Tiefe, aus der Versetzungen noch einen nennenswerten 
Beitrag zum Bildkontrast beitragen können, einen Wert, der dem fünffachen 
Betrag der Extinktionslänge unter diesen Beugungsbedingungen entspricht; 

 
16 M. Klimenkov, KIT, Karlsruhe: Persönliche Kommunikation 
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das sind 52 nm bei einer Anregung mit 40 kV. An Stahl mit kfz Kristallstruk-
tur ermittelten Gutierrez-Urrutia et al. ebenfalls einen Wert von etwa fünf 
Extinktionslängen; 13 nm bei 20 kV mit {111} als Beugungsvektor. 

Auf Basis der Annahme von fünf Extinktionslänge als maximale Informati-
onstiefe wird nachfolgend eine Abschätzung für die Sichtbarkeit von Verset-
zungen in W vorgenommen. Das Materialvolumen innerhalb der ersten 
Extinktionslänge trägt vorrangig zu dem Beugungskontrast bei. Die Extinkti-
onslänge für ein gegebenes Material [323] [Tab. 7.2] und bekannten Beu-
gungsbedingung kann nach Reimer et al. [323] [Gl. 13.4] über die Beziehung 

𝜉𝜉hkl =
π 𝑉𝑉c cos(𝜃𝜃hkl)

𝜆𝜆 𝐹𝐹hkl
 (4.12) 

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

𝐹𝐹hkl = 2 𝑓𝑓hkl (4.13) 

beträgt, also dem doppelten des Formfaktors für Elektronenbeugung (atomic 
scattering amplitudes) entspricht. Die Formfaktoren sind in Prince et al. 
[311] [Tab. 4.3.1.1] als Funktion des Beugungswinkels 𝜃𝜃hkl tabelliert. Wei-
terhin enthält Gleichung 4.12 das Volumen der Elementarzelle 𝑉𝑉c und die 
Wellenlänge des PE-Strahls. Für eine Beschleunigungsspannung von 30 kV 
ergibt sich nach Reimer et al. [324] [Gl. 2.12] die Wellenlänge des Elektro-
nenstrahls zu 0,007 nm. Die relativistische Lösung entspricht in diesem 
Bereich noch etwa der Lösung nach der Newtonschen Mechanik. Die für die 
oben genannten experimentellen Bedingungen konstruierbaren Verläufe sind 
in Abbildung 4.14 dargestellt. Sowohl die Extinktionslänge als auch die 
Abschätzung der Informationstiefe sind gegen den Beugungswinkel aufge-
tragen. Für die gewählten Beugungsvektoren liegt die Extinktionslänge in 
einem Bereich von 10 – 30 nm und somit die geschätzte Informationstiefe für 
W in etwa um 100 nm (30 kV). Im Vergleich hierzu geben Gutierrez-Urrutia 
et al. [322] für 20 kV in krz Fe einen Richtwert von 80 nm an. 
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Abbildung 4.14:  Einschätzung der maximalen Tiefe für die Beobachtung von Versetzungen 

mittels ECCI. Es sind die Extinktionslängen 𝜉𝜉 für die Beschleunigungsspan-
nungen 100 kV, 30 kV und 20 kV als Funktion des Beugungswinkels 𝜃𝜃 gege-
ben. Datenpunkte in Rot sind Reimer et al. [320] [Tab. 7.2] entnommen und 
gelten für 100 kV. Rechts ist die erwarte maximale Informationstiefe 𝑡𝑡 unter 
den jeweiligen Beugungsbedingungen aufgetragen; bei Annahme von fünf Ex-
tinktionslängen als Informationstiefe von ECCI. In dieser Arbeit wurde ECCI 
ausschließlich bei 30 kV angewendet. Alle Berechnungen wurden ohne Tem-
peraturkorrektur vorgenommen. 

Die Charakterisierung von Versetzungssegmenten bezüglich des Aufweisens 
von Schraubencharakter wurde in dieser Arbeit durch den Vergleich von 
erwarteten Projektionen der Versetzungslinie und den tatsächlichen Spuren 
vorgenommen. Bei einer Übereinstimmung von erwartetem und beobachte-
tem Projektionspfad der 〈111〉-Richtung liegt die Vermutung nahe, dass das 
betreffende Versetzungssegment einen Schraubencharakter besitzt und die 
Annahme des Burgers-Vektor korrekt war. Es soll jedoch nicht unerwähnt 
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 würdigen. Es existieren rein geomet-
risch betrachtet für Δ𝛼𝛼 → 0, mit 𝛼𝛼 als Winkel zwischen Oberfläche und 
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Versetzungslinie und Δ𝛼𝛼 als Intervall, beliebig viele Lösungen, die Linie auf 
der Projektionsebene abzubilden; siehe Abbildung 5.15 /S. 202. Die Überein-
stimmung von erwarteter und beobachteter Projektion besitzt daher keinen 
Beweischarakter, wie einer Analyse mit dem Kriterium 𝑔⃑𝑔 • 𝑏𝑏�⃑  = 0 bescheinigt 
werden kann. Werden jedoch neben den geometrischen auch die physikali-
schen Gegebenheiten berücksichtigt, so reduziert sich die Gesamtmenge aller 
mathematischen Lösungen mit hoher Wahrscheinlichkeit auf die Linie, die 
parallel zur 〈111〉-Richtung verläuft. Die erzielbare Genauigkeit bei der 
Korrelation von beobachteten Versetzungslinien und erwarteten Verläufen 
unterliegt den in Kapitel 4.3.1 /S. 82 aufgeführten Unsicherheiten bei der 
Indizierung von EBSPs in Regionen hoher Versetzungsdichte [325] sowie 
den Toleranzen in der Mechanik der Probenbühne. 

4.4 Metallphysikalische Charakterisierung: 
Identifizierung des ratenlimitierenden 
Mechanismus der Rissspitzenplastizität 

Nach Hartmaier et al. [228] stimmt die Aktivierungsenergie des ratenlimitie-
renden Mechanismus der Rissspitzenplastizität an der BDT-Temperatur mit 
der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie überein. Während die Aktivierungs-
energie der Rissspitzenplastizität nicht für jede Verformungstemperatur 
direkt zugänglich ist, erlaubt die Ratenabhängigkeit der BDT-Temperatur 
eine Quantifizierung der Aktivierungsenergie unter Zuhilfenahme eines 
Arrhenius-Ansatzes. Mit dem Zweck die BDT-Temperatur als Funktion der 
Belastungsgeschwindigkeit beschreiben zu können, wurden Kampagnen an 
bruchmechanischen Versuchen durchgeführt, wobei pro Material die Ermitt-
lung der BDT-Temperatur für mindestens drei Lastraten vorgenommen 
wurde. Im Ergebnis wurde für die sechs Materialien 1,7WR – 4,1CR sowie 
0AS die Arrhenius-Aktivierungsenergie des ratenlimitierenden Mechanismus 
bestimmt. 

Die Diskussion der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien erfolgte im Kon-
text der von Brunner [205] und Ziebart [81] ermittelten Helmholtz-Energie 
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der Aktivierung für das Gleiten der Schraubenversetzung bzw. die Bildung 
eines Kinkenpaares. Wie in Kapitel 2.1.4 /S. 35 dargelegt, erfordert dies die 
Reduzierung der Helmholtz-Energie der Aktivierung um den Betrag, welcher 
dem System in Form von mechanischer Arbeit zugeführt wurde. 

4.4.1 Bruchmechanikversuche 

Anhand von Zugversuchen bestimmte BDT-Temperaturen können stark von 
der Oberflächenbeschaffenheit der Proben verfälscht werden [37]. Um einen 
Effekt der verschiedenen Oberflächenqualitäten der in dieser Arbeit geprüf-
ten Materialien möglichst auszuschließen, erfolgte die Bestimmung der 
Übergangstemperaturen anhand von Flachzugproben mit Randriss [219], im 
Folgenden als SE(T)-Probe bezeichnet. Die Probenentnahme erfolgt mittels 
elektroerosivem Schneiden (EDM). Sowohl die äußere Kontur, inklusive 
Kerbe, als auch die Bohrungen wurden mittels EDM gefertigt. 

Es wurden ausschließlich SE(T)-Proben mit L-T Risssystem geprüft; vgl. 
Abbildung 4.1 /S. 76 und Abbildung 5.26 /S. 274. Die Kerblänge betrug stets 
die Hälfte der Probenbreite. Die Proben aller Materialien entsprachen den in 
Abbildung 4.15b ausgewiesenen Maßen, wobei die Dicke durch die in 
Tabelle 4.1 /S. 78 notierten Blechstärken vorgegeben war, also abhängig vom 
Umformgrad zwischen 1,09 ±0,01 mm (1,7WR) und 0,11 ±0,01 mm (4,1CR) 
variierte. Für 0AS wurden die Proben auf ein Nennmaß von 1,0 mm geschnit-
ten. Eine Nachmessung ergab ein Istmaß von 1,02 ±0,01 mm. Auf das Ein-
bringen eines scharfen Anrisses durch Zyklieren wurde verzichtet. Infolge des 
spröden Materialverhaltens von W stellt dies eine akzeptierte Vorgehenswei-
se dar. Gludovatz et al. [326] [Tab. 2] bietet eine Gegenüberstellung von 
verschiedenen Techniken zum Einbringen von Anrissen in W-Proben. Riss-
ausbreitung musste somit an der erodierten Oberfläche im Kerbgrund begin-
nen. Der Kerbgrund wurde nach dem EDM-Schneiden nicht nachbehandelt 
und wies einen Kerbradius von etwa 75 µm auf. Eine SEM Studie ergab, dass 
der Kerbgrund (unabhängig vom untersuchten Material) mit kurzen, parallel 
verlaufenden Rissen dekoriert war, die aller Wahrscheinlichkeit nach wäh-
rend des EDM-Schneidens thermisch induziert wurden. Die Fronten dieser 
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Sekundärrisse liegen innerhalb des Spannungsfelds der Kerbe. Eine SEM 
Aufnahme des Kerbgrundes ist in Abbildung 4.15c gezeigt. 

 
Abbildung 4.15: Experimenteller Messaufbau der bruchmechanischen Versuche. In (a) ist 

Geometrie des Probenhalters und der Montagevorrichtung (gelb hervorgehobe-
ne Komponenten) gezeigt. Der Halter ist montiert (oben) und offen (unten) zur 
Verdeutlichung der Lage der roten SE(T)-Probe abgebildet. Die Maße dieser 
sind in (b) ausgewiesen. Aufnahme (c) zeigt den Kerbgrund der mittels EDM 
hergestellten L-T Rissstartkerbe. Die Bildung multipler, parallel ausgerichteter 
Risse ist hervorgehoben. Der Kerbradius beträgt im Mittel etwa 75 µm. Hin-
sichtlich technischer Zeichnungen für Halter und Montagevorrichtung siehe 
Anhang A. 

Die Prüfung der SE(T)-Proben wurde unter Zuhilfenahme des in Abbildung 
4.15a dargestellten Halters vorgenommen. Dieser wurde nebst Montagevor-
richtung im Rahmen dieser Arbeit entwickelt und bietet im Vergleich zu den 
Vorgängermodellen vielfältige Vorteile: 
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• Die Kraft wird über eine Flächenpressung auf die Probe übertragen. 
Dadurch wird eine homogenere Krafteinleitung bzw. Spannungsver-
teilung in der Probe in der Nähe der Krafteinleitung erzielt, als dies 
durch die Verwendung einer formschlüssigen Verbindung realisiert 
werden könnte. 

• Durch die großflächige Krafteinleitung wird die Verformung der Pro-
be im Bereich des Probenkopfes infolge der Schwächung durch die 
Bohrung vermieden. In Vortests wurde dies in erster Linie bei der Prü-
fung von 4,1CR mit alter Halterkonstruktion als kritischer Punkt aus-
gemacht. Die Verformung im Bereich des Probenkopfes erforderte das 
Verlöten der Probe mit einer speziellen Probenaufnahme, die für jeden 
einzelnen Versuch vorbereitet werden musste; vgl. Nikolić et al. [122] 
[Abb. 3].  

• Durch das Klemmen der Proben, in Kombination mit einer freien Pro-
benlänge zwischen der oberen und unteren Halterbaugruppe von le-
diglich 6 mm konnte auf das Anbringen eines sogenannten Beulschut-
zes verzichtet werden. 

• Durch die Auslegung der Probenköpfe mit konusförmigen Übergang 
war beim Anfahren der Vorkraft eine automatische Zentrierung des 
Probenhalters in der Aufnahme der Prüfmaschine gewährleistet. Dies 
erlaubt ein Aufheizen, bzw. Abkühlen der Prüfkammer, ohne Verbin-
dung von Probenhalter und unterem Zuggestänge. So konnte sicher-
gestellt werden, dass während des Anfahrens der Zieltemperatur keine 
zusätzlichen Kräfte (ausgelöst durch einen thermischen Drift der 
Kraftmessdose bei kraftgeregelter Steuerung, bzw. durch die thermi-
sche Längenänderung des Zuggestänges bei einem lagekontrollierten 
Halt der Prüfmaschine) auf die Probe übertragen werden. Der Form-
schluss Probenhalter-Prüfmaschine wurde erst nach der thermischen 
Stabilisierung der Kraftmessdose und dem Nullabgleich der Kraft her-
beigeführt.  

• Der Einsatz einer Montagevorrichtung erlaubte einen definierten und 
wiederholbaren Einbau der SE(T)-Proben in den Probenhalter, ohne 
dass nennenswerten Kräfte auf die Probe übertragen wurden. 
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Die Versuche wurden auf zwei Universalprüfmaschinen mit Spindelantrieb 
(ZwickRoell GmbH & Co. KG, Deutschland) durchgeführt. Experimente im 
Bereich 220 – 570 K erfolgten auf ZwickRoell 1474 mit Klimakammer vom 
Typ SFL 3119-400 (Instron, U.S.A.). Mit Ausnahme des Sinterlings 0AS 
konnten mit dieser Gerätekonfiguration alle BDT-Temperaturen ermittelt 
werden. Die Versuche mit Klimakammer erfolgten ohne Einsatz von Schutz-
gas. Die Minimumdifferenz zwischen benachbarten Prüftemperaturen wurde 
für diese Konfiguration auf 15 K festgelegt. Die Bestimmung der BDT-
Temperaturen von 0AS setzte voraus, auch Experimente bei Temperaturen 
oberhalb der Spezifikation der Klimakammer durchführen zu können. In 
diesen Fällen wurde eine ZwickRoell Z150 mit einem Hochtemperatur-
Strahlungsofen (MAYTEC Mess- und Regeltechnik GmbH, Deutschland) 
verwendet. Die Versuche erfolgten unter Vakuum; ~3 10−5 mbar. Das Prüfin-
tervall wurde auf 25 K festgesetzt. 

Die Probenprüfung erfolgte lagegeregelt. Dabei wurde die Traversenge-
schwindigkeit so gewählt, dass die resultierende Lastrate, je nach Versuchs-
kampagne, etwa 0,01; 1,0 bzw. 100 MPa m0,5 s−1 betrug. Zusätzlich wurde für 
1,7WR eine Messkampagne bei 500 MPa m0,5 s−1 gefahren. 

Unter Zuhilfenahme eines im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Python-
Skripts wurden sowohl die tatsächlich aufgebrachten Lastbedingungen 
nachgeprüft als auch eine Vielzahl von Versuchsergebnissen automatisch 
bestimmt. Hinsichtlich der Versuchsparameter sind (i) die Nachrechnung der 
wahren Traversengeschwindigkeit sowie (ii) die Steigerungsrate der Span-
nungsintensität zu nennen. Die gemittelten wahren Raten des Anstiegs der 
Spannungsintensität bei linear-elastischem Verhalten sind in Tabelle 5.3 
/S. 212 aufgelistet. Als die wichtigsten Versuchsergebnisse für die Beurtei-
lung des Materialverhaltens sind zu erwähnen: (i) – (iv) Die kritische sowie 
maximale Kraft, bzw. den kritischen und maximalen Spannungsintensitäts-
faktor. Nach Tada et al. [219] wurde als Geometriefaktor 2,85 gewählt. (v) 
Der Quotient aus maximaler und kritischer Kraft. (vi) Weiterhin wurden 
durch Integration der Fläche unter der Kraft-Weg Kurve der Betrag der 
Energie bestimmt. Nach Rice et al. [327, 328] kann ebenfalls das J-Integral 
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auf diese Weise erfasst werden. Sofern das Bruchereignis charakterisiert 
werden soll, entspricht das J-Integral der Näherungslösung [329] 

𝐽𝐽 =
 𝑈𝑈

𝑡𝑡 (𝑊𝑊− 𝑎𝑎0) 𝜂𝜂pl (4.14) 

wobei 𝑈𝑈 stellvertretend für die von der Probe aufgenommene Energie, 𝑡𝑡 für 
die Probendicke und 𝑊𝑊 − 𝑎𝑎0 für Ligamentweite stehen. Der Beiwert 𝜂𝜂pl ist 
an den Probentyp gebunden [330]. Für 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. 

Festlegung von BDT-Temperaturen 

Soll die BDT-Temperatur aus experimentellen Daten ermittelt werden, kann 
aus einer Vielzahl von Kriterien gewählt werden. Es besteht keine einheitli-
che Herangehensweise. Die Methodik variiert mit dem gewählten Prüfverfah-
ren jedoch auch bei der Verwendung identischer Prüfmethoden. Dies ist 
überrascht nicht, gibt z. B. ASTM E370 [331] für die Bestimmung von BDT 
Temperaturen nachfolgende Verfahrensempfehlung mit an die Hand: „Defini-
tion of Transition Temperature – For specification purposes, the transition 
temperature is the temperature at which the designated material test value 
equals or exceeds a specified minimum test value.“ Also: „Die Übergangs-
temperatur ist als die Temperatur festgelegt, bei der der angegebene Materi-
alprüfwert einen bestimmten Minimum-Testwert erreicht oder überschreitet.“ 
In der vorgelegten Arbeit wurden zwei Kriterien zur Ermittlung der BDT 
Temperatur ausgewählt. Im weiteren Verlauf werden daher auch zwei Über-
gangstemperaturen pro Versuchsreihe ausgewiesen. Die BDT-Temperatur 
nach Kriterium (i) basiert auf dem Materialverhalten jeder einzelnen Probe, 
während Kriterium (ii) auf dem Verlauf der Energie über alle Versuche der 
Messreihe beruht. 
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Der Klassifizierung nach Schwalbe et al. [332] [Abb. 3] folgend wurde für 
Kriterium (i) zwischen drei Materialantworten unterschieden. Diese sind in 
Abbildung 4.16 verdeutlicht: 

• Spröde Materialantwort: Das Risswachstum erfolge instabil und der 
Verlauf der Kraft über Verfahrweg bis zum Bruch ist in weiten Teilen 
linear. 

• Semi-duktiles Verhalten: Der Bruch erfolgt als Folge von anfänglich 
im sehr begrenzten Umfang stabilen, nachfolgend instabilem Riss-
wachstum. Im Messschrieb kann ein nennenswerter nichtlinearer Ver-
lauf identifiziert werden. „Nennenswert“ ist durch das Schneiden der 
Kraft-Weg Kurve mit der 95 %-Tangente definiert. Die 95 %-
Tangente entspricht dem 0,95-fachen der ermittelten Steigung im line-
ar-elastischen Bereich und beginnt ebenfalls im Koordinatensystemur-
sprung; vgl. ASTM E399 [225] [Abb. 7]. Nach Anderson [57] ist der 
Abfall der Probensteifigkeit um 5 % mit einer stabilen Rissverlänge-
rung von etwa 2 % der Ligamentweite gleichzusetzen. 

• Duktiles Materialverhalten: Die Probe zeigt über einen großen Be-
reich des Ligaments stabiles Risswachstum und der Messschrieb weist 
ein ausgeprägtes Kraftmaximum auf. 

• Die nach diesem Schema eingruppierten Versuche wurden anhand ih-
rer kritischen Spannungsintensität über der Prüftemperatur aufgetra-
gen. Die tiefste Prüftemperatur, bei der ausschließlich semi-duktile 
oder duktile Materialantworten beobachtet wurden, entspricht der 
BDT-Temperatur nach Kriterium (i). Alle bei dieser Temperatur ge-
prüften Proben zeigten mindestens 2 % stabiles Risswachstum. Die 
BDT-Temperatur nach Kriterium (i) ist somit als die tiefste Prüftem-
peratur in der Testserie ohne sprödes Materialverhalten festgelegt. 
Angelehnt an die Forderung nach einem Mindestmaß an stabilen 
Risswachstum wird Kriterium (i) im weiteren Verlauf als das 2%-
Kriterium bezeichnet. 
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Abbildung 4.16: Klassifizierung des Materialverhaltens. In Anlehnung an die von Schwalbe et 

al. [332] [Abb. 3] vorgenommene Unterteilung wird beruhend auf dem Schrieb 
der Kraft 𝐹𝐹 über den Fahrweg der Traverse 𝑣𝑣 zwischen spröder, semi-duktiler 
und duktiler Materialantwort unterschieden. Es ist die Bestimmung der Kräfte 
𝐹𝐹max, 𝐹𝐹𝑄𝑄  und 𝐹𝐹5 sowie die integrierte Fläche für die Berechnung der Energie 
𝑈𝑈tot gezeigt. 

Für die Festlegung der BDT-Temperatur nach Kriterium (ii) wurden entspre-
chend Gleichung 4.15 die J-Integrale der Einzelversuche bestimmt und nach 
Testserien getrennt über der Prüftemperatur aufgetragen. Auf dieser Darstel-
lungsform beruhend, wurde die Entwicklung des J-Integrals, hinsichtlichdes 
Überganges von der Tieflage in die Hochlage, mit der Beziehung

𝐽𝐽 = �
𝑎𝑎 + 𝑏𝑏

2
� +

𝑎𝑎 − 𝑏𝑏
2  tanh �

 𝑇𝑇 − 𝑐𝑐
2𝑚𝑚

� (4.15) 

angenähert [333] [Gl. 1]; vgl. auch Cao et al. [334] für einen Vergleich 
verschiedener mathematischer Ausdrücke zu diesem Zweck. Hierbei charak-
terisieren 𝑎𝑎 und 𝑏𝑏 das gemittelte Level der Hochlage bzw. der Tieflage. Mit 
dem Ziel der Reduktion der Freiheitsgrade wurde in der aktuellen Ausarbei-
tung die Tieflage für alle Materialien auf 5 J mm−2 festgelegt. Dieser einheit-
liche Schätzwert deckt die Ist-Werte bei sprödem Materialverhalten für 
1,7WR – 4,1CR und 0AS sinnvolle ab. Der Parameter 𝑚𝑚 ist ein Maß für den 
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Anstieg des J-Integrals im Übergangsbereich bzw. für die Breite des Über-
gangsbereiches. Der eingeklammerte erste Term repräsentiert das J-Integrals 
an der Mittellinie. Die Prüftemperatur 𝑇𝑇, bei dem der Verlauf des J-Integrals 
die Mittellinie schneidet, wird durch 𝑐𝑐 angegeben. Die vorläufige BDT-
Temperatur nach Kriterium (ii) entspricht 𝑐𝑐. Die finale Übergangstemperatur 
nach Kriterium (ii) entspricht der wirklich geprüften Temperatur, die am 
nächsten an der vorläufigen BDT-Temperatur liegt. Um diesen Sachverhalt 
zu unterstreichen wird Kriterium (ii) im Folgenden als das Mittellinienkrite-
rium bezeichnet. 

Fehlerbetrachtung Bruchmechanikversuche 

Nachfolgend wird der experimentelle Ansatz einer detaillierten Betrachtung 
unterzogen. Dabei steht die Diskussion der Probenmaße, vor allem die 
geringen Dicken der verwendeten SE(T)-Proben und die Auswirkung auf den 
Spannungszustand im Fokus. 

Die Wahl des Geometriefaktors beeinflusst auch die ausgewiesenen Lastra-
ten. Der Tada et al. [219] zu entnehmende Wert von 2,85 gilt für SE(T)-
Proben, bei denen die Kraft über eine Bohrung eingeleitet wird und der 
Quotient aus Abstand von Kerbe zu Bohrung in Bezug zur Probenweite 
mindestens {1} beträgt. Dies beinhaltet die freie Rotation um die Stifte im 
Zentrum der Bohrung in den Probenköpfen. Bei dem in Abbildung 4.15 
abgebildeten Probenhalter wird die Kraft jedoch über eine Klemmverbindung 
auf die Probe übertragen, die im Verhältnis zur Probenweite nahe an der 
Kerbe endet. Der Quotient beträgt 0,32. Die Untersuchungen von Yan [335] 
[Tab. 1] über den Einfluss des Verhältnisses aus Abstand Bohrung – Kerbe 
zu Probenweite zeigen auf, dass mit abnehmendem Abstand der Geomet-
riefaktor zunimmt. Für Klemmverbindungen, welche keine Rotationen am 
Probenkopf erlauben, sind in Tada et al. [219] deutlich kleinere Geomet-
riefaktoren als 2,85 dokumentiert [219]. Ist der Quotient aus Abstand und 
Weite groß, geben Blatt et al. [336] [Tab. 1] hierzu in Übereinstimmung den 
Geometriefaktor mit 1,7 an. Vorversuche zeigten auf, dass ungeachtet der 
Klemmverbindung die SE(T)-Proben in Richtung der gekerbten Probenhälfte 
ausweichen können. Die Drehpunkte sind in diesem Fall nicht die Bohrungen 
an den Probenköpfen, sondern die Verbindung Probenhalter – Prüfmaschine 
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die konusförmig gestaltet wurde. Daher ist auch die in Blatt et al. [336] für 
die Klemmverbindung definierte Bedingung von gesperrter Rotation nicht für 
den experimentellen Aufbau dieser Arbeit zutreffend. Da keine abschließen-
de Beurteilung vorgenommen werden kann, ob die Rotation frei erfolgen 
kann oder in welchem Umfang diese behindert wird, wird an dem Geomet-
riefaktor von 2,85 festgehalten. Der möglicherweise hieraus resultierende 
Fehler ist für alle Materialien gleich einzuschätzen und sollte sich somit 
nicht auf einen Vergleich vom 1,7WR – 4,1CR bzw. 0AS untereinander 
auswirken. 

Ein Kriterium für die Einordnung des ermittelten kritischen Spannungsinten-
sitätsfaktors als ein geometrieunabhängiger Materialkennwert ist die Forde-
rung nach vorherrschendem ebenen Dehnungszustand (EDZ). Für die Kon-
formität mit den Annahmen der linear-elastischen Bruchmechanik werden 
weiterhin gewisse Mindestdimensionen der Proben gefordert, welche die 
Risslänge und die Ligamentweite betreffen. Die Einhaltung der Forderungen 
an die Probenmaße kann durch die Anwendung der in Gleichung 2.9 darge-
legten Bedingungen überprüft werden. Eine Umformulierung in die Schreib-
weise 

𝐾𝐾Qmax(𝑇𝑇) =  �
𝑡𝑡

2,5 𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦(𝑇𝑇) 
(4.16) 

erlaubt bei gegebener Probengeometrie die Konstruktion von Grenzkurven 
für die maximal erlaubte kritische Spannungsintensität als eine Funktion der 
Prüftemperatur, die über die Temperaturabhängigkeit der Streckgrenze 
Eingang findet. 

Die Konstruktion der Grenzkurven setzt eine Kenntnis über die Entwicklung 
der Streckgrenze über der Prüftemperatur voraus. Streckgrenze von W-
Blechen mit ähnlicher Produktionshistorie zu dem Herstellprozess der Mate-
rialien dieser Arbeit sind in Lied et al. [243] [Abb. 3] dokumentiert. Jedoch 
lag mit Experimenten bis 1073 K der Fokus in der Studie von Lied et al. 
[243] auf der Quantifizierung der Warmfestigkeit. In dem für die aktuelle 
Arbeit wesentlichen Temperaturbereich von 150 – 500 K war mit 300 K nur 
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ein Datenpunkt erfasst worden. Für eine Beschreibung der Streckgrenze in 
dem angegebenen Temperaturbereich musste somit ein anderer Ansatz 
ersonnen werden. Es wurde der von Bonk et al [199] gezeigte Umstand zum 
Vorteil genutzt, dass die für W-Einkristalle geltende Formulierung aus 
Gleichung 2.1 auch für die Streckgrenze von polykristallinen Materialien 
übertragbar ist. Demnach ist die Streckgrenze von polykristallinen W über 
die Beziehung 

𝜎𝜎ys = (0,00366𝑇𝑇2 − 4,74𝑇𝑇 + 1893) + 𝜎𝜎a (4.17) 

darstellbar, wobei die Einheit der Spannungen MPa ist und die Temperatur 
für korrekte Ergebnisse in Kelvin einzusetzen ist. 

Nach dieser Heranführung soll nun wieder die ursprüngliche Zielstellung in 
den Fokus gerückt werden: Der Konstruktion von Grenzkurven zur Beurtei-
lung des Spannungszustands und Prüfung der Anwendbarkeit der linear-
elastischen Bruchmechanik. Die auf Basis von Gleichung 4.16 erzeugten 
Grenzkurven sind in Abbildung 4.18 gezeigt und adressieren (i) die Eindring-
tiefe des ebenen Spannungszustandes (ESZ) im Verhältnis zur Probendicke 
und (ii) die Größe der plastischen Zone in Bezug zur Weite des Ligaments; 
beide als temperaturabhängige Größen. Die verwendeten Probendicken 
entsprechen den in Tabelle 4.1 /S. 78 aufgelisteten Blechstärken. Die Liga-
mentweite beträgt stets 4,75 mm; vgl. Abbildung 4.15b. 

Zuerst werden die Grenzkurven in Abbildung 4.17a diskutiert. Diese zeigen 
den Verlauf der maximalen Spannungsintensität unter Ausschöpfung des 
nach ASTM E399 [225] erlaubten Dickenanteils im ESZ. Entgegen der 
bereits festgestellten Zunahme des athermischen Anteils für hohe Umform-
grade nehmen mit dem Fortschreiten des Walzprozesses die erlaubten kriti-
schen Spannungsintensitäten ab. Diese Abnahme ist der während des Wal-
zens ebenfalls zu beachtender Reduktion der Blechstärke (=Probendicke) 
zuzurechnen. Versuche weisen darauf hin, dass für einen überwiegenden Teil 
der Experimente in dieser Arbeit nicht von einem dominierendem EDZ 
ausgegangen werden darf. Lediglich bei niedrigen Prüftemperaturen sollte 
das Dickenkriterium erfüllt werden. Die im Ergebnisteil gezeigten kritischen 
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Spannungsintensitätsfaktoren sind somit nicht als Materialkennwerte zu 
verstehen, sondern als scheinbare Bruchzähigkeit zu interpretieren. 

 

Abbildung 4.17: Abschätzung der Grenzen der linear-elastischen Bruchmechanik (2). Es ist die 
kritische Spannungsintensität 𝐾𝐾Q über die Temperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. In (a) 
sind die Limits für die Einhaltung des EDZ nach ASTM gezeigt. In (b) sind die 
Spannungsintensitätsfaktoren angegeben, bei dem die Probe vollständig vom 
ESZ durchdrungen ist. 
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Ebenfalls darf das Fehlen eines scharfen Anrisses infolge von Wechselbelas-
tung nicht unterschätzt werden. Auf Basis der von Palacios et al. [337] 
[Abb. 11] gemachten Beobachtungen zum Einfluss des Kerbradius auf die 
ermittelte kritische Spannungsintensität kann für diese Ausarbeitung im 
Minimum von einer Überschätzung der Bruchzähigkeit um 30 % ausgegan-
gen werden. In diesem Faktor ist der Anstieg des kritischen Spannungsinten-
sitätsfaktors durch den Spannungszustand nicht eingerechnet.  

Die scheinbare Zunahme der Bruchzähigkeit durch einen wachsenden Anteil 
der Probe im ESZ erreicht mit vollständiger Durchdringung der Probendicke 
vom ESZ sein Maximum. Die kritische Spannungsintensität, bei der dieser 
Zustand erreicht wird, kann unter der Annahme, dass die Näherungslösung 
für die Größe der plastischen Zone an der Probenoberfläche identisch zur 
Eindringtiefe des ESZ ist [226] [Abb. 86], über den Ausdruck 

𝑟𝑟p =
1
𝑥𝑥 𝜋𝜋�

𝐾𝐾
𝜎𝜎ys

�
2

 
(4.18) 

ermittelt werden [57], wobei für den ESZ gilt: 𝑥𝑥 = 2; im EDZ 6. Es ist zu 
berücksichtigen, dass der ESZ von beiden Probenseiten einwirkt. In Abbil-
dung 4.17b sind die so konstruierten Grenzkurven abgebildet und zeigen 
erwartungsgemäß zu Abbildung 4.17a identische Verläufe, jedoch auf einem 
höheren Level. Dank diesen Berechnungen sind im Ergebnisteil dieser Arbeit 
drei Bereiche abgrenzbar: 

• Zwischen den Grenzkurven in Abbildung 4.17a und b: In diesem Be-
reich unterliegen die kritischen Spannungsintensitäten den Änderun-
gen im Spannungszustand und steigen mit zunehmendem Anteil der 
Probe im ESZ. 

• Oberhalb der Kurven in Abbildung 4.17b: Die Ergebnisse stellen eine 
scheinbare Bruchzähigkeit dar. Eine weitere Zunahme der kritischen 
Spannungsintensität beeinflusst jedoch nicht den Spannungszustand. 

• Unterhalb der Grenzkurven in Abbildung 4.18: Hier sind die ermittel-
ten kritischen Spannungsintensitätsfaktoren als geometrieunabhängige 
Materialkennwerte zu interpretieren, die jedoch von dem Kerbradius 
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beeinflusste werden, d. h. im Vergleich zu Proben mit scharfem An-
risse nicht konservativ sind. 

Die Forderung in ASTM E399 [225] nach dominierenden EDZ entspricht der 
Vorgabe konservative und geometrieunabhängige Materialkennwerte für die 
Auslegung von Strukturen zu ermitteln [226]. Liegt der Fokus der Experi-
mente jedoch auf anderen Fragestellungen, ist die linear-elastische Bruch-
mechanik auch im ESZ anwendbar. Die Limits sind erreicht, sobald die 
plastische Zone im Verhältnis zur Ligamentweite nennenswert ist [226], 
wobei nennenswert durch den aus Gleichung 2.9 ableitbaren Betrag definiert 
ist. Verläufe stellvertretend für die Grenze der linear-elastischen Bruchme-
chanik sind in Abbildung 4.18 gezeigt. Im Kontrast zu den oben diskutierten 
Verläufen weisen die Grenzkurven untereinander lediglich eine Parallelver-
schiebung auf. Die Steigung der Kurven an einer beliebigen Temperatur ist 
für alle Materialien identisch. Darüber hinaus ist die Reihenfolge der Kurven 
in Hinblick auf die erlaubten kritischen Spannungsintensitäten invertiert. In 
Abbildung 4.17a und b wies 4,1CR die niedrigsten Grenzwerte auf, in Abbil-
dung 4.18 ist dieses Material am längsten in Übereinstimmung mit der 
Anforderung. Dieses gegensätzliche Verhalten erklärt sich durch die Pro-
benmaße. Während für Abbildung 4.17a und b die Probendicken in Glei-
chung 4.16 Eingang fanden, ist das für Abbildung 4.18 verwendete Maß die 
Ligamentweite. Diese war unabhängig vom Material für alle getesteten 
SE(T)-Proben identisch. 

Wird die Größe der plastischen Zone (EDZ) berechnet und auf die geforderte 
Mindestweite des Ligaments bezogen, beträgt der Grenzwert für den Anteil 
ohne linear-elastischen Materialverhalten im Ligament etwa 2 %. Wie an-
hand von Abbildung 4.17a erläutert, ist ein vorherrschender EDZ jedoch 
nicht in Übereinstimmung mit dem zu erwartenden experimentellen Span-
nungszustand und die Annahme von weitestgehend ESZ eher angemessen. 
Die Größe der plastischen Zone im ESZ übersteigt die Größe im EDZ um das 
Dreifache; vgl. Gleichung 4.18. Unter Beibehaltung von 2 % der Ligament-
weite als Zielgröße werden unter Annahme von ESZ konservativere Werte 
für die erlaubte kritische Spannungsintensität ermittelt. Diese sind in Abbil-
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dung 4.18 auf der rechten Ordinate aufgetragen und sind um den Faktor √3 
kleiner als die die Ergebnisse für den EDZ auf der linken Achse. 

 

Abbildung 4.18: Abschätzung der Grenzen der linear-elastischen Bruchmechanik (1). Es ist die 
kritische Spannungsintensität 𝐾𝐾Q über die Temperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Es ist der 
Verlauf der Grenzkurven für den Fall, dass die Ausdehnung der plastischen 
Zone 𝑟𝑟p einen Anteil von etwa 2 % an der Ligamentweite (𝑊𝑊 − 𝑎𝑎) nicht über-
steigen soll. Dies ist für die plastische Zone im ebenen Dehnungszustand 
(EDZ) als auch für den ebenen Spannungszustand (ESZ) aufgetragen. 

An dieser Stelle sei nochmals darauf hingewiesen, dass auch infolge des 
Verzichts auf einen scharfen Anriss die in dieser Arbeit ermittelten kritischen 
Spannungsintensitäten nicht konservativ sind und keinesfalls als Bruchzähig-
keit der hier untersuchten Materialien angesehen werden dürfen; vgl. Riedle 
[52] [Tab. 6.2], Palacios et al. [337] [Abb. 11] und Nikolić [338] [Abb. 5]. 
Auch die ermittelten BDT-Temperaturen sind aller Wahrscheinlichkeit nach 
in Bezug zur angegebenen Lastrate nicht konservativ; siehe Seigle et al. [112] 
[Tab. 2], Stephens [120] [Abb. 3] und Riedle [52] [Abb. 6.53]. Weiterhin 
besteht Unsicherheit über den wahren Geometriefaktor des Messaufbaus. Das 
Ziel der Experimente ist jedoch nicht die Bestimmung der Bruchzähigkeit für 
die Auslegung von Komponenten, stattdessen die Anfertigung von Trends 
über der Prüftemperatur mit dem Zweck BDT-Temperaturen abzuleiten.  
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4.4.2 Berechnung der Erwartungswerte für die Gibbs-
Energie der Aktivierung der Kinkenpaarbildung 
in hochreinem Wolfram 

Die Identifizierung des ratenkontrollierenden Mechanismus anhand von 
Arrhenius-Aktivierungsenergien erfordert Referenzwerte für die verschiede-
nen Prozesse der plastischen Verformung. Mit Verweis auf Schadler [145] 
geben Gumbsch et al. [55] die Peierls-Barriere der Stufenversetzungen in 
einkristallinem W mit 0,2 eV an. Für die Kinkendiffusion in Schraubenver-
setzungen in W ermittelte Ziebart [81] in guter Übereinstimmung eine 
Peierls-Energie von 0,2 eV. Die Ergebnisse für die Stufenversetzung sind 
damit eine Größenordnung geringer als die Peierls-Energie der ½〈111〉-
Schraubenversetzung, die mit 2,1 eV ausgewiesen wird. [80, 81, 205]. Unter-
halb der Knietemperatur wird die Peierls-Barriere durch eine Addition von 
der zur Verfügung stehender thermischer Energie und der an der Verset-
zungslinie geleisteten mechanischen Arbeit überwunden. Die Existenz zweier 
Energiequellen führt zu der Konsequenz, dass vor der Beurteilung von 
experimentellen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien zuerst die Helmholtz-
Energie der Aktivierung um den Betrag der geleisteten mechanischen Arbeit 
zu reduzieren muss. Denn nur die thermische Komponente der Helmholtz-
Energie der Aktivierung (d. h. der Betrag der Gibbs-Energie der Aktivierung) 
weist eine Ratensensitivität auf. 

Die für die Berechnung der Gibbs-Energie der Aktivierung herangezogene 
Formelsätze basieren auf den Arbeiten von Seeger [339] zum KPM. Es sind 
hierbei zwei Ansätze zu unterscheiden [183]:  

• Das Elastic-Interaction (EI) Modell: Das EI-Modell ist bei geringen 
effektive Schubspannungen, konkret bei Verformungstemperaturen 
zwischen der Knietemperatur und der sogenannten Upper-Bend-
Temperatur valide; vgl. die Grenzen von Regime (i) in Abbildung 
4.19a. 

• Das Linienspannungsmodell auch LT-Modell: Wird also die Upper-
Bend-Temperatur unterschritten, d. h. die effektive Schubspannung 
nimmt weiter zu, überwiegt der Einfluss von kurzreichweitigen Wech-
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selwirkungen zwischen positiver und negativer Kinke eines Kinken-
paares. Die Annahmen des EI-Modells (langreichweitige Wechselwir-
kungen zwischen den Kinken) treffen damit nicht mehr zu. Nach See-
ger [339] ist unter diesen Bedingungen das LT-Modell zum Einsatz zu 
bringen. 

Annahme von dominierend langreichweitigen Wechselwirkungen  

Für W ist die Annahme von isolierten Kinken und somit die Anwendung des 
EI-Modells bis einer effektiven Schubspannung von etwa 110 MPa gerecht-
fertigt; Abbildung 4.19a. Bei Verformungen unter den Randbedingungen für 
die effektive Schubspannung und Materialtemperatur von 0 – 110 MPa bzw. 
600 – 800 K sind Kinken über größere Distanzen hinweg separiert und 
langreichweitige Wechselwirkungen überwiegen zwischen dem positiven und 
negativen Segment. Die langreichweitige Wechselwirkungen können in Form 
einer Coulomb-Beziehung beschrieben werden [183]. Bei Anwendung des 
EI-Modells ergibt sich die allgemeine Formulierung aus Gleichung 2.2 zu der 
spezifischeren Variante 

∆𝐺𝐺(EI)
∗ =  ∆𝐹𝐹∗ − 2𝛼𝛼√𝜏𝜏∗ (4.19) 

wobei ∆𝐹𝐹∗ der Helmholtz-Energie der Aktivierung von zwei unabhängigen 
Kinken repräsentiert. Für diese ist nach Brunner [205] und Ziebart [81] eine 
Energie von 2,1 eV einzusetzen. Der von der Helmholtz-Energie der Aktivie-
rung abzuziehende Term entspricht der an der Versetzungslinie geleisteten 
mechanischen Arbeit, wobei der Vorfaktor 𝛼𝛼 den Ausdruck 

𝛼𝛼 = �ℎ
3𝑏𝑏𝛾𝛾0
2  

(4.20) 

substituiert [201] [Gl. 12]. In diesem gehen u. a. die Kinkenhöhe ℎ, also die 
Distanz eines Elementarschrittes entlang der Gleitrichtung, als auch der 
Betrag des Burgers-Vektors 𝑏𝑏 ein; vgl. Abbildung 2.3 /S. 27. Der Vorfaktor 
der Linienspannung wird durch 𝛾𝛾0  abgebildet [205] [Gl. 28]. Die nach Glei-
chung 4.19 ebenfalls benötigten Informationen zu der Entwicklung der 
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effektiven Schubspannung als Funktion der Verformungstemperatur können 
in Abbildung 4.19a abgelesen werden. 

Annahme von maßgeblich kurzreichweitigen Wechselwirkungen 

Wird die Beziehung zwischen positiver und negativer Kinke durch die 
kurzreichweitigen Wechselwirkungen bestimmt, ist für eine isolierte Betrach-
tung von thermisch bereitgestellter Energie und mechanisch geleisteter Arbeit 
in der Bildungsphase das LT-Modell zu verwenden [183]. Als Kriterium für 
den Wechsel im anzuwendenden Modell definiert Brunner [205] das Über- 
bzw. Unterschreiten von der Upper-Bend-Spannung bzw. der Upper-Bend-
Temperatur; vgl. Abbildung 4.19a für W. Unter andrem Brunner [205] 
folgend, ist in der aktuellen Ausarbeitung der thermische Anteil der Helm-
holtz-Energie der Aktivierung – d. h. die Gibbs-Energie der Aktivierung in 
Regime (ii) und Regime (iii) – unter Zuhilfenahme der Formulierung 

∆𝐺𝐺(LT)
∗ =  ∆𝐹𝐹∗ − ℎ𝑏𝑏�

𝛾𝛾d
𝐸𝐸p′′(ℎ) �1 + ln �

𝜏̃𝜏
𝜏𝜏∗
��  𝜏𝜏∗ + O(𝜏𝜏∗2) 

(4.21) 

berechnet worden [201] [Gl. 21]. In Gleichung 4.21 repräsentiert 𝐸𝐸p den 
Verlauf des Peierls-Potentials als Funktion der von der Versetzungslinie 
zurückgelegten Distanz auf der Ortskoordinate der Gleitrichtung; siehe 
Abbildung 2.6 /S. 37 für eine grafische Erläuterung. Für den Verlauf des 
Peierls-Potentials sind verschiedene mathematische Formulierungen vorge-
schlagen worden. In Caillard et al. [183] [Gl. 4.12ff] ist eine Auswahl dieser 
angegeben. Wie in der Arbeit von Brunner [205] liegt den Berechnungen in 
der vorgelegten Ausarbeitung die Formulierung nach Eshelby [340] zugrun-
de. Der in Gleichung 4.21 geforderte Betrag der zweiten Ableitung des 
Peierls-Potentials an der Position ℎ, wird für Eshelby-Potential über den 
Ausdruck  

𝐸𝐸p′′(ℎ) = 2�33 𝑏𝑏 ℎ−1 𝜏𝜏p (4.22) 

berechnet [183] [Gl. 4.27], die Kenntnis über die Peierls-Spannung 𝜏𝜏𝑝𝑝 des 
betrachteten Materials voraussetzt. Experimentelle Daten für W sind hierzu 
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von Brunner [205] [Tab. 2] durch den Einsatz des Mittels der Extrapolation17 
abgeschätzt worden. Ebenfalls der Wahl des Peierls-Potentials unterliegt die 
Konstante 𝜏̃𝜏 [183]. Caillard et al. [183] [Gl. 4.27] geben als Lösung für das 
Eshelby-Potential geben Ausdruck 

𝜏̃𝜏 = 12√3 𝜏𝜏P (4.23) 

an. Ebenfalls wird mit Gleichung 4.21 die Linienspannung der Versetzung γ𝑑𝑑 
eingeführt. Diese ist nicht mit dem in Gleichung 4.20 geforderten Vorfaktor 
γ0 zu verwechseln. Die Linienspannung der Versetzung lässt sich unter 
Verwendung der Konstanten 𝜏̃𝜏 aus Gleichung 4.23 über den Ausdruck  

γ𝑑𝑑 = 𝛾𝛾0  �1 + ln �
τ�
𝜏̂𝜏∗
��

−2

 
τ�
𝜏̂𝜏∗ (4.24) 

beschreiben, wobei 𝜏̂𝜏∗ die effektive Schubspannung am Upper-Bend ist; vgl. 
Abbildung 4.19a. Die effektive Schubspannung am Upper-Bend beträgt für 
W unter quasistatischer Belastung – konkret für eine plastische Dehnrate von 
8,6×10−4 s−1 – nach Brunner [205] etwa 110 MPa. 

Ergebnisse der Kalkulation der Erwartungswerte für die Gibbs-
Energie der Aktivierung von W unter quasistatischer Belastung 

Soweit nicht abweichen abgegeben, sind die für die Berechnungen zu Hilfe 
genommen Kennwerte Brunner [205] entnommen und in Tabelle 4.6 zweck-
mäßig aufbereitet. Auch die für die Berechnungen gewählte plastische 
Dehnrate von 8,6×10−4 s−1 kann auf der Arbeit von Brunner [205] zurückge-
führt werden. 

 
17 Je nach Methode sind Unterschiede in den ausgewiesenen Peierls-Barrieren in der Größenord-

nung von einigen 100 % keine Seltenheit. In DFT-Rechnungen werden für die Peierls-
Spannungen der ½〈111〉-Schraubenversetzung in W im Bereich von 1700 MPa bis 2800 MPa 
gefunden [98, 341, 97]. Rechnungen auf Basis von BOP-Molekulardynamik liefern sogar ein 
Ergebnis von 4300 MPa [342]. Die Extrapolationen der experimentell ermittelten Werte für 
die CRSS legen deutlich niedrigere Werte für die Peierls-Spannung in W im Bereich von 800 
– 1200 MPa nahe [129, 80, 343]. Es sei auf die Arbeiten von Rodney [181], Gröger et al. 
[344] sowie Proville et al. [167] verwiesen. 
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Beruhend auf den obigen Formelsätze gibt Abbildung 4.19b den erwarteten 
Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung 
wieder. Weiterhin ist in Abbildung 4.19b die Helmholtz-Energie der Aktivie-
rung als Funktion der Temperatur dargestellt. Jede berechnete Gibbs-Energie 
der Aktivierung referenziert auf einen Messwert der in Abbildung 4.19a 
wiedergegebenen Entwicklung der effektiven Schubspannung. Gibbs-
Energien der Aktivierung, die unter Einsatz des EI-Modells erlangt wurden, 
sind grau gekennzeichnet. Die Differenzierung in die thermische und mecha-
nische Komponente auf Basis des LT-Modells wird durch die Verwendung 
von schwarzen Datenpunkte angezeigt. 

Tabelle 4.6: Auflistung der verwendeten Größen für die Berechnungen der Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung nach EI- und LT-Modell. Diese unterschei-
den sich nach Brunner [205] für die verschiedenen Regime. Die zugehörigen Wer-
tebereiche der effektiven Schubspannung 𝜏𝜏∗ sind angegeben. Die benötigten Grö-
ßen sind die Peierls-Energie ∆𝐹𝐹∗ bzw. die Peierls-Spannung 𝜏𝜏p, die Kinkenhöhe ℎ, 
der Vorfaktor der Linienspannung 𝛾𝛾0  vgl. Gleichung 4.19ff. 

Regime 𝝉𝝉∗ 
MPa 

∆𝑭𝑭∗ 
eV 

𝝉𝝉𝐩𝐩 
MPa 

𝒉𝒉 
10−10 m 

𝜸𝜸𝟎𝟎 
10−10 N 

𝝃𝝃 
- 

(i) 110 2,06 - 4,65 9,55 - 

(ii) 450 1,75 820 4,46 9,55 155 

(iii) 𝜏𝜏𝑝𝑝 1,27 980 3,15 9,55 186 
 
Identisch zu Brunner [205] ist in der aktuellen Ausarbeitung neben unter-
schiedlichen Berechnungsansätzen auch auf eine stückweise Formulierung 
des Verlaufs der Helmholtz-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbil-
dung zurückgegriffen worden; d. h. in Regime (i) beträgt die Barrierenener-
gie 2,1 eV, in Regime (ii) 1,75 eV und unter niedrigen Verformungstempera-
turen in Regime (iii) 1,27 eV. Die Berechnungen für die Erwartungswerte 
der Gibbs-Energie der Aktivierung offenbaren gemäß Abbildung 4.19b 
ebenfalls eine Sprungstelle an der Regimegrenze (i) zu (ii). Dieser Umstand 
soll an dieser Stelle toleriert werden. Im Ergebnisteil wird das Für und 
Wider abschließend diskutiert. Eine Folge der Sprungstelle ist die stückweise 
Definition, welche die Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbil-
dung als Funktion der Temperatur beschreibt. Aus dem Phononenspektrum 
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folgt, dass bei 0 K die Gitterschwingungen nicht zu der Überwindung der 
Peierls-Barriere beitragen und damit Versetzungsgleiten unter dieser Bedin-
gung allein durch die mechanische Komponente getrieben ist. Die Abwesen-
heit von thermischer Energie geht mit dem Verlust der Ratenabhängigkeit bei 
den Eigenschaften der plastischen Verformung einher. Transferiert auf den 
Verkauf der Gibbs-Energie der Aktivierung bedeutet dies einen Verlauf 
durch den Koordinatenursprung. 

Fehlerbetrachtung 
Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung 

Im Unterschied zum Zugversuch ist bei der Verwendung von Proben der 
Bruchmechanik die plastischen Dehnraten nur schwierig zu bestimmen, da 
diese auf die Region unmittelbar vor der Rissspitze begrenzt ist. Zudem 
variiert die plastische Dehnrate infolge der 𝑟𝑟-0,5 Abhängigkeit der Spannung 
vor der Rissspitze [226] [Gl. 27] mit der Entfernung von der Rissspitze; vgl. 
Andresen [345]. Kenntnis über die plastische Dehnrate in der Prozesszone, 
also in dem Bereich der plastischen Zone, in der durch das Aufbrechen der 
Bindungen Rissverlängerung eintritt [57], ist jedoch gerade für die Berech-
nung der Gibbs-Energie der Aktivierung erforderlich. Mit der plastischen 
Dehnrate in [s−1] und der Rate für den Anstieg der Spannungsintensität in [ksi 
in0,5 s−1] weisen Hahn et al. [346] [Gl. B7] für die Dehnrate in der Prozesszo-
ne als Faustformel den Zusammenhang 

 𝜀𝜀̇ ≈ 10−3 𝐾𝐾 ̇  (4.25) 

aus, wobei eine Adaption mit 10 % Fehler auf die SI-Einheiten [s−1] sowie 
[MPa m0,5 s−1] erfolgen kann. Danach ist die mittlere der in dieser Arbeit 
aufgebrachten Lastraten in guter Näherung mit der plastischen Dehnrate der 
Referenzdaten von Brunner et al. [50]. In Zahlen ausgedrückt bedeutet dies: 
Mit geschätzt 1×10−3 s−1 entspricht die Dehnrate für die Belastung bei 1 MPa 
m0,5 s−1 in etwa der Referenz von 8,5×10−4 s−1, wobei der zweite Wert als 
plastische Dehnrate zu verstehen ist. Nach Schwalbe [226] dominiert vor 
einer Rissspitze bereits bei sehr kleinen globalen Lasten die plastische Ver-
formung. Daher soll für die aktuelle Ausarbeitung angenommen werden, 
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dass vor einer Rissspitze in erster Näherung plastische und totale Dehnrate 
gleichzusetzen sind. 

 
Abbildung 4.19: Experimenteller Verlauf der effektive Schubspannung und berechnete Erwar-

tungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung in 
W. Diagramm (a) zeigt die als Ausgangswerte benutzten effektiven 
Schubspannungen 𝜏𝜏∗ über der Temperatur 𝑇𝑇; Daten aus Brunner et al. [50]. In 
Abbildung (b) ist die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung ∆𝐺𝐺∗ für 
die plastische Dehnrate d𝜀𝜀pl/d𝑡𝑡 von 8,6×10−4 s−1 aufgetragen. 
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Die als Gleichung 4.25 aufgegriffene Faustformel nach Hahn et al. [346] gilt 
für Proben mit scharfem Anriss. Als Folge des Fehlens eines Ermüdungsris-
ses wird diese Voraussetzung nicht von den in dieser Arbeit verwendeten 
SE(T)-Proben erfüllt. Diese waren lediglich mit einer Kerbe – eingebracht 
durch EDM – versehen worden. Mit der damit einhergehenden reduzierten 
Spannungsüberhöhung ist aller Wahrscheinlichkeit auch die Dehnrate in der 
Prozesszone niedriger als durch Gleichung 4.25 vermittelt; vgl. Anderson 
[57] [Gl. 2.10], Als Konsequenz sind die BDT-Temperaturen der Lastrate 
1,0 MPa m0,5 s−1 ein erster guter Anhaltspunkt, um die ermittelten BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien zuzuordnen. Die wirklichen BDT-
Temperaturen der plastischen Dehnrate 8,6×10−4 s−1 sollten demnach etwas 
oberhalb der Übergangstemperaturen für 1,0 MPa m0,5 s−1 liegen und damit 
zwischen den Ergebnissen für die Lastraten 1,0 bzw. 100 MPa m0,5 s−1 
verortet sein. 

 

 



 

151 

5 Ergebnisse und Diskussion 

5.1 Quantifizierung der Kontamination durch 
den Walzprozess und Bewertung der 
chemischen Zusammensetzung in 
Hinblick auf den Wechsel im 
Sprödbruchverhalten 

Studien zur Übergangstemperatur von W haben demonstriert, dass die Kon-
zentrationen von Fremdelementen von bedeutendem Rang sein können. In 
der vorgelegten Arbeit sind die Materialien auf das Walzen des gleichen 
Sinterlings zurückzuführen. Dies geschah mit dem Ziel, Modifizierungen der 
BDT-Temperaturen infolge von Variationen in der chemischen Zusammen-
setzung bei den Materialien dieser Arbeit möglichst zu minimieren. Die 
chemischen Analysen belegen eindrücklich, dass mittels der angewandten 
Methodik Materialien produziert worden sind, die ungeachtet der verschiede-
nen Umformgrade dennoch eine identische chemische Zusammensetzung 
besitzen. 

Vor allem den interstitiell gelösten Fremdatomen wird in W eine verspröden-
de Wirkung zugeschrieben; vgl. Stephens [129] [Abb. 7] sowie Campbell et 
al. [128] [Tab. 4]. Kontaminationen mit C und O im Umfang von einigen 
Gew.-ppm haben das Potential erheblich auf das Materialverhalten einzuwir-
ken; vgl. auch Stephens [129] [Abb. 2]. Für die Beurteilung möglicher 
Effekte hinsichtlich von Variationen in der chemischen Zusammensetzung 
(als Ergebnis des Walzprozesses und damit einhergehenden Kontaminationen 
mit Fremdelementen) auf die in dieser Arbeit ermittelten BDT-Temperaturen 
wurde eine detaillierte chemische Analyse vorgenommen. Dazu wurden die 
Konzentrationen von 19 Elementen durch eine Dreifachbestimmung festge-
stellt, d. h. die dreimalige Messung aller Materialien in Bezug auf ihre C, N, 
O, Al, Si, P, S, K, Ca, V, Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Zn, Mo, Cd bzw. Pb-Gehalte. 
Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.1 aufgelistet. Sowohl für die gesinterte 
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Referenz 0AS als auch in den gewalzten Materialien 1,7WR – 4,1CR liegt die 
Summenkonzentration über allen geprüften Elementen bei etwa 70 Gew.-
ppm. Dieser Befund stellt sich im Einzelnen wie folgt dar: 73,9 (0AS), 71,3 
(1,7WR), 67,7 (2,5WR), 69,8 (2,9WR), 69,0 (3,3WR) sowie 72,4 Gew.-ppm 
(4,1CR). Die kumulierten Fremdelementkonzentrationen beinhalten die 
detektierten Gehalte bzw. die Nachweisgrenzen für Konzentrationen unter-
halb dieser. Eine individuelle Betrachtung der Elemente fördert jedoch 
Unterschiede zwischen 0AS und Gruppe der gewalzten Materialien zutage. 
Während in 0AS der Gehalt von Cr und Mn unterhalb der Nachweisgrenze 
liegt, und von Fe bei 3,3 ±0,5 Gew.-ppm, werden für die Materialien 1,7WR 
– 4,1CR erhöhte Konzentrationen festgestellt. Als typische Bestandteile von 
Walzenwerkstoffen wird ein Eintrag von Cr, Mn und Fe während des Heiß-
walzens als Ursache angenommen. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass 
0AS und der Sinterling, welcher als Ausgangspukt für 1,7WR – 4,1CR 
fungierte, wahrscheinlich nicht derselben Charge zugehören. Angaben zu 
typischen Konzentrationen beruhen auf den Herstellerinformationen. 

Diese Vermutung kann nach einer Analyse der Konzentrationen von V und 
Mo als offenkundiger Sachverhalt angesehen werden; vgl. Tabelle 5.1. Für V 
und Mo wird unter sortenreinen Produktionsbedingungen (wie sie im Walz-
werk Reutte der Plansee SE vorzufinden sind) kein Eintrag in das W-Produkt 
erwartet. Zwischen 0AS und 1,7WR – 4,1CR beträgt die Differenz in der V-
Konzentration gleichwohl mehr als eine Größenordnung. Der Unterschied für 
Mo beträgt mehr als 10 Gew.-ppm (bei nur 70 Gew.-ppm als Summenkon-
zentration). Diese Abweichungen beeinflussen jedoch nicht den Gesamtein-
druck, dass 0AS sowie 1,7WR – 4,1CR hinsichtlich ihrer chemischen Zusam-
mensetzung als quasiidentisch aufzufassen sind. Diese Einschätzung beruht 
auf dem Sachverhalt, dass die als kritisch angesehenen interstitiellen Ele-
mente C, N und O nur in Ausnahmen oberhalb der Nachweisgrenzen liegen 
und keiner erkennbaren Entwicklung folgen. Auch aus den Summenkonzent-
ration wird zu der Feststellung gelangt, dass Warm- und Kaltwalzen zu 
keiner merklichen Kontamination der hier untersuchten W-Bleche führte. 
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Global konstante Konzentrationen von einzelnen Fremdelementen erlaubt 
jedoch keine Aussage über den Sachverhalt, ob die konstanten Gehalte an 
Fremdatomen in allen Materialzuständen einem identischen Gewicht in 
Hinblick auf ihren Effekt auf die BDT-Temperatur beizumessen sind. Das 
mechanische Verhalten von Werkstoffen wird auch stark von lokalen Kon-
zentrationsmaxima der Fremdelemente bestimmt. Zu diesem Punkt soll in 
erster Linie die Dekoration von Versetzungen bzw. Korngrenzen mit Fremda-
tomen angeführt werden. Nach Pan et al. [147] [Abb. 3] ist in W die Trieb-
kraft für die Segregation von Fremdatomen an die Korngrenzen größer als 
dies für das ebenfalls in der zitierten Studie bearbeitete krz-Refraktärmetalle 
Ta gefunden wird. Korngrenzen in W agieren demnach als starke Senken für 
Fremdatome. Konnten die Fremdatome einen nennenswerten Diffusionsweg 
zurücklegen, sollten die Korngrenzen in W eine stärkere Belegung mit 
Fremdatomen aufweisen, als dies die globalen Konzentrationen widerspie-
geln. Die Gesamtfläche aller Korngrenzen und die kumulierte Länge der 
Versetzungslinie variiert für die Materialien dieser Arbeit fundamental; vgl. 
Tabelle 5.2 /S. 176. Für eine gegebene globale Konzentration eines Frem-
delements ist somit auch der Grad der Dekoration der Korngrenzen und 
Versetzungen mit diesem von den Defektdichten abhängig. Dies könnte in 
UFG W sowohl der Kohäsion von Korngrenzen als auch der Versetzungsmo-
bilität zum Vorteil gedeihen. Eine niedrigere Belegungsdichte von kohäsions-
senkenden Elementen auf Korngrenzen, infolge einer hohen Korngrenzen-
dichte, wird von Wei et al. [239] als möglicher Grund für die überlegene 
Duktilität von W mit UFG Mikrostruktur bei Raumtemperatur angeführt. 

 

 

 

Abbildung 5.1: Bruchflächen nach sprödem Materialversagen. Es sind die Ergebnisse für 0AS 
und 1,7WR – 4,1CR zusammengestellt. In der linken Spalte ist stets die gesam-
te Probendicke abgebildet. Die roten Markierungen zeigen die Größe und Posi-
tionen der Detailaufnahmen an. Die vergrößerten Ausschnitte für 1,7WR – 
4,1CR stellen die Bruchflächen bei einheitlicher Vergrößerung dar. Mit allen 
Proben wurde das L-T Risssystem geprüft.  
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In Abbildung 5.1 ist eine Auswahl von Bruchflächen von 0AS, 1,7WR – 
4,1CR nach der Prüfung unter Anwendung von SE(T)-Proben gezeigt. Alle 
abgebildeten Bruchflächen repräsentieren Proben mit makroskopisch spröden 
Materialverhalten; also nach energiearmen Materialversagen. Der Sinterling 
0AS weist bei Prüfung unterhalb der BDT-Temperatur ein interkristallines 
Bruchbild auf. Dieser Befund korrespondiert mit dem in der Literatur für 
rekristallisierte oder schwach verformte W-Materialien beschriebenen pri-
mären Risspfad bei Sprödbruch [35, 130, 326]. In klarer Abgrenzung hierzu 
dokumentiert Abbildung 5.1 für 1,7WR – 4,1CR eine vorherrschende trans-
kristalline Materialseparation. Dies könnte als ein Beleg für den von Wei et 
al. [239] vorgeschlagenen Zusammenhang zwischen der Korngrenzendichte 
in UFG W und der einer geringen Belegungsdichte der Korngrenzen mit 
Fremdatomen gewertet werden. Bei diesen Überlegungen sollte jedoch die 
durch das hochgradige Walzen erfolgte Modifikation der Kornmorphologie 
nicht außer Acht gelassen werden. In Kapitel 5.5.2 /S. 266 wird dieser Aspekt 
im Rahmen einer ausführlichen Diskussion gewürdigt. Unabhängig von der 
Rolle der Fremdatome auf die Kohäsion der Korngrenze kann jedoch festge-
stellt werden, dass beim Sprödbruch der Materialien 1,7WR – 4,1CR diesem 
Effekt kein Gewicht beigemessen werden muss: Der Sprödbruch vollzieht 
sich in diesen Materialien bei Prüfung des L-T Risssystems stets transkristal-
lin. Somit ist die in dieser Arbeit beobachtete verformungsinduzierte Redukti-
on der Übergangstemperatur nicht mit einer Zunahme der Kohäsion der 
Korngrenzen infolge einer niedrigen Belegungsdichte mit Fremdatomen zu 
erklären; präzise: die Reduktion der BDT-Temperatur zwischen 1,7WR und 
4,1CR sollte von Fremdelementen hervorgerufenen Einflüssen auf die Kohä-
sion von Korngrenzen losgelöst betrachtet werden können. Ein weiterer 
Aspekt, welcher bei der Bewertung des Einflusses der chemischen Zusam-
mensetzung auf die BDT-Temperatur zu berücksichtigen ist, sind die Wech-
selwirkungen der Fremdatome mit den Versetzungen. Dieser Effekt kann an 
dieser Stelle jedoch nicht substantiiert beurteilt werden. 
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5.2 Auswertung der Walztextur und Abgleich 
der mittels EBSD ermittelten 
Mikrotexturen mit Ergebnissen der 
Röntgendiffraktometrie 

In W-Einkristallen unterliegt die BDT-Temperatur dem Einfluss der kris-
tallographischen Orientierung parallel zu der Messlänge im Zugversuch [51] 
bzw. des gewählten Risssystems bei der Anwendung von Methoden der 
Bruchmechanik [55]. In polykristallinen W mit ausgeprägter Textur ist damit 
möglicherweise ein Beitrag der Ausbildung von Vorzugsorientierungen zu 
einer in der Modifikation der Mikrostruktur beruhenden verformungsindu-
zierten Reduktion der BDT-Temperatur zu berücksichtigen. Den Sinterling 
0AS ausgenommen, besitzen alle Materialien dieser Arbeit eine starke 
Walztextur. Charakteristisch für die Walztextur von 1,7WR – 4,1CR ist die 
unvollständige α-Faser. Es wird ebenfalls eine Belegung der Komponenten 
der γ-Faser festgestellt. Stets wird die klar höchste Orientierungsdichte für 
oder in der Nähe der gedrehten Würfellage festgestellt. Ein Vergleich mit den 
XRD-Intensitätsverläufen weist darauf hin, dass die Ergebnisse der EBSD-
Untersuchungen zur Mikrotextur auch die Makrotexturen beschreiben. 

Die Textur von gewalzten W-Blechen ist durch das Auftreten von α- und γ-
Faser geprägt [347]. Ein erster Eindruck über die verformungsinduzierten 
Modifikationen kann bereits aus den Linienprofilen der Röntgenbeugungsex-
perimente (XRD) herausgelesen werden. Durch die Verwendung eines 
Röntgendiffraktometers mit Bragg-Brentano-Geometrie und die Bestrahlung 
der Walzebene sind die XRD-Beugungsvektoren stets parallel zur S-Richtung 
ausgerichtet; vgl. Abbildung 4.1 /S. 76. Die in Abbildung 5.2 aufbereiteten 
Linienprofile bilden die Volumenhäufigkeit von Körnern mit entsprechender 
kristallographischer Orientierung ab, wobei die relativen Intensitäten der 
jeweiligen Reflexe zu berücksichtigen sind; vgl. Lassner et al. [1] [Abb. 1.7]. 
An erster Position ist das Linienprofil von 0AS abgebildet. Unterhalb sind 
aufsteigend die Ergebnisse für 1,7WR – 4,1CR angeordneten. In allen Lini-
enprofilen sind neben den gemessenen Zählimpulsen als Funktion des Beu-
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gungswinkels 2𝜃𝜃 auch die Erwartungswerte der niedrig-indizierten kristallo-
graphischen Ebenen eingetragen. Die Berechnung der Erwartungswerte 
beruht auf der Annahme von polykristallinem W mit regelloser Ausrichtung 
der Kristallite. Der erforderliche Abgleich von relativen Intensitäten1 und 
absoluten Zählimpulsen erfolgte unter Zuhilfenahme der Intensität von {110} 
im Linienprofil von 0AS. In Abbildung 5.2 sind die Erwartungswerte als rote 
Kreuze zu erkennen. 

Die gemessenen Intensitäten von 0AS entsprechen überwiegend den berech-
neten Erwartungswerten. Eine deutliche Diskrepanz wird jedoch für {211} 
identifiziert. Bei 41k Zählimpulsen übersteigt der Messwert die erwartete 
Intensität um mehr als 10k; also etwa dem 1,5 mal des berechneten Wertes. 
Eine Erklärung hierfür kann auf Basis der XRD-Ergebnisse nicht gegeben 
werden. Die Entwicklung der Linienprofile von 0AS zu 1,7WR – 4,1CR belegt 
fundamentale Änderungen in den Volumenhäufigkeiten der einzelnen Kris-
tallorientierungen nach dem Walzen: Der nach dem Sintern mit 130k Zäh-
limpulsen maximal belegte {110}-Reflex ist nach log. 1,7 Warmumformung 
signifikant in der Intensität reduziert; 0AS → 1,7WR. Für 1,7WR werden 
35k Impulse gezählt. Damit besitzt im Linienprofil von 1,7WR der Reflex 
{110} eine minimal höhere Intensität als {211}; 35k zu 31k Zählimpulse; 
vgl. Tabelle 4.5 /S. 111. Entgegen des für {110} beobachteten Generaltrends 
kommt es nach dem Produktionsschritt 1,7WR → 2,5WR zu einem deutli-
chen Ansteigen der XRD-Intensität, welches in etwa mit Verdoppelung der 
Reflexhöhe beschrieben werden kann. In den nachfolgenden Warmwalz-

 
1 Die Erwartungswerte wurden nach Cullity et al. [303] [Gl. 21] berechnet und anschließend 

normiert, wofür die für 0AS am Reflex {110} gemessene Anzahl der Zählimpulse die Refe-
renz bildete. Der Strukturfaktor beträgt im krz Kristallgitter zweimal den Atomformfaktor 
(atomic scattering factor). Daten zum Atomformfaktor sind aus Paakkari et al. [348] [Tab. 1] 
bzw. Cullity [303] [Anhang 10] entnommen. Ebenfalls Cullity [303] entstammen die Flächen-
häufigkeitsfaktoren (multiplicity factors) und die Daten zum Winkelfaktor (Lorentz-
polarization factor); siehe [303] [Anhang 11] und [303] [Anhang 12]. Die Temperaturfaktoren 
wurden nach Ref. [303] [Gl. 18] mit Daten aus [Anhang 13] berechnet. Die Debye-
Temperatur für W um 300 K stammt aus Jani [204] [Abb. 2]; die Atommasse von W aus 
Cardarelli [40] [Tab. A5]. Zusätzlich wurde die Abnahme der Brennfleckgröße mit zuneh-
mendem Einstrahlwinkel geometrisch korrigiert; siehe Anhang A. Die Ergebnisse gelten für 
CuKα1-Strahlung mit einer Wellenlänge von 0,1540562 nm [303] [Anhang 7]. 
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schritten fällt die Reflexhöhe auf 20k (2,9WR) und 3,8k (3,3WR) Zählimpul-
se ab, bevor ein Endwert von 3,0k Impulsen erreicht wird; 3,3WR → 4,1CR. 
Damit ist während des Walzens etwa 98 % des Kristallvolumens mit einer 
{110}-Richtung parallel zu Beugungsvektor – d. h. parallel zur S-Richtung – 
ausgelöscht worden. Qualitativ kann dieser Befund auf die Mehrzahl der 
Beugungsreflexe übertragen werden. Mit {200} und {211} als Ausnahme, 
heben sich im Linienprofil von 4,1CR die Intensitäten der Reflexe nicht 
wesentlich vom Hintergrund ab. Während der letztgenannte Bragg-Reflex 
eine uneinheitliche Entwicklung durchläuft (d. h. eine starke Reduktion der 
Intensität von 0AS zu 1,7WR; in 2,5WR nahezu unverändert zu 1,7WR; 
starker Anstieg zwischen 2,5WR → 2,9WR sowie 2,9WR → 3,3WR; in 
4,1CR ein Abfallen auf etwa 50 % der Intensität von 3,3WR) wird für {200} 
eine kontinuierliche Zunahme der Zählimpulse mit zunehmenden Umform-
grad verzeichnet. Ausgehend von 23k in 0AS steigt die Intensität von {200} 
über die Zwischenschritte 31k (1,7WR), 43k (2,5WR), 87k (2,9WR) und 
155k (3,3WR) auf eine finale Anzahl der Zählimpulse von 180k (4,1CR) an. 
Damit ist die Intensität in 4,1CR auf das 7,8x vom Sinterling angewachsen. 
Für die Hervorhebung der festgestellten Dominanz der Kristallite mit Orien-
tierungen von Typ {001}〈𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢〉 in 4,1CR sind nachfolgend die Zählimpulse 
der drei Reflexe mit den höchsten Intensitäten genannt: {200}: 180k, {211}: 
28k und {222}: 3,9k; vgl. Tabelle 4.5 /S. 111. Nach dieser Exkursion kann 
bereits festgehalten werden, dass (i) in 0AS die Verteilung der Körner hin-
sichtlich ihrer kristallographischen Orientierungen weitestgehend regellos ist 
und (ii) spätestens ab Zustand 3,3WR die Textur sehr scharf ausgeprägt seien 
muss. Bei Kenntnis über die typische Walztextur in krz Metallen im Allge-
meinen [347] und für W im Speziellen [241], wird aus den Linienprofilen 
von 1,7WR – 4,1CR auf eine hohe Orientierungsdichte die gedrehte Würfel-
lage {001}〈110〉 geschlossen; bei gleichzeitiger Existenz einer γ-Faser, also 
von Kristallorientierungen vom Typ {111}〈uvw〉. Da XRD-Linienprofile nur 
die Häufigkeiten von Ebenen normal zum Beugungsvektor wiedergegeben 
(hier parallel zur S-Richtung), bedürfen die oben getätigten Aussagen zu 
möglichen Orientierungsdichten einer Verifizierung. 

  



5  Ergebnisse und Diskussion 

160 

 



5.2  Auswertung der Walztextur 

161 

Abbildung 5.2:  Entwicklung der XRD-Linienprofile mit Beugungsvektoren parallel zur S-
Richtung. Es sind die Zählimpulse über den Beugungswinkel 2𝜃𝜃 aufgetragen. 
Die eingezeichneten Maßbalken repräsentieren 10k Impulse. Die untere Be-
grenzung des Maßbalkens befindet sich auf der Höhe von 10k Zählimpulsen. 
Mit roten Kreuzen sind weithin die nach Cullity et al. [303] berechneten Er-
wartungswerte für W mit regellos verteilten Kornorientierungen eingetragen. 
Ergebnisse für CuKα1-Strahlung. 

 

Unter Einsatz von EBSD kann die Orientierung eines beprobten Kristallvo-
lumens direkt festgestellt werden [270]. Aus der Summe aller Orientierungen 
im Datensatz wird in einem nachfolgenden Arbeitsschritt eine Orientierungs-
verteilungsfunktion (ODF) errechnet. In Abbildung 5.3 sind Schnitte der 
ODF für 0AS gezeigt. Den Position in den Schnitten sind bestimmte Kris-
tallorientierung {𝜑𝜑1, 𝛷𝛷, 𝜑𝜑2} im Probenkoordinatensystem zuzuordnen; 
Nomenklatur nach Bunge [277]; für weiterführende Erläuterungen sei auf 
Abbildung 4.4 /S. 89 verwiesen. Die Orientierungsdichte wird über den in 
Abbildung 5.3 angegebenen Farbcode abgelesen. Die Schnitte enthalten nur 
Orientierungsdichten oberhalb von 1 m.t.r. Von den in Kapitel 4.3.1 erläuter-
ten Beschneidungen des Euler-Raumes ist für 0AS nur die Reduktion auf die 
Grenzen 𝜑𝜑1  {0 – 360°}, 𝛷𝛷 {0 – 90°}, 𝜑𝜑2  {0 – 90°} anzuwenden, da nicht 
davon ausgegangen werden kann, dass die Textur von 0AS eine Probensym-
metrie aufweist. Lediglich die Redundanz von Orientierungen infolge von 
kubischer Kristallsymmetrie liegt gesichert vor; siehe Engler et al. [270] 
[Tab. 2.3]. In Abbildung 5.3 sind zwei Schnitte des Euler-Raums abgebildet; 
bei 𝜑𝜑2 = 0° sowie 45°. Aus der Verteilung der Orientierungsdichte im Schnitt 
𝜑𝜑1  {0 – 360°}, 𝛷𝛷 {0 – 90°}, 𝜑𝜑2  = 0° werden keine Vorzugsorientierungen 
oder Muster ausgemacht. Die höchste Orientierungsdichte wird mit 1,5 m.t.r. 
gefunden. Im Wesentlichen haben diese Aussagen auch für den Schnitt 𝜑𝜑2  = 
45° bestand. Durch eine stichprobenartige Untersuchung kann kein Zusam-
menhang zwischen den Orientierungen mit leicht erhöhten Häufigkeiten und 
der Abweichung zwischen Mess- und Erwartungswert für {211} im XRD-
Linienprofil von 0AS belegt werden. Damit ist diese Unregelmäßigkeit aller 
Wahrscheinlichkeit nach mit der Kornstatistik zu begründen. Die Korn-
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durchmesser in 0AS sind um mehr als eine Größenordnung größer als in den 
übrigen Materialien; siehe Tabelle 5.2 /S. 176. Bei gleicher Brennfleckgeo-
metrie beruht das Linienprofil von 0AS auf der geringsten Kornstatistik. Eine 
finale Aufklärung dieses Sachverhalts ist mit den zur Verfügung stehenden 
Daten jedoch nicht möglich. Unabhängig hiervon soll herausgestellt werden, 
dass 0AS in Relation zu den nachfolgend besprochenen ODFs der gewalzten 
Zustände die Anforderungen an eine texturfreie Referenz erfüllt. Dieses 
Urteil wird auch durch den Texturindex2 (TI) von 0AS bestärkt. Mit 1,0 
nimmt der TI einen Wert an, der für ein texturfreies Material erwartet wird; 
vgl. Bunge [277] [Gl. 4.210]. 

Aus Tabelle 4.2 /S. 85 kann abgelesen werden, dass die Polfiguren von 
1,7WR – 4,1CR auch ohne das Erzwingen von Probensymmetrie bei der 
Berechnung der ODF annähernd eine ideale orthotrope Symmetrie aufweisen. 
Somit kann die Berechnung der ODFs unter Vorgabe von orthotroper Pro-
bensymmetrie zugelassen werden. Eine weitere Konsequenz der orthotropen 
Probensymmetrie ist die Reduktion des hinreichenden Euler-Raumes zur 
Darstellung aller Orientierungen bzw. der Äquivalente auf den Bereich 𝜑𝜑1  {0 
– 90°}, 𝛷𝛷 {0 – 90°}, 𝜑𝜑2  {0 – 90°}. Die für eine Beurteilung der Walztextur 
von krz Metallen benötigten Komponenten sind typischerweise in dem Schnitt 
des Euler-Raumes bei 𝜑𝜑2  = 45° enthalten. In Abbildung 5.4 ist dieser Schnitt 
für die ODFs von 1,7WR – 4,1CR dargestellt. Zusätzlich sind die TIs ange-
geben. Obwohl der TI für 1,7WR mit 4,0 noch verhältnismäßig moderat ist, 
kann die für gewalzte krz Metalle typische Fasertextur aus α- und γ-Faser 
klar identifiziert werden; siehe Raabe et al. [347, 350–353] für eine Übersicht 
zu den Verformungs- und Rekristallisationstexturen der krz Metalle. Die 
Komponenten der α-Faser weisen im Vergleich zur γ-Faser in 1,7WR eine  
 

 
2 Texturindex (TI) nach Bunge [277] [Gl. 4.210ff]: Es kann gezeigt werden, dass eine regellose 

Verteilung der Kristallorientierungen in einem TI 𝐽𝐽 von 1,0 resultiert. Dies entspricht auch 
eigenen Untersuchungen (unveröffentlicht) an anderen W-Sinterwerkstoffen im Rahmen der 
in Dürrschnabel et al. [349] auszugweise dargestellten Studie. Im Falle eines Einkristalls (und 
ohne Messfehler) gilt: 𝐽𝐽 → ∞, Liegt ein statistischer Fehler bei der Orientierungsbestimmung 
im Bereich von 0,1°, wird der TI im Bereich um 80 gefunden; eigene Ergebnisse zu Ge-
Einkristallen. 
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Abbildung 5.4: Präsentation der Walztextur anhand von Schnitten der 
Orientierungsverteilungsfunktion. Es sind die ODFs f(𝑔𝑔) für die Schnitte 𝜑𝜑2  = 
45° des reduzierten Euler-Raumes 𝜑𝜑1 {0 – 90°}, 𝛷𝛷 {0 – 90°} gezeigt. 
Schwarze Linien repräsentieren Positionen gleicher Orientierungsdichte (Iso-
Linien). Es sind der Texturindex 𝐽𝐽 und die Orientierung mit der höchsten 
Orientierungsdichte ausgewiesen. Für die Positionen / Orientierungen der 
wichtigsten Texturkomponenten siehe Abbildung 4.4b /S. 89, bzw. Bunge 
[277] [Abb. 2.20] bezüglich einer weiterführenden Übersicht. Relative 
Änderungen der ODF-Intensität (Zunahmen) des Maximums 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.; 2,9WR → 3,3WR: 35 m.t.r.; 3,3WR → 4,1CR: 2,5 m.t.r. 

 

etwas höhere Orientierungsdichten auf. Dies gilt im Besonderen für die 
gedrehte Würfellage {001}〈110〉, die bereits in diesem am wenigsten ver-
formten Material die Komponente mit maximaler Orientierungsdichte dar-
stellt. Die α-Faser ist nach log. 1,7 Warmumformung bereits unvollständig 
und endet bei etwa 𝛷𝛷 = 60°, d. h. etwa am Schnittpunkt von α- und γ-Faser. 
Dies ist insofern abweichend zu den von Raabe [347] [Abb. VII-31ff] cha-
rakterisierten W-Blechen mit 60 bzw. 70 % Dickenreduktion (somit mit 
Umformgrad 0,9 bzw. 1,2), als dass beide eine vollständige, d. h. bis zu 
{110}〈110〉 reichende, α-Faser besitzen. Ob dieser Widerspruch durch die 
niedrigere Walztemperatur von etwa 800 K oder den geringeren Umformgrad 
in der Studie von Raabe [347] hervorgerufen wird, kann an dieser Stelle nicht 
substantiiert entschieden werden. 

Eine hohe Orientierungsdichte der gedrehten Würfellage ist ein charakteristi-
sches Attribut der Texturen von gewalzten W-Blechen [241]. Für die Materi-
alien 2,5WR sowie 2,9WR wird mit zunehmendem Umformgrad eine leichte 
Steigerung der Intensität dieser Komponente ausgemacht; von 20 m.t.r. in 
1,7WR auf 29 m.t.r. für 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 Änderung ist dieser Sprung 
umso deutlicher ausgeprägt; 35 m.t.r. pro Umformgrad. Weiterhin wird für 
3,3WR erstmals beobachtet, dass die Komponente maximaler Orientierungs-
dichte nicht exakt mit der Orientierung der gedrehten Würfellage zusammen-



5  Ergebnisse und Diskussion 

166 

fällt. Stattdessen ist die Ebene {001} um etwa 6° aus der Walzebene heraus-
rotiert; unter Beibehaltung der kristallographischen Richtung 〈110〉 parallel 
zur Walzrichtung; vgl. Darstellung der Rotationen bzw. der Lagen der kubi-
schen Einheitszelle in Abbildung 4.4b. Diese Rotation wird durch den finalen 
Kaltwalzschritt 3,3WR → 4,1CR verstärkt. Raabe et al. [351] [Abb. 5] 
berichten für hochgradig kaltgewalztes α-Fe eine Verschiebung der Kompo-
nente höchster Orientierungsdichte von der gedrehten Würfellage hinzu 
{112}〈110〉. Die in dieser Arbeit ab 2,9WR → 3,3WR beginnende Rotation 
um die Walzrichtung könnte den Beginn einer gleichartigen Entwicklung in 
W kennzeichnen. Für 3,3WR → 4,1CR ist keine nennenswerte Zunahme der 
Orientierungsdichte des Maximums festzustellen. Tatsächlich wird für die 
gedrehte Würfellage ein leichter Rückgang der Häufigkeit beobachtet. Insge-
samt führt auch der Kaltwalzschritt zu einem Anstieg der Schärfe der Textur, 
wie der Anstieg des TI von 11,0 auf 12,7 belegt. Diese Gegensätzlichkeit ist 
wahrscheinlich mit dem fortgesetzten Zerfall der γ-Faser zu erklären. Diese 
wird in einem zunehmenden Maße auf die {112}〈110〉 Komponente redu-
ziert. 

In Abbildung 4.5 /S. 92 konnte anhand der Symmetrie von Polfiguren bzw. in 
Abbildung 4.6 /S. 93durch die Extrapolation des wahren TI und dem Ver-
gleich mit dem ermittelten TI, die hohe Aussagekraft der berechneten ODFs 
belegt werden. Nach Engler et al. [270] ist eine mittels EBSD gemessene 
ODF als Mikrotextur klassifiziert. Mikrotexturen beschreibt nicht zwingend 
repräsentativ die Orientierungsverteilung des gesamten Probenmaterials, 
geben stattdessen die lokale Ausprägung von Vorzugsorientierungen in 
einem Fragment der Probe wieder. Mit Abbildung 5.5 wird ein Versuch 
unternommen, Indizien für eine mögliche Diskrepanz zwischen Mikro- und 
Makrotextur zu gewinnen. Die Entwicklung der Orientierungsdichte der 
gedrehten Würfellage (EBSD) ist gegen das Vielfache der XRD-Zählimpulse 
für den {200}-Beugungsreflex aufgetragen. Das Vielfache entspricht dem 
Multiplem der Zählimpulse des Reflexes {200} in 0AS. Aufgrund des we-
sentlich größeren mit dem Röntgenstrahl wechselwirkenden Materialvolu-
mens werden mittels XRD ermittelte ODFs als Makrotextur eingeordnet 
[270]. In Abbildung 5.5 wird zwischen dem Kennwert der Mikrotextur und 
den Ergebnissen der Röntgenbeugung eine starke Korrelation gefunden. Die 
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lineare Trendlinie beschreibt für vier der fünf Datenpunkten den Zusammen-
hang akkurat. Dies wird durch ein Bestimmtheitsmaß von 0,96 bestätigt. 
Lediglich der Datenpunkt für 2,5WR liegt etwas abseits der Trendlinie. Die 
Zunahme der Orientierungsdichte der gedrehten Würfellage und der XRD-
Zählimpulse mit ansteigendem Umformgrad vollzieht sich somit auf eine 
identische Weise. Wird dieses Ergebnis auf die weiteren Texturkomponenten 
übertragen, kann die Aussage getätigt werden, dass die in dieser Arbeit aus 
EBSD-Daten berechneten ODFs auch für die Bewertung der Entwicklung der 
Makrotextur geeignet sind. Die in Abbildung 5.5 enthaltenen Schnitte können 
somit auch für eine Einschätzung der Textur in weiten Teilen des Materialvo-
lumens herangezogen werden. Dies ist Voraussetzung für eine Analyse des 
Beitrags der Textur zu der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-
Temperatur in W, die in Kapitel 5.5.1 /S. 260erfolgt. 

 
Abbildung 5.5: Vergleich der Intensitäten der EBSD- und XRD-Experimente. Es ist die 

Orientierungsdichte der gedrehten Würfellage f(𝑔𝑔) über dem Vielfachen der 
XRD-Zählimpulse am Bragg-Reflex {200} aufgetragen; in Bezug auf die 
Intensität für 0AS. 
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5.3 Beschreibung der 
verformungsinduzierten Modifikationen 
der Mikrostruktur in Hinblick auf mit 
Korngrenzen oder Versetzungen 
verknüpften Eigenschaften 

Die Produktionshistorie von W determiniert elementar die beobachtete 
Übergangstemperatur. Dieser Zusammenhang wird mit Modifikationen in der 
Mikrostruktur erklärt. Im Zentrum des Interesses stehen hierbei Wechselwir-
kungen der Versetzungen mit Korngrenzen sowie die Eigenschaft von Korn-
grenze sowohl als Barriere für das Versetzungsgleiten zu wirken als auch ein 
Ort der vereinfachten Versetzungsnukleation darzustellen. Zwischen der 
mittleren Korngröße und der resultierenden BDT-Temperatur wird häufig 
eine Art von Hall-Petch (HP) Beziehung berichtet [29]. Die nachfolgend 
erörterten verformungsinduzierten Modifikationen in den Eigenschaften von 
Korngrenzen und Versetzungen sind das Fundament für die spätere Diskussi-
on der UFG Mikrostruktur3 vor dem Hintergrund der Raumtemperaturduktili-
tät von UFG W. 

5.3.1 Korngröße, Korngrenzendichte und -charakter 

Die Ergebnisse zu den nachfolgend diskutierten Kenngrößen sind aus EBSD-
Datensätzen abgeleitet. Für 1,7WR – 4,1CR wurde sowohl die Entwicklung 
in der Ebene LS als auch für TS charakterisiert. Infolge der anzunehmenden 
Isotropie des Sinterlings 0AS wurde in diesem Zusammenhang nur eine 
Schliffebene untersucht. Der mit Abstand größte Betrag für die mittlere 
Korngröße wird für 0AS gemessen. Damit einhergehend ist dem Sinterling 
auch die geringste Korngrenzendichte zuzuordnen. Die Materialien 1,7WR – 

 
3 Für die Einteilung von Materialien in die Klasse ultrafeinkörnig (UFG) existiert keine 

einheitliche Vorgabe. In der Regel werden Materialien mit mittleren Korngrößen unterhalb 
von 1 µm [354] bzw. 0,5 µm [249] als UFG definiert. In der vorgelegten Ausarbeitung wird 
für Materialien mit mittleren Korndimensionen kleiner als 1 µm die Bezeichnung UFG ge-
braucht. 
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4,1CR besitzen UFG Mikrostrukturen. Die Kornmorphologie ist nach dem 
Walzen jedoch stark anisotrop, wobei parallel zur S-Richtung der gemittelte 
Abstand von Korngrenzen am geringsten sind; vgl. Abbildung 4.1 /S. 76 bzgl. 
der Nomenklatur der Richtungen. Entlang der Walzrichtung sind die Körner 
stark gestreckt. In einem geringeren Maß gilt dies auch für die Korngröße 
entlang der T-Richtung. Die Analyse der Korngrenzen fördert zutage, dass 
mit zunehmendem Umformgrad der Anteil von Großwinkelgrenzen (HABs) 
auf Kosten der Kleinwinkelgrenzen (LABs) wächst. Die Häufigkeit der CSL-
Grenzen Σ3 – Σ25 ist in hochgradig gewalztem UFG W zu vernachlässigen. 

Mit Abbildung 5.6 wird ein erster Ausblick auf die mikrostrukturellen Modi-
fikationen gegeben, die aus dem hochgradigen Warm- und Kaltwalzen 
resultieren. Es sind Ausschnitte der EBSD-Datensätze zu 0AS sowie 1,7WR 
– 4,1CR gezeigt. Für die gewalzten Materialien sind die Ergebnisse zu der 
Schliffebene LS abgebildet. In der Zusammenstellung steigt die plastische 
Verformung, mit der die Materialien beaufschlagt wurden, mit abnehmender 
Position entlang der Vertikalen. Die obere Zeile bildet die Mikrostruktur des 
Sinterlings ab. Karten entlang der horizontalen Achse zeigen jeweils dasselbe 
Material. Auf der linken Seite sind die Karten in einer Vergrößerung abgebil-
det, welche ermöglicht, einen repräsentativen Eindruck über die Mikrostruk-
tur zu erlangen. In der mittleren und rechten Spalte sind Detailansichten 
gezeigt. Von links nach rechts nimmt in Abbildung 5.6 die Vergrößerung zu. 
Die mit höherer Vergrößerung abgebildeten Bereiche sind in den Übersichts-
karten (links) markiert. Auf der linken Seite und die Karten in der zentralen 
Spalte geben die für jeden Messpunkt ermittelte kristallographische Richtung 
parallel zur Walzrichtung wieder. Die Zuordnung erfolgt dabei über den 
Farbcode der inversen Polfigur (IPF). Die Karten der rechten Seite bilden den 
KAM (Kernel Average Misorientation) Wert jedes Datenpunkts ab. Mit der 
mittleren Vergrößerung beginnend, sind Korngrenzen als schwarze (HABs) 
bzw. weiße Linien (LABs) eingezeichnet. 

Nach dem Sintern kann bezüglich der Verteilung von Kornorientierungen ein 
regelloser Eindruck gewonnen werden. Die Körner weisen eine isotrope 
Morphologie auf und sind frei von Farbgradienten, die auf eine ausgeprägte 
Subkornstruktur hinweisen würden. Für die Mikrostruktur von 0AS soll der 
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sehr homogene Gesamteindruck herausgestellt werden. Der mittlere Abstand 
der HABs beträgt 18,9 µm und die Angabe als Korndurchmesser erscheint 
legitim. Die Trennung der einzelnen Kristallbereiche erfolgt in aller Regel 
entlang HABs. Der Anteil der LABs in Bezug auf die Länge aller Grenzen 
mit einer Missorientierung größer als 2° wird zu weniger als 8 % festgestellt, 
wobei der wahre Wert nochmals geringer ausfallen dürfte. Diese Prognose 
beruht auf der Oberflächentopologie des metallographischen Schliffes als 
Folge der nach dem Sintern verbleibenden Porosität. Die Porosität kann 
anhand der in Abbildung 5.6 gewählten Darstellungsarten nicht zufriedenstel-
lend beurteilt werden. Sinterporen sind jedoch nach Abbildung 5.1 elementa-
rer Bestandteil der Mikrostruktur von 0AS. Dies bestätigt auch die mittels der 
Archimedes-Methode bestimmte Dichte nach dem Sintern. Die relative Dichte 
beträgt 93,0 ±0,5 %, wobei eine Dichte von 19,25 g cm−3 als Bezugsgröße 
gewählt wurde [1] [Tab. 1.8]. Untersuchungen des heißgewalzten Zwischen-
produkts ergaben, dass in diesem bereits die Poren vollständig verschlossen 
sind. Daher findet der Aspekt der relativen Dichte bei den Betrachtungen zu 
1,7WR – 4,1CR keine Erwähnung. 

Die Kornmorphologie in 1,7WR – d. h. dem Material mit dem niedrigsten 
Umformgrad aus der Gruppe der gewalzten Materialien – ist bereits stark 
anisotrop. Entlang der Walzrichtung sind die Körner lang gestreckt, in der S-
Richtung begrenzt; vgl. Abbildung 5.6. Weiterhin ist die Mikrostruktur von 
1,7WR durch eine Zeiligkeit geprägt, damit als inhomogen zu bewerten. Die 
Zeiligkeit äußert sich in Form von Orientierungsbändern, in denen aus-
schließlich Orientierungen der α-Faser vorliegen; d. h. Orientierungen vom 
Typ {hkl}〈110〉; vgl. Abbildung 4.4b. Ein solches Orientierungsband und 
benachbarte Regionen mit eher regelosen Kornorientierungen sind in Abbil-
dung 5.6 bei höheren Vergrößerungen gezeigt; Teilabbildungen zentral bzw. 
auf der rechten Seite. Charakteristisch für Orientierungsbänder ist die Abwe-
senheit von HABs. Die Ausdehnung des Orientierungsbands in Abbildung 
5.6 beträgt parallel zur S-Richtung etwa 5 µm. Damit beträgt der Abstand 
zwischen HABs ein Vielfaches des für 1,7WR gemittelten Wertes von 
0,82 µm. Hinsichtlich der Verteilung von LABs hinterlässt 1,7WR einen 
wesentlich homogeneren Eindruck. Dies gilt im Besonderen für die Orientie-
rungsbänder: Entlang der S-Richtung entsprechen die Distanzen zwischen 
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HABs und LABs im Orientierungsband mit 0,37 µm in erster Näherung dem 
globalen Mittel. Auch die KAM-Karte liefert keine Hinweise auf signifikante 
Unterschiede in der Subkornstruktur der verschiedenen Bereiche. 

Mit zunehmendem Umformgrad wird die Zeiligkeit abgebaut. Nach dem 
Walzschritt 1,7WR → 2,5WR ist die Höhe der Orientierungsbänder bereits 
deutlich reduziert. Generell sind die charakteristischen Distanzen entlang der 
S-Richtung in 2,5WR in Vergleich mit 1,7WR reduziert. Der mittlere Ab-
stand zwischen HABs entlang der S-Richtung ist von 0,82 auf 0,51 µm 
gesunken. Der Abstand zwischen Grenzen mehr als 2° Missorientierung 
beträgt in 2,5WR 0,27 µm. Für 1,7WR sind 0,37 µm ermittelt worden. Das 
Seitenverhältnis der Körner entlang der Walzrichtung hinsichtlich der der S-
Richtung hat zugenommen; vgl. Tabelle 5.2. Die soeben für 1,7WR → 
2,5WR beschriebenen Entwicklungen setzen sich mit zunehmenden Um-
formgrad fort. Die Mikrostrukturen sind zunehmend lamellar strukturiert. 
Nach Beendigung des Warmwalzens (3,3WR) beträgt der mittlere Abstand 
zwischen HABs entlang der S-Richtung 0,31 µm und bei der Berücksichti-
gung aller Grenzen oberhalb von 2° wird ein Mittel von 0,19 µm festgestellt. 
Das Seitenverhältnis von den gemittelten charakteristischen Distanzen 
entlang L zu entlang S beträgt in 3,3WR 8,3. Dabei ist es in erster Näherung 
vernachlässigbar, ob die Korn- oder Subkornmorphologie die Grundlage der 
Auswertung bildet. 

 

Abbildung 5.6: Mikrostrukturen in der Schnittebene LS. Die Karten in der linken und mittleren 
Spalte geben die kristallographische Richtung der Körner entlang der Walz-
richtung wieder. Die rechte Spalte zeigt KAM-Karten hinsichtlich der direkten 
Nachbarn. Die Maßbalken in der Abbildung für 1,7WR gelten für alle Materia-
lien. Die Positionen der Detailaufnahmen sind in den Übersichtskarten (links) 
angegeben. Schwarze Linien repräsentieren HABs, weiße LABs. Vor der Ab-
leitung der KAM wurde ein dreistufiger Kuwahara-Filter angewendet, vgl. Er-
läuterungen hierzu in den Ref. [355, 356]. (Die Abbildung befindet sich auf der 
nachfolgenden Doppelseite) 

Abbildung 5.7: Mikrostrukturen in der Schnittebene TS. Es gelten die Hinweise wie zu 
Abbildung 5.6 angemerkt. (Die Abbildung befindet sich auf der übernächsten 
Doppelseite) 
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Anwendung des Brandon-Kriterium (Σ−1/2) [357] ermittelt. Für die Werte in 
Klammern wurde nach Humphreys [275] 
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Die Umformung 3,3WR → 4,1CR ist durch Kaltwalzen realisiert worden. Die 
von Materialien mit hohem Umformgrad bereits bekannte lamellare Korn-
struktur [358] ist in 4,1CR voll ausgebildet. In dieser sind HABs vorwiegend 
parallel zur Walzrichtung ausgerichtet und sind durch kurze, entlang der S-
Richtung verlaufene Segmente mit meist geringer Missorientierung verbun-
den. Das kaltgewalzte Material 4,1CR besitzt eine mittlere Korn- und Sub-
korngröße entlang der S-Richtung von 0,26 µm bzw. 0,16 µm und ist damit 
bezüglich beider Eigenschaften minimal. Die Anisotropie der Kornabmes-
sungen folgt einer inversen Entwicklung. Zu dem mittleren Abstand von 
HABs entlang der S-Richtung ins Verhältnis gesetzt, nimmt die Kornstre-
ckung in der Walzrichtung das Maximum ein. Das Seitenverhältnis beträgt 
etwa 12:1; vgl. Tabelle 5.2. 

Mit abnehmender Korngröße steigt der erwartete systematische Fehler bei der 
Bestimmung dieser Materialeigenschaft. Dieser Zusammenhang ist auf das 
für alle gewalzten Materialien konstant gehaltene EBSD-Messraster zurück-
zuführen. Mit der Reduktion der Korngröße durch die plastische Verformung 
nimmt daher auch die Anzahl der Messpunkte pro Korn ab; vgl. Abbildung 
4.7. Bei einem mittleren Korngrenzenabstand von 0,16 µm (HABs + LABs) 
für 4,1CR und einer Schrittweite im Messraster von 40 nm liegen zwischen 
Korngrenzen im Durchschnitt lediglich 4 Messpunkte. Nach Humphreys 
[275] [Abb. 9] sollte unter diesen Randbedingungen die wahre Korngröße um 
7 % geringer ausfallen als der gemessene Betrag. In absoluten Werten ausge-
drückt bedeutet dies eine Differenz von 0,158 µm (gemessen) auf 0,147 µm 
(wahr). Bei einem linearen Umgang der Korngröße ist diese Abweichung zu 
vernachlässigen. 

In Abbildung 5.7 sind die Mikrostrukturen der gewalzten Materialien entlang 
der Schliffebene TS gezeigt. Die Organisation und die Darstellungsmethoden 
sind analog zu den in Abbildung 5.6 erläuterten. Die IPF- und KAM-Karten 
in Abbildung 5.7 sind in Einklang mit den oben getätigten Aussagen zur 
verformungsinduzierten Entwicklung der Mikrostruktur. Dies ist für alle 
Materialien anhand der in Tabelle 5.2 zusammengefassten Ergebnisse zum 
mittleren Abstand über HABs und LABs (entlang der S-Richtung) auch 
quantitativ evident. Die Ergebnisse, die für die LS-Schliffebene bestimmt 
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wurden, sind als identisch mit den Resultaten auf Basis der EBSD-
Untersuchungen auf der Ebene TS. Konkret bedeutet dies, dass für ein 
gegebenes Material das arithmetische Mittel der einen Schliffebene in der 
Spannweite einer Standardabweichung des Ergebnisses der zweiten Schliff-
ebene liegt. Dies ist ein deutlicher Fingerzeig hinsichtlich der hohen Wertig-
keit der Ergebnisse zu den hier diskutierten Mikrostrukturkennwerten; vgl. 
Tabelle 4.3 /S. 95 für Angaben zur Kornstatistik. Die Überschneidung der 
beiden Mittelwerte bei der Variation um eine Standardabweichung kann 
hinsichtlich des mittleren Abstandes zwischen HABs entlang der S-Richtung 
für die Mehrzahl der untersuchten Materialien bestätigt werden. Lediglich für 
2,5WR wird ein größerer Unterschied in den Mittelwerten für die LS- bzw. 
TS-Ebene festgestellt; vgl. Tabelle 5.2. Auch die Standardabweichung ist 
größer als in die restlichen Datensätzen. Dies ist aller Wahrscheinlichkeit 
nach mit einer noch nicht vollständig erfolgten Auflösung der Orientierungs-
bänder zu begründen. Erwartungsgemäß werden bei anderen Mikrostruktur-
eigenschaften systematische Unterschiede der Ergebnisse zu den Schliffebe-
nen LS und TS identifiziert. Hier sind vordringlich zu nennen: (i) Der Grad 
der Anisotropie der Kornmorphologie und (ii) die Korngrenzendichte als 
hiervon abhängige Größe. Auch in der Schliffebene TS wird eine starke 
Anisotropie der Korndimensionen für 1,7WR – 4,1CR erkannt. Ein Vergleich 
mit den Seitenverhältnissen in der LS-Ebene zeigt jedoch, dass das Seiten-
verhältnis der Körner hinsichtlich der Walzrichtung (L) mit einer höheren 
Rate wächst, als dies quer zur Walzrichtung vonstattengeht, vgl. Tabelle 5.2. 
In 1,7WR beträgt die Korngröße entlang L zu dem Messwert für die T-
Richtung 1,3:1. Die Streckung entlang der Walzrichtung ist in 4,1CR 2x 
größer als quer zur Walzrichtung. Nach diesem ersten Überblick soll festge-
halten werden, dass 

• die Mikrostrukturen mit zunehmendem Umformgrad an Homogenität 
gewinnt und spätestens mit dem Erreichen von 3,3WR als hoch zu 
bewerten ist.  

• Infolge der hochgradigen Walzumformung nimmt die Mikrostruktur 
nimmt eine lamellare Struktur an, d. h. die Morphologie der Körner 
entlang der Walzrichtung und T-Richtung an sind in Bezug auf die 
Maße parallel zu S lang gestreckt. 
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• Wird die Korngröße entlang der S-Richtung als maßgeblich definiert, 
sind 1,7WR – 4,1CR als UFG Materialien zu klassifizieren. 

In Abbildung 5.8a ist der mittlere Abstand von Korngrenzen entlang der S-
Richtung als Funktion des Umformgrades aufgetragen. Die Ergebnisse sind 
sowohl für die exklusive Betrachtung der HABs (schwarze Datenpunkte) als 
auch bei Berücksichtigung von HABs und LABs (offene Symbole) darge-
stellt. Für beide Ansätze wird eine nichtlineare Entwicklung beobachtet. 
Konkret sinkt die Effizienz der Reduktion der Korngröße mit dem Umform-
grad, wie aus der Abnahme der Steigung der Verbindungslinien ersichtlich 
ist. Im ersten dokumentierten Walzschritt 1,7WR → 2,5WR wird eine Re-
duktion des mittleren Abstands zwischen HABs entlang der S-Richtung um 
0,32 µm (0,40 µm) erzielt, wobei der in Klammern ausgewiesene Betrag pro 
Einheitsumformgrad gerechnet ist. Die im Kaltwalzschritt 3,3WR →4,1CR 
vollbrachte Reduktion wird lediglich zu 0,06 µm (0,08 µm) gemessen, geht 
also nur mit 20 % der Effizienz von 1,7WR → 2,5WR vonstatten. Die Ab-
nahme der Subkorngröße entlang der S-Richtung ist bei Betrachtung der 
gleichen Walzschritte wesentlich geringer. In der Konsequenz erfolgt eine 
Annäherung von Korn- und Subkorngröße mit Zunahme der plastischen 
Verformung. Diese Feststellung wird auch nach einer relativen Betrachtung 
bestätigt: Von 2,2:1 für 1,7WR sinkt der Quotient in 4,1CR auf 1,6:1. 
Dadurch wird jedoch die Aussage zur Konvergenz beider Kenngrößen etwas 
relativiert. 

In Abbildung 5.8a gibt eine dritte Trendlinie den Verlauf der geometrischen 
Korngröße wieder, der aus der Abnahme der Blechdicke prognostiziert 
werden kann. Dabei wird die Anzahl der Körner über der Blechdicke als 
unveränderlich angenommen. Diese Trendlinie ist rot hervorgehoben und mit 
der Korngröße von 1,7WR als Startbedingung verknüpft. Der Vergleich der 
geometrischen Referenz mit der tatsächlich gemessenen Entwicklung führt zu 
der Feststellung, dass mit den Walzschritten 1,7WR → 2,5WR bis 3,3WR → 
4,1CR nicht eine Zunahme der Anzahl der Körner entlang der Blechdicke 
einhergeht, wie dies für den Prozess der Kornfragmentation erwartet wird; 
vgl. Hansen et al. [282]. Stattdessen kommt es zu einem fortgesetzten Verlust 
an Körnern in der Blechdicke. Die statistische Anzahl der Körner ist an den 
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Datenpunkten vermerkt. Diese Entwicklung ist wahrscheinlich auf die 
Umformgrade der Materialien zurückzuführen. Nes [359] [Abb. 4] berichtet 
sowohl für kfz als auch krz Metalle, dass mit einem Umformgrad von {1} 
beginnend, die Abnahme der Korngröße entlang der S-Richtung pro Um-
formgrad eine Verlangsamung widerfährt; vgl. Gil Sevillano et al. [360] 
[Abb. 3.22] für Details zu den von Nes [359] diskutierten Studien. Hughes et 
al. [361] [Abb. 17] berichten für hochgradig kaltgewalztes Ni eine Verlang-
samung bereits unterhalb eines Umformgrades von {1}, die im Ergebnis zu 
einer Nettoabnahme der Anzahl der Körner in der Blechdicke führt. 

In dem Bericht von Nes [359] [Abb. 4] wird ferner ausgeführt, dass oberhalb 
eines Umformgrades von etwa {2} die Abnahme der Subkorngröße invers 
proportional zu dem Umformgrad verläuft. Diese Beobachtung aufgreifend 
sind in Abbildung 5.8b die mittleren Abstände zwischen allen Grenzen 
größer 2° Missorientierung über dem Kehrwert des Umformgrades aufgetra-
gen. Die Entwicklung der offenen Symbole ist nahezu ideal linear, wie das 
hohe Bestimmtheitsmaß von 0,99 unterstreicht. Damit kann in dieser Ausar-
beitung die von Nes [359] gefundene Beziehung auch für W-Bleche in dem 
Verformungsbereich log. 1,7 – 4,1 bestätigt werden. Weiterhin fällt auf, dass 
der Wechsel von Warmumformung auf Kaltumformung vor 3,3WR → 4,1CR 
in keiner sichtbaren Modifikation dieses Trends resultiert. Es wird geschluss-
folgert, dass unter Warm- und Kaltwalzbedingungen die Abnahme der 
Subkorngröße in erster Linie durch den Grad der plastischen Verformung 
kontrolliert wird und die Walztemperatur eine untergeordnete Rolle ein-
nimmt. Die Existenz einer invers-proportionalen Korrelation kann in weiten 
Teilen auch für die Entwicklung des mittleren Abstandes zwischen HABs 
nachgewiesen werden; also bei der Betrachtung von Grenzen oberhalb von 
15°. Datenpunkte, die auf Korngrenzen vom Typ HAB referenzieren sind in 
Schwarz dargestellt. Im Unterschied zu der Entwicklung der Subkorngröße 
können nur die warmgewalzten Mikrostrukturen 1,7WR – 3,3WR über eine 
gemeinsame Trendgerade beschrieben werden. Die gemessene Korngröße für 
4,1CR weicht deutlich von dem Erwartungswert ab, da die Reduktion in dem 
Kaltwalzschritt 3,3WR → 4,1CR geringer ausfällt als dies durch eine Extra-
polation der Trendlinie prognostiziert wird. Dieser Sachverhalt überrascht auf 
dem ersten Blick, da sich die Entwicklung der Größe der Subkörner (als 
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elementare Bestandteile der Körner) vollständig linear vollzieht; in der 
gewählten Achsenskalierung von Abbildung 5.8b. 

Die Korngrenzendichte ist weitere mikrostrukturelle Kenngröße, die im 
späteren Verlauf dieser Ausarbeitung in Zusammenhang mit der verfor-
mungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur in W thematisiert werden 
wird. Bei der Ableitung aus einem (2D) EBSD-Datensatz entspricht die 
Korngrenzendichte der Länge aller Korngrenzen in der untersuchten Ebene 
bezogen auf die ausgewertete Fläche in ebendieser. In Abbildung 5.9 ist die 
Entwicklung der Korngrenzendichte über dem Umformgrad dargestellt, 
wobei Gil Sevillano et al. [360] [Abb. 3.1] folgend, die Korngrenzendichten 
logarithmiert wurden. Diagramm (a) gibt die Entwicklung in der Schliffebene 
LS wieder. Abbildung (b) beruht auf den Datensätzen zu der TS-Ebene. In 
Abweichung zu dem Umgang mit den Korngrößen entlang der S-Richtung 
sind infolge der unterschiedlichen Kornstreckungen entlang (L) bzw. quer der 
Walzrichtung (T) die Korngrenzendichten in der LS- sowie TS-Ebene als 
unabhängige Größen zu behandeln. Bei logarithmischer Auftragung der 
Resultate für die LS-Ebene schreitet die Entwicklung der Korngrenzendichte 
HAB + LAB in einer ideal linearen Weise voran. Auch für die Zunahme der 
Korngrenzendichte in der TS-Ebene ist die Annahme einer logarithmischen 
Entwicklung zutreffend. Das Bestimmtheitsmaß für die lineare Entwicklung 
der offenen Datenpunkte in Abbildung 5.9a,b beträgt 1,0 bzw. 0,99. Der 
Wechsel der Walztemperatur spiegelt sich in der Entwicklung der Korngren-
zendichte nicht wider. Damit kann äquivalent zur Korngröße 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 Berücksichtigung aller Grenzen valide ist! 

  

5.3 Beschreibung der verformungsinduzierten Modifikationen der Mikrostruktur 



5  Ergebnisse und Diskussion 

184 

 
Abbildung 5.8: Entwicklung der Korngröße parallel zur S-Richtung. In (a) sind die mittleren 

Korngrenzenabstände 𝑑̅𝑑S parallel zu der S-Richtung über dem Umformgrad 𝜑𝜑 
aufgetragen. Die Abstände zwischen HABs und die mittleren Abstände zwi-
schen allen Grenzen größer als 2° Missorientierung sind separat ausgewiesen. 
Die Zahlen an den Datenpunkten geben die Anzahl der Körner bzw. Subkörner 
wieder, die statistisch in der Blechdicke zu finden sind. Die rote Strichlinie 
zeigt die Entwicklung, die für den mittleren Abstand zwischen HABs zu erwar-
ten ist, sofern die Anzahl der Körner über der Blechdicke konstant ist; vgl. 
Humphreys et al. [362] [Abb. 14.11]. In (b) sind die Korn- und Subkorngrößen 
über den Kehrwert des Umformgrades dargestellt. Auftragung (b) in Anleh-
nung an Nes [359] [Abb. 4]. Alle Datenpunkte beruhen auf den Mittelwerten 
aus den Ergebnissen zu den Schliffebenen LS und TS; vgl. Tabelle 5.2. 
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Abbildung 5.9: Entwicklung der Korngrenzendichte. In (a) und (b) ist die Entwicklung der 

mittleren 𝑆𝑆V̅Korngrenzendichte über dem Umformgrad 𝜑𝜑 aufgetragen, jedoch 
für die Schliffebenen LS und TS getrennt. Es sind die Korngrenzendichten der 
HABs (Missorientierungen größer 15°; schwarze Symbole) und die Korngren-
zen aller Grenzen größer als 2° (HABs + LABs; offene Symbole) ausgewiesen. 
Art der Auftragung in Anlehnung an Gil Sevillano et al. [360] [Abb. 3.1]. 

Werden nur die HABs hinsichtlich ihrer Liniendichte in der Fläche ausgewer-
tet, kann zu Beginn ebenfalls eine logarithmische Entwicklung bescheinigt 
werden. Dies gilt für die Ergebnisse zu 1,7WR – 3,3WR, wobei für 3,3WR 
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bereits eine leichte Differenz von der Trendlinie auftritt. Diese Abweichung 
wird insbesondere in Abbildung 5.9a identifiziert (LS), aber auch die Ent-
wicklung aus Abbildung 5.9b (TS) lässt diese Vermutung zu. Zweifelsfrei 
wird durch Extrapolation eine Überschätzung des Messwerts nach dem 
Walzschritt 3,3WR → 4,1CR getätigt. Der Datenpunkt für 4,1CR liegt ein 
Vielfaches seiner Standardabweichung unterhalb der Trendlinie, die aus den 
Ergebnissen für 1,7WR – 3,3WR gebildet wurde. Die Diskrepanz zwischen 
Erwartungswert und Messwert nach dem Kaltwalzen ist unabhängig von der 
untersuchten Schliffebene und kann sowohl aus den Ergebnissen der LS- als 
auch TS-Ebene abgelesen werden. Damit kann für die Korngrenzendichte der 
HABs eine mit der Entwicklung der Korngröße HAB vergleichbare Sympto-
matik konstatiert werden: Die für alle Grenzen (d. h. HABs + LABs) bestän-
dig und präzise erfüllten Zusammenhänge sind bei Materialien mit verhält-
nismäßig niedrigem Umformgrad auch für die HABs übertragbar, verlieren 
jedoch nach dem Walzschritt 3,3WR → 4,1CR ihre Gültigkeit. Die Änderung 
der Walztemperatur als Quelle dieses Phänomens wird jedoch als wenig 
wahrscheinlich bewertet. Als eine mehr zutreffende Erklärung für die Abwei-
chung in der Entwicklung mikrostrukturellen Eigenschaften auf Basis von 
HABs in Walzschritt 3,3WR → 4,1CR wird das Phänomen der Koaleszenz 
(grain coalescence) angesehen. Beim Auftreten von Koaleszenz verschmel-
zen unabhängige Elemente; konkret Körner, d. h. Bereiche mit verschiedenen 
Kristallorientierungen. Koaleszenz von Körnern beruht auf der Ausbildung 
einer scharfen Textur. Durch die Rotation der Körner hinzu wenigen Vorzug-
sorientierungen können zwei durch eine HAB getrennte Kristallbereiche nach 
der Umformung eine geringere Missorientierung aufweisen, als im Aus-
gangszustand vorgelegen hat. Wird der gewählte Grenzwinkel von 15° 
unterschritten, kommt es per Definition zu der Verschmelzung dieser Körner. 
Zwischen den zuvor durch eine HAB getrennten Bereichen verläuft nun eine 
Grenze vom Typ LAB. Nach Humphreys et al. [362] sind durch Koaleszenz 
eher HABs als LABs betroffen, d. h. die Auslöschung bzw. Transformation 
von Korngrenzen sollte zuerst in der Entwicklung der HABs nachzuweisen 
sein. Dies ist in Einklang mit den auf Basis von Abbildung 5.8b und Abbil-
dung 5.9 erörterten mikrostrukturellen Entwicklungen. 
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Auch in Abbildung 5.10a ist die Korngrenzendichte der Untersuchungsge-
genstand. Im Unterschied zu den vorherigen Betrachtungen ist diese winkel-
sensitiv dargestellt, wobei die Korngrenzendichte mit einer Fraktionsbreite 
von 1° aufgelöst ist. Jedem Material ist eine Kurve zuzuordnen. Auf eine 
Abbildung der Korngrenzendichte im gesinterten Zustand wird an dieser 
Stelle verzichtet, da die Schrittweiten der EBSD-Messraster für 0AS und 
1,7WR – 4,1CR um mehr als eine Größenordnung variieren; vgl. Tabelle 4.3 
/S. 95. Die Kurve für 0AS sollte dem Ergebnis für regellos verteilte Kornori-
entierungen bei kubischer Kristallstruktur nach Mackenzie [363] [Abb. 2] 
entsprechen. Das Fläche unter den Kurven stimmt mit den zuvor besproche-
nen absoluten Korngrenzendichten überein, wobei die Integrationsgrenzen 
auf die betrachteten Korngrenzen abzustimmen sind. Allen gewalzten Mate-
rialien kann eine wesensgleiche Verteilungsfunktion bescheinigt werden, die 
zwei lokale Maxima enthält. Das globale Maximum ist stets im LAB-Regime 
lokalisiert und mit 7° Missorientierung in erster Näherung in der Lage unver-
änderlich. Die Belegung der Fraktion höchster Korngrenzendichte folgt in 
Hinblick auf den Umformgrad keinem ersichtlichen Trend. Dieses Urteil 
wird durch die Feststellung untermauert, dass die Reihenfolge der Materia-
lien bei aufsteigender Nennung der Belegung in den Schliffebenen LS und 
TS variiert. Die Korngrenzendichte rechts des LAB-Maximums lassen jedoch 
einen Einfluss des Umformgrades erkennen. Dieser ist durch die nachfolgen-
den Sachverhalte belegbar: 

• Die Korngrenzendichte im hinteren LAB-Regime bzw. im erweiterten 
Übergang zum HAB-Regime steigt mit dem Umfang der plastischen 
Verformung an. Dies ist mit der Kumulation von Versetzungen in den 
Korngrenzen zu erklären [364]. 

• Es wird ferner erkannt, dass im HAB-Regime die Kurven, dem Um-
formgrad folgend, gestapelt angeordnet sind. 

Die Korngrenzendichten für 1,7WR kann bei einer ersten Betrachtung für 
Winkel größer 25° über eine horizontale abgebildet werden. Erst nach weite-
rer Verformung gewinnt das HAB-Maximum an Schärfe und tritt ab 3,3WR 
deutlich aus dem Hintergrund hervor. Für 4,1CR erreicht das HAB-  
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Abbildung 5.10: Verteilung der Korngrenzendichte. In (a) ist die Korngrenzendichte 𝑆𝑆V über der 

Missorientierung 𝜃𝜃 aufgetragen. Die Fehlerbalken zeigen die Standardabwei-
chung der Ergebnisse der verschiedenen Datensätze, die auf der Schliffebene 
TS gemessen wurden; für das gleiche Material. Diagramm (b) bildet die OCF 
ab. Es ist die Häufigkeit der Korngrenzen 𝑃𝑃 mit der Missorientierung 𝜃𝜃 in Be-
zug auf eine der Mackenzie-Verteilung [363] entsprechenden Mikrostruktur 
gezeigt, die um den Einfluss der Textur reduziert wurde. Ein für die Erstellung 
der ODDFs genutztes Python-Skript ist auf Anfrage verfügbar. Die Breite der 
Fraktionen beträgt in beiden Diagrammen 1°. In (a) sind die Fehlerbalken für 
eine verbesserte Lesbarkeit jedoch nur im 2°-Intervall eingezeichnet.  
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Nach der Sichtung der Ergebnisse zu den Anteilen von LABs und HABs fällt 
auf, dass mit zunehmendem Umformgrad eine Verschiebung zugunsten der 
HABs eintritt. In 1,7WR ist mit 46 % für den Anteil der HABs an allen 
Grenzen oberhalb von 2° Missorientierung das Verhältnis von HABs zu 
LABs weitestgehend ausgeglichen. Nach dem Kaltwalzen wird ein Spitzen-
wert von knapp 70 % HABs erzielt. Dies spiegelt den bereits von Alexandrov 
et al. [365] sowie Wei et al. [142] berichteten Trend wider, dass die Mikro-
struktur von hochgradig umgeformtem W von HABs geprägt wird. Es ist 
dabei für die Materialien 1,7WR – 4,1CR unerheblich, ob die Korngrenzen-
dichte auf der LS- oder TS-Ebene gründen. In Tabelle 5.2 sind Variationen 
der Anteile der Korngrenzen zwischen den Ebenen erst in der dritten Nach-
kommastelle zu identifizieren. Dies führt zu der interessanten Feststellung, 
dass das Verhältnis 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 Eigen-
schaft darstellt. 

In Abbildung 5.10b ist die Orientation Correlation Function4 (OCF) jeweils 
eines der Materialien 1,7WR – 4,1CR gezeigt. Es ist die normierte Häufigkeit 
von Grenzen über der Missorientierung dieser aufgetragen. Die OCF ist als 
eine um die Textur reduzierte korrelierte Missorientierungsverteilungsfunkti-
on (MODF) zu interpretieren [270]. Die OCF gibt die Belegung der Winkel-
fraktionen als ein Vielfaches der Belegung der Referenzverteilung als Funk-
tion der Missorientierung wieder. Die Referenzverteilung entspricht der 

 
4 Die OCF (Orientation Correlation Function) entspricht dem Quotienten aus der sogenannten 

korrelierten Missorientierungsverteilungsfunktion (correlated Misorientation Distribution 
Function, MODF) und der nicht korrelierten MODF, welche in dieser Ausarbeitung in Anleh-
nung an Engler et al. [270] als ODDF für Orientation Difference Distribution Function abge-
kürzt ist. Die MODF gibt Auskunft über die Verteilung von Missorientierungen zwischen 
direkt unmittelbar benachbarten Punkten des Messrasters hinsichtlich ihrer Häufigkeit. Die 
ODDF zeigt die Missorientierungsverteilung jedes Messpunkts mit allen anderen Messpunk-
ten des Datensatzes unabhängig von der lateralen Position; siehe Engler et al. [270] 
[Abb. 9.20] für eine ausführlichere Erklärung. Die ODDFs der Materialien 1,7WR – 4,1CR 
sind in Ref. [366] [Abb. 11] veröffentlicht worden. Anders als bei MODF und ODDF nimmt 
die Fläche unterhalb der OCFs nicht für alle Materialien einen identischen Betrag an. 
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MODF eines Materials mit regellos verteilten Kornorientierungen; vgl. 
Mackenzie [363] [Abb. 2]. Aus dieser Datenaufbereitung folgt, dass die OCF 
eines Materials ohne Textur und unter idealisierten experimentellen Bedin-
gungen zu einer bei 1 m.t.r. horizontal verlaufenden Trendlinie führt. Für die 
gewalzten Materialien 1,7WR – 4,1CR trifft dies erwartungsgemäß nicht zu. 
Stattdessen wird in erster Näherung ein als hyperbolisch zu beschreibender 
Verlauf der OCFs beobachtet. Für kleine Missorientierungswinkel wird 
analog zu Abbildung 5.10a eine starke Zunahme der Häufigkeit festgestellt. 
Mit ansteigendem Umformgrad schwächt sich diese Tendenz jedoch ab. Der 
hyperbolische Verlauf ist aller Wahrscheinlichkeit nach in der Subkornstruk-
tur begründet. Subkörner werden nicht durch das Modell von Mackenzie 
[363] abgebildet. Die Häufigkeit von Korngrenzen im LAB-Regime ist daher 
in der Mackenzie-Verteilung gering und strebt für kleine Missorientierungen 
gegen null [363] [Abb. 2]. Die verformungsinduzierte Entwicklung der 
Subkornstruktur ist vermutlich auch für den Rückgang der Häufigkeit ver-
antwortlich, der für die Funktionswerte der OCF für kleine Missorientierun-
gen mit ansteigendem Grad der plastischen Verformung beobachtet wird. In 
hochumgeformtem W sind HABs die dominierenden Korngrenzen. Statis-
tisch ist in 4.1CR ein Korn in weniger Subkörner untergliedert, als dies für 
die weniger verformte Materialien festgestellt wird; vgl. hierzu das Verhält-
nis der Anzahl von Subkörnern zu Körnern im Kopf von Tabelle 5.2. 

Rechts des hyperbolischen Funktionsverlaufs folgen die OCFs weitestgehend 
der Referenz, verlaufen 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 höher der Umformgrad der 
Materialien ist, desto mehr nähren sich die Funktionsgraphen der Referenzli-
nie an. Charakteristisch für alle OCFs in Abbildung 5.10b ist der Verlust des 
Maximums im HAB-Regime, welches die Verteilungsfunktionen der Korn-
grenzendichte (correlated MODF) in Diagramm a auszeichnet. Damit kann 
als Ursache für die hohe Häufigkeit von Korngrenzen mit einer Missorientie-
rung von 54° klar die Walztextur ausgemacht werden und ist nicht etwa auf 
die Ausbildung spezieller Verformungsstrukturen zurückzuführen. Ein Studi-
um der Lage der α- und γ-Faser im Euler-Raum führt zu der Erkenntnis, dass 
die Komponenten der γ-Faser zu der gedrehten Würfellage die bewusste 
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Missorientierung von 54° aufweisen; vgl. Abbildung 4.4b /S. 89 sowie Bunge 
[277] [Abb. 2.20]. Die exponierte Korngrenzendichte im HAB-Regime um 
54° ist somit auf eine hohe Orientierungsdichte der gedrehten Würfellage 
zurückzuführen, die mit benachbarten Kristallbereichen der γ-Faser, dieses 
Charakteristikum in der correlated MODF hervorrufen. 

Die in Abbildung 5.10b gezeigten OCFs erlauben weiterhin einen Zugang in 
die Thematik der Koinzidenzgitter (Coincidence Site Lattice, CSL) Grenzen. 
Diese werden oft mit einer geringeren Belegungsdichte der Fremdatome und 
im Vergleich zu zufälligen HABs mit einer höheren Kohäsion in Verbindung 
gebracht [367]. Über die hier betrachteten CSL-Grenzen vom Typ Σ3 – Σ25 
kann die Bedeutung der CSL-Grenzen anhand der kumulierten Anteile in 
Tabelle 5.2 abgeschätzt werden. Die ausgewiesenen Anteile spiegeln die 
Länge der Σ3 – Σ25 Grenzen in Bezug auf die Länge alle Korngrenzen mit 
Missorientierungen größer 2° wider. Für die Festlegung der Winkeltoleranz, 
d. h. um welchen Betrag die gemessene Missorientierung von dem geometri-
schen Ideal [367] [Tab. 2.1] abweichen darf, wurden zwei Kriterien ange-
wendet. (i) Das Brandon-Kriterium [357]; vgl. hierzu auch Randle [367] 
[Gl. 2.7]. Dieses ist durch den Ausdruck Σ−1/2 und 15° als Konstante charak-
terisiert und findet im Allgemeinen zur Identifikation von CSL-Grenzen 
Anwendung. Sharma et al. [368] konnten jedoch demonstrieren, dass im 
erlaubten Toleranzfeld für die Σ3-Grenze einen nennenswerten Anteil von 
nichtkohärenten Korngrenzen inkludiert, sofern das Brandon-Kriterium 
angewendet wird. Nichtkohärente Grenze sind jedoch per Definition keine 
CSL-Grenzen. Mit dieser Begründung wurden für Ansatz (ii) die erlaubten 
Winkeltoleranzen eingeschränkt. Humphreys [275] bzw. Randle [367] 
folgend, wurde die Formulierung Σ−5/6 bei unveränderter Konstante von 15° 
genutzt. Die nach diesem Vorgehen bestimmten Anteile sind ebenfalls in 
Tabelle 5.2 (in Klammern) ausgewiesen und stellen ein konservatives Ergeb-
nis dar. Nach dem Brandon-Kriterium sind in 1,7WR – 4,1CR fünf bis 8 % 
aller Grenzen CSLs. Der gesinterte Zustand liegt mit einem Anteil von etwa 
12 % leicht über diesen Bereich. Nach Priester [369] und Randle [367] sind 
dies typische Werte, die in Materialien mit regellos verteilen Kornorientie-
rungen erwartet werden können. Wird ein Material mit Fasertextur als 
Referenz gewählt, liegen die festgestellten Häufigkeiten sogar unterhalb der 
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Erwartungswerte [369] [Tab. 11.2]. Wird der enger tolerierte Ansatz ge-
wählt, sinken die Anteile der CSL-Grenzen auf ungefähr 1 %. Analog zu den 
Anteilen der LABs und HABs soll auch für die Anteile der CSL-Grenzen 
herausgestellt werden, dass die Untersuchungen der LS- und TS-Ebenen zu 
identischen Ergebnissen führen, d. h. der Anteil an CSL-Grenzen eine isotro-
pe Eigenschaft ist. 

Obwohl die Gesamtanteile der Σ3 – Σ25 Grenzen keinen Hinweis auf eine 
besondere Häufung von CSLs geben, kann die Möglichkeit einer stark 
überproportionalen Belegung einer speziellen CSL-Grenze nicht ausge-
schlossen werden. Eine Häufung dieser Art sollte jedoch in Abbildung 5.10b 
durch einen Ausschlag im Verlauf der OCF zu erkennen sein; bei einer 
Missorientierung, die mit einer CSL-Grenze verknüpft ist. Wie bereits zuvor 
beschrieben, verlaufen die Funktionsgraphen im HAB-Regime von Abbil-
dung 5.10b vorwiegend horizontal, also parallel zur Referenzlinie und ohne 
Anzeichen für eine gesteigerte Häufigkeit von bestimmten Korngrenzen. Eine 
scheinbare Ausnahme wird für die Missorientierung 60° gefunden. Bei 
diesem Winkel zeigen die Graphen 1,7WR – 4,1CR eine leichte Spitze in 
dem ansonsten als glatt zu bewertenden Verlauf der OCFs bei größeren 
Missorientierungen. Eine Rotationssymmetrie von 60° ist für die Σ3-Grenze 
bekannt [367] [Tab. 2.1]. Es ist jedoch an dieser Stelle zu erwähnen, dass (i) 
diese Spitze sehr gering ist. (ii) Von größer Bedeutung ist der Befund zu 
werten, dass Σ3-Grenzen in EBSD-Datensätzen von Materialien mit krz 
Kristallstruktur auch aus einer fehlerhaften Lösung bestimmter EBSPs 
herrühren können [370, 371]. Ergebnisse von hochgradig gewalztem W, die 
mit dem in der vorgelegten Arbeit verwendeten Messsystem erlangt wurden, 
waren in der Vergangenheit stark von dem Phänomen der sogenannten 
Pseudosymmetrie bei der Indizierung von EBSPs betroffen; vgl. hierzu die 
Veröffentlichungen von Reiser et al. [240] [Abb. 9] und Bonk et al. [242] 
[Abb. 5]. Durch Anhebung der Anzahl der bei der Indexierung der EBSPs 
berücksichtigten Kikuchi-Bänder und Anpassung der Parameter der Hough-
Transformation konnte die Fehlerquote zu den zitierten Arbeiten signifikant 
reduziert werden. Es wird angenommen, dass die in Abbildung 5.10b er-
kennbare Σ3-Spitze (60°) jedoch weiterhin auf die fehlerhafte Indizierung 
weniger ESBPs zurückzuführen ist und weniger in der Mikrostruktur begrün-
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det ist. Damit bekräftigt 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 
einnehmen. Die Schlussfolgerungen, die in Bezug auf die CSL-Grenzen, aber 
auch auf die restlichen in diesem Kapitel beschriebenen verformungsindu-
zierten Mikrostrukturmodifikation hinsichtlich einer Reduktion der BDT-
Temperatur getroffen werden können, sind in Kapitel 5.5.2 /S. 266 ausge-
führt. 

5.3.2 Versetzungsdichte und -struktur 

Für die Feststellung der Folgen der plastischen Verformung auf die Verset-
zungsdichte und die Geometrie der Versetzungen wurden im Rahmen dieser 
Arbeit sowohl indirekte als auch direkte Methoden angewandt. Die Entwick-
lung der Versetzungsdichte über den Umformgrad wurde unter Zuhilfenahme 
der modifizierten Williamson-Hall (WH) Auftragung analysiert. Verset-
zungsstrukturen konnten mittels ECCI abgebildet werden. In Kombination 
mit Orientierungsinformationen aus EBSD-Messungen wurde weiterhin der 
kristallographische Verlauf von Segmenten der Versetzungslinien abge-
schätzt (cECCI). Nach bestem Wissen und Gewissen ist diese Arbeit die erste, 
in der cECCI an UFG Mikrostrukturen erfolgreich angewendet wurde. Die 
Ergebnisse auf Basis von Röntgendiffraktometrie weisen auf eine Dreiteilung 
in der Versetzungsdichte hin: (i) Der Sinterling 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 in 
Hinblick auf ihre Versetzungsdichten jeweils durch etwa eine Größenord-
nung voneinander getrennt. Kaltwalzen bewirkt weiterhin eine Modifikation 
der Versetzungsstruktur: Während in den warmgewalzten Materialien unre-
gelmäßig geformte Versetzungslinien dominieren, ist die Mikrostruktur in 
4,1CR durch gerade verlaufende Versetzungssegmente geprägt. Diese besit-
zen höchstwahrscheinlich reinen Schraubencharakter. 

Mit dem Ziel der Abbildung der Entwicklung der Versetzungsdichte sind 
XRD-Linienprofile aufgenommen worden; siehe Abbildung 5.2 /S. 161. In 
Abbildung 5.11a sind die Halbwertsbreiten (FWHMs) der Beugungsreflexe 
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über den zugehörigen Bragg-Winkeln eingetragen, wobei (i) beide als Grö-
ßen des reziproken Raumes ausgedrückt sind und (ii) die so konvertierten 
Bragg-Winkel, mit dem zuvor mittels Regression bestimmten Kontrastfakto-
ren multipliziert wurden; modifizierte WH-Auftragung nach Ungar et al. 
[291] [Abb. 2]. (iii) Die FWHMs sind um das Geräteprofil korrigiert. In 
Abbildung 5.11 wurden nur Reflexe berücksichtigt, die am Maximum we-
nigstens 3k Zählimpulse aufweisen. Dieser niedrig angesetzte Grenzwert ist 
eine Maßnahme, trotz der scharfen Walztextur, möglichst viele FWHMs in 
die Berechnung der Regressionsgeraden zu inkludieren. Nach der modifizier-
ten WH-Methode ist die Versetzungsdichte proportional zu der Steigung der 
Ausgleichsgeraden. Für eine bessere Lesbarkeit sind in Abbildung 5.11 die 
Datenpunkte der gewalzten Materialien entlang der y-Achse verschoben; für 
ein gegebenes Material um einen konstanten Betrag. Die Verschiebung der 
FWHMs (im reziproken Raum) zu größeren Beträgen erfolgte um die in 
Klammern angegeben Zahlenwerte. Für 1,7WR – 4.1CR werden mit dem 
iterativen Ansatz der Bestimmung der Kontrastfaktoren in erster Näherung 
lineare Aufreihungen der Datenpunkte erzielt. Dies reflektieren auch die 
Bestimmtheitsmaße, die zu 0,90 – 0,99 bestimmt wurden. Ein konträres Bild 
kann für 0AS gezeichnet werden: Mit einem Bestimmtheitsmaß von lediglich 
0,19 ist die aus der Regressionsgeraden berechnete Versetzungsdichte von 
1×1013 m−2 nicht aussagekräftig. Dies demonstriert auch der Vergleich mit 
Literaturdaten. Für W im vollständig rekristallisierten Zustand sind Verset-
zungsdichten in der Region um 1×1012 m−2 dokumentiert [33, 372]. Da das 
Sintern von W in der Regel mit Temperaturen oberhalb von 2000 K ver-
knüpft ist und mehrere Stunden in Anspruch nimmt [1], ist davon auszuge-
hen, dass umgeformt und rekristallisierte Zuständen vergleichbare Verset-
zungsdichten wie gesintertes W besitzen. Die fehlgeschlagene Anpassung der 
Kontrastfaktoren für 0AS ist wahrscheinlich in der niedrigen Versetzungs-
dichte begründet. Im Ergebnis sind die Reflexverbreiterungen nur schwach 
ausgeprägt und experimentelle Fehler wirken sich überproportional stark aus. 

Für 1,7WR – 4,1CR gelten die für 0AS vorgebrachten Zweifel an der Aussa-
gekraft der mittels der modifizierten WH-Methode ermittelten Versetzungs-
dichte nicht. Ein Vergleich der in dieser Arbeit dokumentierten Versetzungs-
dichten mit Ergebnissen, die auf einer identischen Datenbasis beruhen, 
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jedoch nach verwandten Ansätzen bestimmten wurden, zeigt, dass die absolu-
ten Ergebnisse auch von dem gewählten Variante beeinflusst sind; vgl. 
Ungar et al. [291] [Gl. 5], [304] [Gl. 11] sowie [309] [Gl. 9] für verschiede-
nen Varianten der modifizierten WH-Methode. Daher sollen im Weiteren 
weniger die absoluten Versetzungsdichten diskutiert und stattdessen die 
Unterschiede untereinander (also in der Gruppe der gewalzten Materialien) in 
den Vordergrund gerückt werden. Die Entwicklung der Versetzungsdichte 
durch den Walzprozess ist aus Abbildung 5.12 als Funktion des Umformgra-
des abzulesen. Es wird eine anfängliche Reduktion der ermittelten Verset-
zungsdichte beobachtet, die für Material 2,9WR in einem Minimum mündet. 
Mit dem Walzschritt 2,9WR → 3,3WR wird jedoch eine Zunahme der 
Versetzungsdichte erzielt, sodass die Versetzungsdichte in 3,3WR vergleich-
bar mit 1,7WR ist. Es wird die Vermutung geäußert, dass die Abnahme der 
Versetzungsdichte während der Warmumformung in Zusammenhang mit 
einer Zunahme der Triebkraft für Erholungs- und Rekristallisationsprozesse 
steht. Mit dem Anstieg des Umformgrades ist eine Beschleunigung der 
Kinetik von Defektausheilung und Kornneubildung zu erwarten [373]. 

Kaltwalzen ruft eine Zunahme der Versetzungsdichte um etwa eine Größen-
ordnung hervor. Damit besitzt 4,1CR klar die höchste Versetzungsdichte 
aller hier untersuchten Materialien. Die Versetzungsdichte von 1×1015 m−2 
ist in einer ähnlichen Region, die Hepp [374] [Tab. 5.16] für gezogene W-
Drähte angibt. Auch Oh et al. [372] und Ren et al. [143] finden in XRD- und 
TEM-Untersuchungen an kaltgewalzten W-Materialien vergleichbare Verset-
zungsdichten. Mit dieser nochmaligen Steigerung um eine Größenordnung 
kann eine Dreiteilung der Materialien dieser Ausarbeitung hinsichtlich ihrer 
Versetzungsdichten vorgenommen werden. Der gesinterte Zustand besitzt 
eine um eine Größenordnung, vermutlich jedoch eher um zwei Größenord-
nungen, niedrigere Versetzungsdichte als 1,7WR – 3,3WR. Die warmgewalz-
ten Materialien weisen ihrerseits im Mittel eine Versetzungsdichte auf, die 
ebenfalls eine Größenordnung niedriger ist als nach dem Kaltwalzen. Es 
liegt der Schluss nahe, dass die Versetzungsdichte in hochgradig umgeform-
tem W durch die Verformungstemperatur des letzten Produktionsschrittes 
kontrolliert wird und weniger von dem Umfang der plastischen Verformung. 
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Eine direkte Abbildung der Versetzungsstrukturen konnte mittels ECCI 
realisiert werden. Diese Abbildungsmethode wurde gewählt, da ECCI die 
Beobachtung von Versetzungen via SEM-BSD an metallographischen 
Schliffen erlaubt, die nach einer klassischen Vorgehensweise präpariert 
worden sind. Die Präparation von TEM-Proben für die Ebenen höchsten 
Interesses (hier: LS und TS) konnte in einer früheren Studie nicht mit der 
angestrebten Abbildungsqualität realisiert werden [200]. Ansätze beruhend 
auf dem elektrolytischen Dünnen (z. B. unter Einsatz von TenuPol) wurden 
durch die geringen Blechstärken (1,0 – 0,1 mm) erschwert. Auf der anderen 
Seite waren mittels FIB herausgearbeitete TEM-Lamellen durch das Bom-
bardement mit Ga+ in einem Grad durch Punktdefekte geschädigt, der keine 
Beobachtung von Versetzungen erlaubte; vgl. Horváth et al. [314] [Abb. 2] 
sowie Abbildung 4.13 /S. 122. In Abbildung 5.13 ist die Versetzungsstruktur 
von 1,7WR in der Ebene LS gezeigt. Der physikalische Kontrast wurde bei 
den Aufnahmen invertiert, sodass ein Versetzungskontrast äquivalent zu 
TEM-Hellfeldabbildungen erzielt wird. In Hinblick auf die Kornstruktur 
bestätigen die ECCI-Aufnahmen die mittels EBSD ermittelten Charakteristi-
ka: Die Körner sind in der S-Richtung in ihrer Ausdehnung begrenzt und 
entlang der Walzrichtung langgestreckt. Die Körner in 1,7WR besitzen 
weiterhin eine heterogene Substruktur. Kleinere Körner existieren neben 
Körnern mit größeren Abmessungen, wobei letztere eine ausgeprägte Sub-
kornstruktur aufweisen. Bei höherer Vergrößerung können in den Subkorn-
grenzen individuelle Versetzungen ausgemacht werden. In Abbildung 5.13b 
haben die Versetzungslinien eine unregelmäßige, zufällige Morphologie. Die 
hohe Anzahl von Durchstoßpunkten weist auf einen nennenswerten Anteil 
von Versetzungen hin, die unter diesen Beugungsbedingungen nicht als Linie 
abgebildet werden. 

Für das kaltgewalzte Material 4,1CR wird eine zu 1,7WR differente Mikro-
struktur festgestellt: In dem in Abbildung 5.14 dargestellten Ausschnitt 
besitzen alle Körner ein hohes Seitenverhältnis und eine Subkornstruktur in 
der Ausprägung von 1,7WR existiert nicht. Ein lamellarer Eindruck wird 
vermittelt. Versetzungsgrenzen bzw. individuelle Versetzungen in Grenzen 
sind nicht wahrzunehmen, stattdessen sind die Korngrenzen scharf von dem 
Korninneren abgegrenzt. Innerhalb einzelner Körner sind Kontrastwechsel 
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auffällig, da in deren Nähe keine Versetzungsansammlungen oder -grenzen 
identifiziert werden können. Dies kann als ein Hinweis gewertet werden, dass 
nach dem Kaltwalzen Eigenspannungen verbleiben; mehr als dies nach dem 
Warmwalzen wahrnehmbar ist. Generell sind in Abbildung 5.14 die Bereiche 
limitiert, in dem die Beugungsbedingungen eine Beobachtung von Verset-
zungen ermöglichen. Ein Korn nahe der Zweistrahlbedingung ist in Abbil-
dung 5.14 mit (1) markiert und vermutlich durch eine LAB von einem 
größeren, oberhalb lokalisierten Kornvolumen abgetrennt. Die Orientierung 
von Korn (1) wird durch die Euler-Winkel {317°, 129°, 20°} beschrieben und 
befindet sich damit annähernd auf dem idealen Verlauf der γ-Faser; vgl. 
Abbildung 4.4 /S. 89. Dies verdeutlicht die Ausrichtung der in Abbildung 
5.14 eingezeichneten Elementarzelle für diese Orientierung. Eine kristallo-
graphische Ebene von Typ {111} ist in erster Näherung planparallel zur 
Walzebene ausgerichtet. In Korn (1) wird eine Häufung von Versetzungen 
wahrgenommen, dessen Versetzungslinien eine gerade Form besitzen und 
über ihre gesamte Länge unter einem konstanten Neigungswinkel verlaufen. 
Diese Versetzungen beginnen und enden an horizontal ausgerichteten, 
parallel zu der Walzrichtung verlaufenden Korngrenzen und erstrecken sich 
entlang der S-Richtung über die gesamte Korngröße. Auch in dem benach-
barten Korn (2) liegen Versetzungslinien dieser Form von überproportional 
oft vor. Unter Verwendung einer EBSD-Punktanalyse ist die Kristallorientie-
rung von Korn (2) zu {350°, 46°, 189°} bestimmt worden. Die Elementarzel-
le demonstriert, dass diese Orientierung der α-Faser zugerechnet werden kann 
und sich nahe der gedrehten Würfellage befindet. Ein leichtes Defizit bei der 
Planparallelität der {001}-Ebene hinsichtlich der Walzebene sein an dieser 
Stelle zu vernachlässigen. Es erscheint wenig wahrscheinlich, dass die 
gehäufte Beobachtung von Versetzungslinien mit geradem Verlauf ein Arte-
fakt einer speziellen Orientierung bzw. Beugungsbedingung darstellt und 
stattdessen ein Charakteristikum von 4,1CR ist; im Gegensatz zu den Be-
obachtungen für 1,7WR – 3,3WR. 

Gerade Versetzungssegmente sind auch für W-Einkristalle dokumentiert [88, 
190, 375] und sind damit nicht zwingend mit der UFG Mikrostruktur von 
4,1CR in Verbindung zu bringen. Auch ist dieses Phänomen nicht auf W  
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Abbildung 5.11: Entwicklung der Halbwertsbreiten der Bragg-Reflexe. Es sind in der modifi-

zierten WH-Auftragung die FWHMs im reziproken Raum Δ𝐾𝐾 über den Bragg-
Winkel 𝐾𝐾 und Kontrastfaktor 𝐶𝐶 aufgetragen. Für eine verbesserten Lesbarkeit 
sind die Datenpunkte der Materialien 1,7WR – 4,1CR hinsichtlich der FWHM 
parallel verschoben. Die Steigung der Regressionsgeraden ist hiervon unbeein-
flusst. Die in Klammern eingefassten Zahlen geben Auskunft über den Betrag, 
um den die Parallelverschiebung vorgenommen wurde.  

beschränkt, sondern ebenfalls für α-Fe [376] und einkristallinem Mo [149] 
beschrieben. Alle aufgeführten in-situ TEM-Studien haben gemein, dass die 
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plastische Verformung bei Temperaturen erfolgte, die der Kaltumformung 
zuzurechnen sind; in der Regel Raumtemperatur. Stephens et al. [88] und 
Tabata et al. [375] konnten bereits früh zeigen, dass aus einer Kaltumfor-
mung resultierende, gerade Versetzungssegmente in W entlang von 〈111〉-
Richtungen verlaufen. Damit ist der Linienvektor parallel zum dominieren-
den Burgers-Vektor in W ausgerichtet. Dies identifiziert diese Segmente als 
reine Schraubenversetzungen. Kubin [188] erklärt das Auftreten von geraden 
Schraubenversetzungen mit der eingeschränkten Mobilität der Schraubenver-
setzung in krz Metallen unterhalb der Knietemperatur. Unterhalb der Knie-
temperatur können die Segmente, die einen Stufen- bzw. gemischten Charak-
ter aufweisen, in gleicher Zeit eine deutlich größere Wegstrecke zurücklegen 
als Schraubensegmente [377]. Die unterhalb der Knietemperatur weiterhin 
sehr mobilen Versetzungen ohne Schraubencharakter eilen den durch den 
Versetzungsring angebundenen Schraubenversetzungen voraus. Dabei 
hinterlassen die mobilen Segmente eine gerade Versetzungslinie, welche 
Schraubencharakter besitzt. 

 
Abbildung 5.12: Versetzungsdichten der Materialien 1,7WR – 4,1CR. Es ist die aus Abbildung 

5.11 abgeleitete Entwicklung der Versetzungsdichte 𝜌𝜌𝑉𝑉 als Funktion des Um-
formgrades 𝜑𝜑 beschrieben. 
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Abbildung 5.13: Subkorn- und Versetzungsstruktur in 1,7WR. Die ECCI-Abbildungen sind mit 

invertiertem Kontrast dargestellt; helle Körner befinden sich in Beugungsbe-
dingung oder in der Nähe dieser. Die Lage der untersuchten Ebene LS ist in der 
Übersicht unten rechts verdeutlicht. Bereits in Ref. [378] veröffentlicht. 

Nachfolgend wird ein Versuch unternommen, aufzuklären, ob der an kaltver-
formten Einkristallen abgeleitete Befund zum Charakter der Versetzungs-
segmente auf kaltgewalztes UFG W übertragen werden kann. Hierbei ist das 
Ziel, in Kombination mit EBSD die kristallographische Richtung zu bestim-
men, entlang der die geraden Versetzungssegmente verlaufen. Nach bestem 
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Wissen stellt diese Arbeit die erste Untersuchung dar, in der cECCI auf UFG 
W erfolgreich angewendet werden konnte. 

 
Abbildung 5.14: cECCI an 4,1CR. ECCI-Abbildung mit invertiertem physikalischem Kontrast. 

Rechts sind für die Körner (1) und (2) die Polfiguren dargestellt. Die beiden 
mittels EBSD gemessenen Orientierungen sind durch die Abbildung der Ein-
heitszelle 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 bereits in 
Ref. [378] veröffentlicht.  
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Abbildung 5.15: Projizierter und wahrer Verlauf von Versetzungslinien. Es sind Beispiele für 

das Auftreten einer Versetzungslinie in einer ECCI-Abbildung hinsichtlich des 
räumlichen Verlaufs der Versetzungslinie im Kristall gezeigt. Der Winkel 𝛼𝛼 
entsteht zwischen der Probenoberfläche und dem wahren Verlauf der Verset-
zungslinie im Volumen.  

Abbildung 5.14 beinhaltet fernerhin die Polfiguren der mit (1) und (2) mar-
kierten Kristallbereiche. Für die Verifikation des Schraubencharakters der 
geraden Versetzungssegmente sind unter Zuhilfenahme der Polfiguren die 
Spuren konstruiert worden, die Versetzungslinien, welche parallel zur 〈111〉-
Richtung verlaufen, als Projektionen hinterlassen müssten. Die Projektionen 
wurden durch das Verbinden der Durchstoßpunkte mit dem Projektionszent-
rum generiert und sind auszugsweise in den Polfiguren als rote Linien einge-
zeichnet. Infolge der zuvor vorgenommen Kalibration von EBSD-Kamera 
und BSE-Detektor sollten ½〈111〉-Schraubenversetzungen in der ECCI-
Abbildung unter den konstruierten Neigungswinkeln erscheinen. Für eine 
bessere Einschätzung der Neigungswinkel erfolgte ein Übertrag der Spuren 
aus den Polfiguren in die ECCI-Abbildung. Dies wurde mittels Parallelver-
schiebung realisiert. In Korn (1) werden für zwei der konstruierten Nei-
gungswinkel gerade Versetzungslinien gefunden. Diese Versetzungen sind in 
Abbildung 5.14 mit Pfeilen markiert. Auch für Korn (2) wird eine gute 
Übereinstimmung zwischen mehreren Versetzungslinien und einer erwarteten 
Spur gefunden. Dies kann als ein starker Hinweis dafür gewertet werden, 



 

203 

dass (i) gerade Versetzungssegmente in UFG W einen reinen Schraubencha-
rakter besitzen und (ii) die Form der Versetzungslinien eher mit der Redukti-
on der Walztemperatur zu erklären ist als mit dem hohen Umformgrad. 

Eine Versetzungslinie, die zu einer konstruierten Spur einer Versetzungslinie 
parallel verläuft, ist formal kein Beleg für die Vermutung, dass der Linien-
vektor des Versetzungssegments vom Typ ist, der für die Konstruktion der 
Projektion angenommen wurde. Dies ist mit der zweidimensionalen Abbil-
dung einer räumlichen Geometrie im SEM zu begründen. Mit ECCI sind nur 
die Projektionen von Versetzungslinien im Kristallvolumen zugänglich. Eine 
Quantifizierung des wahren räumlichen Verlaufs der Versetzungslinie ist nur 
in Ausnahmen möglich. Der Winkel zwischen Versetzungslinie und Proben-
oberfläche muss daher als unbestimmt verbleiben. Unter Annahme eines 
infinitesimalen Winkelinkrements können beliebig vielen mathematischen 
Lösungen für eine projizierte Spur konstruiert werden. Diese Problematik ist 
in Abbildung 5.15 verdeutlicht. Korn (2) aus Abbildung 5.14 bildet die 
Grundlage für die als Beispiel eingeführte Situation. Neben der Polfigur ist 
ein Querschliff der untersuchten Probe skizziert. Anhand der Achse 𝑧𝑧 wird 
der Zusammenhang zwischen der im SEM beobachteten Projektion der 
Versetzungslinie und den möglichen wahren Verläufen im Probenvolumen 
deutlich. Beträge von 𝑧𝑧 größer null beschreiben eine Position unterhalb der 
Probenoberfläche. Die im Querschliff entlang der Oberfläche verlaufende 
(durchgehende) rote Linie entspricht der Projektion einer Versetzungslinie. 
Alle unter den Winkeln 𝛼𝛼 eingezeichneten, als rote Strichlinien angedeuteten 
theoretischen Versetzungslinien, stellen gültige Lösungen für die Quelle 
dieser einen Projektion dar. Entgegen der Mathematik verlaufen Verset-
zungslinien in realen Kristallen jedoch in der Regel parallel zu den dichtest-
gepackten Richtungen [186]. Für W als Vertreter der krz Metalle bedeutet 
dies, dass Versetzungssegmente mit Schraubencharakter parallel zu 〈111〉 im 
beobachteten Kristallbereich verlaufen. Es kann somit gefolgert werden, dass 
aus dem in Abbildung 5.15 illustrierten Satz von mathematisch denkbaren 
Verläufen von Versetzungslinien (rote Strichlinien) nur die Lösung valide ist, 
die parallel zur 〈111〉-Richtung verläuft. Die in Abbildung 5.14 für 4,1CR 
vorgefundenen geraden Projektionslinien entsprechen sehr wahrscheinlich 
Versetzungssegmenten mit reinem Schraubencharakter. 
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5.4 Charakterisierung des Spröd-duktil-
Übergangs hinsichtlich des 
ratenkontrollierenden Prozesses der 
Plastizität am BDT durch Betrachtung der 
Arrhenius-Aktivierungsenergien 

Hochgradig umgeformte W-Materialien sind hinsichtlich ihrer Verformbar-
keit und Zähigkeit bei Raumtemperatur konventionell hergestelltem W weit 
überlegen. Einhergehend mit einer BDT-Temperatur unter Raumtemperatur, 
kann durch das Einstellen einer UFG Mikrostruktur sogar stabiles Risswachs-
tum bei Raumtemperatur beobachtet werden [243, 244]. Stand 2021 besteht 
kein Konsens über den Mechanismus, der den BDT in UFG W kontrolliert. 
Experimentelle Arbeiten bringen sowohl Argumente für das Gleiten der 
Schraubenversetzung ist [185, 200, 248, 249] als auch die Bewegung der 
Stufenversetzung [142, 143] vor. Ferner sind für UFG Materialien auch 
Versetzungs-Korngrenzen-Wechselwirkungen Gegenstand der Diskussionen 
zum ratenlimitierenden Prozess der plastischen Verformung [185]. Im Zent-
rum der nachfolgenden Betrachtungen steht die Entwicklung der Ratenab-
hängigkeit der Übergangstemperatur mit zunehmendem Umformgrad und 
abnehmender Korngröße. Anhand von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien 
werden Schlussfolgerungen zur Natur des ratenlimitierenden Prozesses 
gezogen. 

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

Der positive Einfluss der Umformung auf die BDT-Temperatur von W ist 
wohlbekannt [1]. Die Fortsetzung dieser Tendenz konnte in dieser Arbeit für 
das UFG Regime bestätigt werden. Zu dem Zeitpunkt der experimentellen 
Untersuchungen stellte die Übergangstemperatur des kaltgewalzten UFG 
Materials 4,1CR mit 210 K die niedrigste für W mit technischer Reinheit 
dokumentierte BDT-Temperatur dar. Bei Raumtemperatur und selbst bei 
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Prüftemperaturen deutlich unterhalb wurde bei quasistatischer Versuchsfüh-
rung stabiles Risswachstum beobachtet. 

Hinsichtlich der Bestimmung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien 
wurde die Versuchsplanung so angelegt, dass pro Material die Übergangs-
temperatur bei drei Lastraten bestimmt wird. Diese Zielvorgabe konnte für 
fünf der sechs Materialien erfolgreich umgesetzt werden, d. h. jeweils drei 
Messreihen ermöglichten eine zuverlässige Ermittlung der BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien. Lediglich nach der Auswertung der Ergebnisse zu 
1,7WR wurde die Entscheidung getroffen, die Aufnahme einer zusätzlichen 
vierten Messreihe zu forcieren. Zwei Ansätze wurden für die Ermittlung der 
BDT-Temperaturen verfolgt; siehe Erläuterungen in Kapitel 4.4.1 /S. 133:  

• Für das 2%-Kriterium wurde jeder Versuch als einer der Kategorien 
spröde, semi-duktil, oder duktil zugehörig klassifiziert. Die BDT-
Temperatur der jeweiligen Messreihe entspricht nach dem 2%-
Kriterium der niedrigsten Prüftemperatur ohne spröden Versuch. 

• Die Auswertung nach dem Mittellinienkriterium beruht auf einem an-
genäherten Verlauf des J-Intergrals über der Prüftemperatur. Dabei 
findet die Einzelklassifizierung der Versuche keine Berücksichtigung. 
Die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium entspricht der 
Prüftemperatur, die dem Schnittpunkt von angenähertem Verlauf und 
dem Mittelwert aus Hoch- und Tieflage am nächsten kommt. 

Im Ergebnis liegen in dieser Ausarbeitung pro Messreihe, also pro Material 
(6) und Lastrate (je 3 – 4), zwei unabhängig voneinander bestimmte BDT-
Temperaturen vor – in Summe 19 Resultate. 

BDT-Temperaturen (i); 2%-Kriterium 

In Abbildung 5.16 sind die Ergebnisse der Bruchmechanikversuche nach dem 
2%-Kriterium dargestellt. Es ist die kritische Spannungsintensität über der 
Prüftemperatur aufgetragen. Jeder Datenpunkt repräsentiert ein Experiment. 
Die Gestalt des jeweiligen Datenpunktes spiegelt die Klassifizierung des 
Versuchs wider: (i) Sprödes Materialverhalten wird durch gefüllte Symbole, 
(ii) semi-duktiles durch mit Diagonalstrichen versehene Quadrate und (iii) 
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duktiles Materialverhalten durch offene Symbole signalisiert. Die BDT-
Temperatur nach dem 2%-Kriterium der jeweiligen Messreihe ist durch eine 
rote Linie kennzeichnet. Zusätzlich ist in Rot ein Übergangsbereich ausge-
wiesen. Dieser umfasst das Temperaturfenster zwischen BDT und der nied-
rigsten Prüftemperatur, für die semi-duktiles oder duktiles Materialverhalten 
beobachtet wurde. In Tabelle 5.3 sind die Übergangstemperaturen aller 
Messreihen dieser Arbeit aufgelistet; exklusive der für 1,7WR zusätzlich 
aufgenommenen vierten Messreihe; hierfür sei auf Anhang B verwiesen. 

In Abbildung 5.16 befinden sich entlang der Horizontalen die Messreihen 
eines Materials. Entlang der Horizontalen nimmt die Lastrate von links nach 
rechts zu. Mit der vertikalen Position in der Zusammenstellung wechselt das 
untersuchte Material. In der obersten Zeile sind die Daten für 0AS dargestellt. 
Die nachfolgenden Zeilen beinhalten die Ergebnisse zu 1,7WR – 4,1CR. 
Dabei nimmt absteigend der Umformgrad zu. Das geprüfte Material und die 
aufgebrachte Lastrate sind jedem Diagramm über eine jeweils oben links 
positionierte Bezeichnung zu entnehmen. Über den alphanummerischen Code 
wird das Material identifiziert. Auskunft über die nominelle Lastrate der 
Messreihe; in MPa m0,5 s−1 gibt der Wert nach dem Trennstrich. 

Nach einem ersten Studium der Diagramme aus Abbildung 5.16 können 
bereits drei elementare Feststellungen getroffen werden: 

• Im Gesamttrend sinken die BDT-Temperaturen mit zunehmendem 
Umformgrad der Materialien; unabhängig von der für die Prüfung 
gewählten Lastrate. Dies belegt, dass die in der Literatur dokumen-
tierte, bei moderater Umformung von W auftretende Tendenz einer 
Reduktion der BDT-Temperatur, auch für hohe Umformgrade Bestand 
hat. 

• Unter Einsatz von hochgradigem Warm- und Kaltwalzen können in W 
BDT-Temperaturen unterhalb von Raumtemperatur realisiert werden; 
bei quasistatischer Belastung und Nutzung von gekerbten Proben. 
Dies bedeutet stabiles Risswachstum bei Raumtemperatur in W (mo-
nolithisch und technisch rein), nachfolgend über den Begriff der 
Raumtemperaturduktilität zum Ausdruck gebracht.  
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• Unabhängig vom jeweiligen Umformgrad ist für alle Materialien eine 
Ratenabhängigkeit der Übergangstemperatur zu identifizieren. Eine 
Steigerung der Lastrate geht mit einer Verschiebung des BDT zu hö-
heren Temperaturen einher. Es wird gefolgert, dass selbst bei W mit 
Raumtemperaturduktilität der BDT bzw. der ratenlimitierende Prozess 
der Rissspitzenplastizität am BDT thermisch aktiviert ist. 

 

 

 

 

 

Abbildung 5.16: BDT-Temperaturen (i); 2%-Kriterium. Es ist die kritische Spannungsintensität 
𝐾𝐾Q über der Prüftemperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Gefüllte Datenpunkte repräsentie-
ren sprödes Verhalten, offene Symbole mit Diagonalen semi-duktiles Verhal-
ten und offene Symbole duktiles Materialverhalten. Rote Linien repräsentieren 
die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium. Der rot gekennzeichnete Über-
gangsbereich 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-
nungsintensität für die Kriterien: (1) Der Radius der plastischen Zone im ESZ 
beträgt 2 % der Ligamentweite; (2) gleiches Kriterium jedoch für den EDZ be-
rechnet; (a) die Probendicke ist vollständig vom ESZ durchdrungen; und (b) 
der EDZ überwiegt; vgl. Kapitel 4.4.1 /S. 136. (Die Abbildung befindet sich 
auf der nachfolgenden Doppelseite) 

Abbildung 5.17: BDT-Temperaturen (ii); Mittellinienkriterium Es ist der Quotient aus J-Integral 
und Beiwert 𝐽𝐽tot 𝜂𝜂pl−1 über der Temperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Die in den Diagram-
men oben links angegebene Bezeichnung gibt Auskunft über das geprüfte Ma-
terial und die nominelle Lastrate der Messreihe. Die schwarze Kurve entspricht 
der angenäherten Entwicklung. Offene Symbole blieben bei der Regression 
unberücksichtigt. Die roten Linien kennzeichnen die BDT-Temperaturen nach 
dem Mittellinienkriterium. Die parallel hierzu angeordneten grauen Linien re-
ferenzieren auf die BDT-Temperaturen nach dem 2%-Kriterium. Für die Er-
gebnisse der Messreihe 1,7WR-500 siehe Anhang B, (Die Abbildung befindet 
sich auf der übernächsten Doppelseite)  
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Auf Basis der Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium soll nachfolgend die 
verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur studiert werden. Im 
Generaltrend ist diese unabhängig von der Wahl der betrachteten Lastrate. 
Die Erörterungen werden daher auf die Übergangstemperaturen der nominel-
len Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 eingeschränkt, d. h. auf die Diagramme der 
mittleren Spalte von Abbildung 5.16. Mit 850 K besitzt der gesinterte Zu-
stand 0AS die höchste Übergangstemperatur aller im Rahmen dieser Arbeit 
geprüften Materialien. Ein Vergleich mit Daten zu gesintertem W [11–14] 
zeigt auf, dass 850 K am unteren Ende des dokumentierten Bereiches ange-
siedelt ist. In der Mehrzahl der Berichte wird für den BDT im quasistatischen 
Fall eine Temperatur um 1100 K genannt [11, 12, 14]. Lediglich Faleschini 
et al. [13] [Abb. 1] geben mit 900 K einen mit dieser Ausarbeitung vereinba-
ren Wert an. Alle zitierten Studien sind als bruchmechanische Versuchsrei-
hen aufzufassen. Für 1,7WR-1,0 wird eine signifikant niedrigere BDT-
Temperatur ermittelt. Mit 450 K entspricht die Reduktion ungefähr einer 
Halbierung des Ergebnisses zum Sinterling bei dieser Lastrate. Für 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 Schritt der Warmumformung, repräsentiert durch 
3,3WR, beträgt die Übergangstemperatur 320 K. Obwohl die vom Produkti-
onsschritt 0AS → 1,7WR ausgelöste Reduktion der BDT-Temperatur 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) für polykristallines W als niedrig zu bezeichnen. Bereits 
1,7WR liegt mit 450 K unterhalb des aus Literaturdaten bestimmten Tempe-
raturfensters zu moderat umgeformten W-Materialien von 500 – 850 K [13, 
19–26, 38]. Zur Relativierung sei erwähnt, dass in diesem Temperaturfenster 
auch Übergangstemperaturen von spannungsfrei-geglühte Materialien enthal-
ten 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-Temperatur von 210 K ermit-
telt. Unter den gewählten Randbedingungen besitzt 4,1CR damit eine Über-
gangstemperatur unterhalb von Raumtemperatur. Stabile Rissausbreitung bei 
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Raumtemperatur und selbst bei 190 K war zum Zeitpunkt der Experimente 
für W-Materialien ohne Re beispiellos. In der Zwischenzeit konnten Lied et 
al. [243] [Abb. 1] durch einen auf log. 4,7 gesteigerten Umformgrad (davon 
3,3 durch Warm- und 1,4 durch Kaltwalzen) nochmals tiefere Übergangs-
temperaturen erzielen. Dabei kam ein vergleichbarer experimenteller Aufbau 
zum Einsatz. Diese BDT Temperaturen demonstrieren eindrücklich, dass W 
entgegen seinem Charakter als sehr sprödes Material auch plastische Ver-
formbarkeit bei Raumtemperatur aufweisen kann. Der Schlüssel für die 
Realisierung dieser Transformation liegt in einer hochgradigen Umformung. 

BDT-Temperaturen (ii); Mittellinienkriterium 

In Abbildung 5.17 ist das J-Integral über der Prüftemperatur aufgetragen. Die 
Angaben zum J-Integral beruhen infolge fehlender Instrumentierung hin-
sichtlich des Risswachstums auf der Summe aus elastischer und dissipierter 
Energie beim Eintreten des Bruches. Analog zu Abbildung 5.16 beinhaltet 
jedes Diagramm die gesammelten Ergebnisse einer Messreihe, wobei eine 
Messreihe durch das geprüfte Material und die Lastrate definiert ist. Die 
BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium ist in durch eine rote Linie 
markiert. Für einen Vergleich sind in Grau ebenfalls die Ergebnisse nach 
dem- 2%-Kriterium aus Abbildung 5.16 eingetragen. 

Nach Durchführung einer Fehlerbetrachtung kann nicht sichergestellt wer-
den, dass die Versuche stets in den Grenzen der linear-elastischen Bruchme-
chanik erfolgen. Zu den Auswirkungen auf die nach dem 2%-Kriterium 
abgeleiteten BDT-Temperaturen kann keine Angabe gemacht werden. Nach-
folgend werden die Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium bzw. Mittellinienkri-
terium abgeglichen. Die oben herausgestellten Feststellungen, also (i) die 
verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur, (ii) das Erzielen von 
Raumtemperaturduktilität nach hochgradiger Warm- und Kaltumformung 
und (iii) die für UFG W verifizierbare Ratenabhängigkeit der Übergangstem-
peratur hat nach der Auswertung der Messreihen mit dem Mittellinienkriteri-
um weiterhin Bestand. Darüber hinaus kann ergänzt werden: 

• Auch nach dem Mittellinienkriterium beträgt die Differenz der Über-
gangstemperaturen zwischen 0AS und 1,7WR mehr als 400 K.  
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• Die umfangreiche Reduktion der BDT-Temperatur durch Kaltwalzen 
wird bestätigt. 

• Die nach dem 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium ermittelten 
BDT-Temperaturen sind vergleichbar.  

Für die Materialien dieser Arbeit sind beide Ansätze – also sowohl das 2%-
Kriterium als auch das Mittellinienkriterium – ohne Unterschied für eine 
zutreffende Bestimmung von Übergangstemperaturen geeignet. Die BDT 
Temperaturen in Tabelle 5.3 offenbaren, dass in acht von 19 Messreihen die 
Anwendung von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium zu einem identi-
schen Ergebnis führt; vor dem Hintergrund der Existenz eines Temperaturin-
tervalls5. 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 Fällen beträgt der Unterschied zwischen Mittellinienkriterium 
und 2%-Kriterium nur einen Schritt des gewählten 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 für 0AS-0,01 und 1,7WR-500 
unterliegen die Übergangstemperaturen in einem größeren Maße dem Be-
stimmungskriterium. Im letztgenannten Fall beträgt die Differenz 25 K. Für 
0AS-0,01 wird mit 80 K die mit Abstand größte Diskrepanz festgestellt und 
es liegt die Vermutung nahe, dass eines der beiden Kriterien durch einen 
Ausreißer negativ beeinflusst ist. Ein Ausreißer ist jedoch weder in Abbil-
dung 5.16 noch in Abbildung 5.17 für 0AS-0,01 (d. h. jeweils im Diagramm 
oben links) zweifelsfrei zu identifizieren. Werden die Verläufe von J-Integral 
und kritischer Spannungsintensität individuell betrachtet, entsprechen die 
Entwicklungen der jeweiligen Kenngröße über der Prüftemperatur weitestge-
hend dem Eindruck, der auch in den anderen Messreihen gewonnen wird. 
Weiterhin liegt die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium für 
0AS-0,01 innerhalb des in Abbildung 5.17 grau eingezeichneten Übergangs-

 
5 Das Prüfintervall für die Messreihen, die auf ZwickRoell 1474 mit Klimakammer durchge-

führt wurden, beträgt 15 K und betrifft die gewalzten Materialien 1,7WR – 4,1CR. Der BDT 
von 0AS liegt außerhalb des Prüfbereiches der Klimakammer und die Experimente wurden 
auf ZwickRoell Z150 mit Strahlungsofen durchgeführt. In diesem Fall beträgt das Temperatu-
rintervall 25 K; vgl. Kapitel 4.4.1 /S. 138. 
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bereiches; Übergangsbereich Übertrag aus Abbildung 5.16. Dies wird in allen 
Messreihen festgestellt, in denen das Mittellinienkriterium zu einer niedrige-
ren BDT-Temperatur führt als das 2%-Kriterium. 

BDT-Temperaturen (iii); kombinierter Ansatz 

Für aussagekräftige BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien ist eine akkurate 
Bestimmung der BDT-Temperaturen eine essentielle Voraussetzung. Ein 
kombinierter Ansatz aus den Übergangstemperaturen beide Kriterien ver-
spricht den Einfluss von Ausreißern abzuschwächen. In Vorbereitung dessen 
sind die Differenzen zwischen 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium auf 
einen methodischen Einfluss zu überprüfen.  

Für 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 4,1CR-1,0 wird mit dem Mittellinienkrite-
rium eine tiefere BDT-Temperatur ermittelt als nach dem 2%-Kriterium: Für 
2,5WR-0,01; 2,5WR-1,0 und 4,1CR-0,01 verhält es sich umgekehrt. Zusam-
mengefasst führen in acht Fällen die Anwendung von 2%-Kriterium und 
Mittellinienkriterium zu identischen Ergebnissen, in weiteren acht Messrei-
hen ist die Übergangstemperatur nach dem Mittellinienkriterium geringer und 
3x wird mit dem 2%-Kriterium eine tiefere BDT-Temperatur ermittelt. Somit 
liegen keine klaren Belege für einen methodischen Unterschied in den ermit-
telten Übergangstemperaturen vor. Es kann jedoch vermutet werden, dass 
die Anwendung des 2%-Kriteriums im Vergleich zum Mittellinienkriterium 
mit leicht höheren BDT-Temperaturen einher geht. Diese Annahme beruht 
auf einer theoretischen Betrachtung der statistischen Natur der Kennwerte im 
Übergangsbereich; vgl. Anderson [57] [Anhang 5a]. Als Folge der Spröd-
bruchwahrscheinlichkeit im Übergangsbereich, nimmt mit der Anzahl der 
Experimente auch die Wahrscheinlichkeit zu, dass bei einer gegebenen 
Prüftemperatur sprödes Materialverhalten auftritt. Statistisch gesehen kann 
davon ausgegangen werden, dass mit zunehmendem Probenumfang die BDT-
Temperatur nach dem 2%-Kriterium zu höheren Temperaturen strebt. Die 
Ergebnisse auf Basis des Mittellinienkriteriums sollten weniger sensitiv auf 
Ausreißer reagieren; eine gewisse Anzahl an Experimenten vorausgesetzt. 
Ein einzelner spröder Versuch am oberen Ende des Übergangsbereichs 
verändert den Verlauf der Näherungskurve nicht maßgeblich und damit auch 
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nicht die BDT-Temperatur nach dem Mittellinienkriterium. Aufgrund des 
individuellen Charakters bei der Betrachtung der Versuchsergebnisse nach 
dem 2%-Kriterium kann jedoch ein einzelner Ausreißer das Ergebnis nach 
diesem Ansatz maßgeblich modifizieren. Es soll als Fazit dieser Exkursion 
festgehalten werden, dass (i) die vermutete methodische Abweichung mit 
maximal einem Intervallschritt klein ist und, (ii) dass dieser Effekt im Ver-
hältnis zum statistischen Einfluss vernachlässigbar ist. Dies ebnet den Weg, 
die Ergebnisse von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium in einem kombi-
nierten Ansatz zu nutzen. 

Der kombinierte Ansatz beruht auf den in Abbildung 5.20a /S.235 gezeigten 
Regressionsgeraden in der Arrhenius-Auftragung. Es ist die Ist-Lastrate über 
dem Kehrwert der zugehörigen BDT-Temperatur aufgetragen. Für den 
kombinierten Ansatz wurden die Regressionsgeraden anhand der Datenpaare 
aus dem 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium vereint ermittelt. Aus den 
resultierenden Geradengleichungen wurden die BDT-Temperaturen des 
kombinierten Ansatzes für die nominellen Lastraten zurückgerechnet; siehe 
Tabelle 5.3. Übergangstemperaturen nach dem kombinierten Ansatz sind 
hinsichtlich der einzelnen Ergebnisse auf Basis von 2% oder Mittellinienkri-
terium zu bevorzugen. Als Argumente sind hierfür anzuführen: 

• Die BDT-Temperaturen nach dem kombinierten Ansatz sind bezüg-
lich der Abweichung zwischen Soll- und Ist-Lastrate korrigiert, also 
für die Nominalrate rückgerechnet. 

• Jede Ausgleichsgerade beruht auf mindestens sechs Datenpunkten. In 
der Konsequenz werden Ausreißer zu einem gewissen Grad ausgegli-
chen bzw. deren Einfluss auf die Ermittlung der Übergangstemperatu-
ren abgeschwächt. 

Die Vorteile der Anwendung des kombinierten Ansatzes werden nach der 
Betrachtung der verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur in 
Abbildung 5.18 deutlich. War der anhand Abbildung 5.16 und Abbildung 
5.17 diskutierte Gesamttrend noch eindeutig, so wird zum Teil für einzelne 
Walzschritte eine hiervon abweichende Entwicklung beobachtet; vgl. für das 
2%-Kriterium 2,5WR-0,01 → 2,9WR-0,01; 2,5WR-100 → 2,9WR-100 und 
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2,9WR-1,0 → 3,3WR-1,0 sowie für das Mittellinienkriterium die BDT-
Temperaturen der Messreihen 2,5WR-0,01 → 2,9WR-0,01. Diese Anomalien 
werden durch die Anwendung des kombinierten Ansatzes eliminiert. In 
Abbildung 5.18 ist die Reduktion der Übergangstemperatur auf die Änderung 
des Umformgrades normiert und über dem kumulierten Umformgrad aufge-
tragen. Die normierten Verschiebungen in der BDT-Temperatur sind für die 
Lastraten 0,01 (schwarze Quadrate); 1,0 (offene Symbole mit Diagonalen) 
und 100 MPa m0,5 s−1 (offene Quadrate) eingetragen. Die Datenpunkte der 
einzelnen Lastraten ordnen sich naturgemäß in einer aufsteigenden Reihen-
folge an, d. h. die kleinste Änderung der BDT-Temperatur wird für die 
Belastungsrate von 0,01 MPa m0,5 s−1 ermittelt, danach folgen die Ergebnisse 
zu den Raten 1,0 und 100 MPa m0,5 s−1. Für vier der fünf Produktionsschritte 
stellt sich dieses Dreipunktmuster gleichförmig dar. Für den Produktions-
schritt 2,5WR → 2,9WR wird jedoch eine starke Streuung der Datenpunkte 
beobachtet. Dies kann durch eine Mittelwertbildung kompensiert werden. In 
Abbildung 5.18 sind die gemittelten relativen Reduktionen über die drei 
Lastraten in Rot eingetragen. Aus dem Verlauf der Mittelwerte kann abgele-
sen werden, dass die Effizienz der Duktilisierung sowohl von dem Umform-
grad als auch von der Walztemperatur bestimmt ist. Hinsichtlich der Reduk-
tion der Übergangstemperatur werden drei Trends identifiziert  

• Die Reduktion ist kontinuierlich.  
• Bei gleichbleibender Verformungstemperatur (hier Warmwalzen) ist 

die pro Umformgrad erzielte Reduktion der BDT-Temperatur mit an-
steigendem kumulierten Umformgrad rückläufig.  

• Zumindest bei hohen kumulierten Umformgraden übersteigt der Ge-
winn durch Kaltwalzen um ein Vielfaches die Reduktion, die mittels 
Warmwalzen erzielt wird. 

Mit zunehmendem Umformgrad kann eine kontinuierliche Verringerung der 
BDT-Temperatur konstatiert werden. Mit einer absoluten Differenz von 
440 K stellt die Reduktion infolge der Umwandlung 0AS → 1,7WR den 
Maximalwert in dieser Ausarbeitung dar. Diese Aussage gilt auch für die 
normierte Reduktion, die in diesem Produktionsschritt 260 K pro Umform-
grad beträgt. Mit weiter zunehmender Warmumformung ist die Abnahme der 
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BDT-Temperatur weiterhin klar in Abbildung 5.18 zu identifizieren, beträgt 
jedoch im Vergleich zu den oben angeführten 440 K für 1,7WR → 2,5WR 
lediglich 70 K. Ein Vergleich absoluter Reduktionen in der Übergangstempe-
ratur erscheint jedoch infolge der Unterschiede in den Änderungen des 
Umformgrades der einzelnen Walschritte nicht zielführend. Die normierte 
Reduktion durch den Walzschritt 1,7WR → 2,5WR beträgt 90 K und liegt 
damit deutlich näher an dem Wert von 260 K aus dem ersten Walzschritt. Es 
muss jedoch festgehalten werden, dass die Effizienz der Duktilisierung mit 
zunehmendem Umformgrad rückläufig ist. Die Reduktion der BDT-
Temperatur pro Änderung im Umformgrad beträgt für 1,7WR → 2,5WR 
etwa 30 % des Betrages der für 0AS → 1,7WR ermittelt wurde. Die Tendenz 
einer abnehmenden Effizienz setzt sich in den weiteren Warmwalzschritten 
fort. Die in Tabelle 5.3 aufgelisteten BDT-Temperaturen weisen für 2,5WR 
→ 2,9WR sowie 2,9WR → 3,3WR eine Reduktion um 30 K bzw. 20 K aus. 
Jedoch ist mit log. 0,4 die Änderung im Umformrad in diesen beiden Walz-
schritten gering. Dies relativiert in einem gewissen Umfang die geringfügi-
gen absoluten Temperaturdifferenzen, die mit diesen Schritten verknüpft 
sind. Werden diese auf die Änderung des Umformgrades normiert, ergeben 
sich Differenzen in der Übergangstemperatur um 70 K bzw. 50 K. Eine 
mögliche Erklärung für die abnehmende Effizienz in der Reduktion der BDT-
Temperatur ist die verformungsinduzierte Zunahme der Dichte von Gitterde-
fekten und damit verbunden, ein Anstieg der Triebkraft für Erholung bzw. 
Rekristallisation [241, 373]. 

Während 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 Erörterungen zum Spannungszustand in Kapitel 5.4.2 
/S. 225), sind bei der Überführung von 0AS in den Materialzustand 1,7WR 
weitere Faktoren zu berücksichtigen: (i) Die Produktionshistorie von 1,7WR 
umfasst neben dem als Umformgrad ausgewiesenen Umfang an Warmum-
formung, einen zusätzlichen, dem Warmwalzen vorgelagerten Schritt der 
Heißumformung; vgl. Abbildung 4.1 /S. 76. Die durch das Heißwalzen 
erwirkte Dickenreduktion ist nicht in dem ausgewiesenen Umformgrad 
abgebildet. (ii) Infolge des Verschließens der Sinterporen ist mit Heißwalzen 
ebenfalls eine Zunahme der relativen Dichte verbunden. In Abbildung 5.1 
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/S. 154 ist die Bruchfläche des Sinterlings 0AS nach interkristallinem Spröd-
bruch gezeigt. Eine Vielzahl von Sinterporen entlang der Korngrenzen wird 
erkannt. Diese Poren verringern die Kontaktfläche von benachbarten Kör-
nern. In der Konsequenz ist die Kohäsion pro Kontaktfläche der Körner 
untereinander herabgesetzt. Schwerwiegender als die Minderung der kraft-
übertragenden Fläche wird jedoch die Kerbwirkung der Poren auf das Mate-
rialverhalten eingeschätzt [379]. Spannungsüberhöhungen an Korngrenzen 
führen bereits bei niedrigen Spannungsintensitäten zu einer Überschreitung 
der Kohäsion der Korngrenze. Unter diesen Geschichtspunkten ist aller 
Wahrscheinlichkeit nach die oben ausgewiesene Temperaturdifferenz von 
260 K als verformungsinduzierte Reduktion pro Umformgrad für 0AS → 
1,7WR nicht konservativ. Der Beitrag der mikrostrukturellen Modifikationen 
als Konsequenz der Warmumformung zu der Reduktion der Übergangstem-
peratur muss wesentlich geringer angesetzt werden. 

In Abbildung 5.18 wird eine Herangehensweise vorgeschlagen das Gewicht 
der mikrostrukturellen Modifikationen bei der Reduktion der BDT-
Temperatur in 0AS → 1,7WR von dem Beitrag des Verschließens der Sinter-
poren isoliert zu betrachten. Diese beruht auf der Rückwärtsextrapolation der 
Entwicklung der normierten Reduktionen auf Basis der drei Warmwalzschrit-
te 1,7WR → 2,5WR, 2,5WR → 2,9WR und 2,9WR → 3,3WR. Die Verlän-
gerung der Trendlinie bis log. 1,7 ist als Strichlinie ausgeführt. Nach dieser 
Herangehensweise wird für die normierte Reduktion der BDT-Temperatur als 
Folge mikrostruktureller Modifikationen für den Walzschritt 0AS → 1,7WR 
ein Betrag von 130 K ermittelt. Nach dem hier postulierten Ansatz der 
Rückwärtsextrapolation ist somit die Hälfte der Reduktion in der Übergangs-
temperatur zwischen 0AS und 1,7WR auf die Heißumformung und hier in 
erster Linie auf das Verschließen der Sinterporen zurückzuführen. Aufgrund 
der Streuung der normierten Reduktionen der einzelnen Lastraten für den 
Produktionsschritt 2,5WR → 2,9WR ist dem hier erklärten Zahlenwert von 
130 K mit einer gewissen Skepsis entgegenzutreten. Zwei Argumente lassen 
jedoch die vorgenommene Abschätzung zu dem Gewicht einzelner Modifika-
tionen hinsichtlich der Reduktion der BDT-Temperatur bedeutsam erschei-
nen: 
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• Die extrapolierte Trendgerade erfährt durch eine Exklusion des Walz-
schrittes 2,5WR → 2,9WR keine wesentliche Änderung. 

• Parallel zu dieser Arbeit wurde die Ratenabhängigkeit der BDT-
Temperatur eines Materials untersucht, welches von der Verfor-
mungshistorie 1,7WR entspricht jedoch nach dem Walzen bei 2300 K, 
1 h rekristallisiert wurde. In erster Näherung entspricht der Zustand 
2300 K, 1 h damit 0AS abzüglich der Sinterporen; vgl. Ref. [33] 
[Tab. 1]. Für den rekristallisierten Zustand wird aus Ref. [33] [Tab. 3] 
eine gemittelte BDT-Temperatur von 650 K errechnet. Wird nun ein 
Gedankenexperiment vollzogen, welches darauf beruht, dass 1,7WR 
anstatt aus einem gesinterten Zustand aus Material 2300 K, 1 h her-
vorgegangen sei und hierbei ausschließlich log. 1,7 Warmumformung 
aufgewendet wurde, wird als verformungsinduzierte Reduktion 
2300 K, 1 h → 1,7WR eine absolute Differenz in der BDT-
Temperatur von 210 K berechnet. Hieraus folgt eine normierte Reduk-
tion der Übergangstemperatur von etwa 120 K. Dieses Ergebnis liegt 
überraschend nahe an dem durch Extrapolation abgeschätzten Beitrag 
des Warmwalzens zur Reduktion der Übergangstemperatur für 0AS 
→ 1,7WR von 130 K pro Umformgrad. Dies kann als Indiz gewertet 
werden, dass im Hinblick auf die Dickenreduktion durch Heißwalzen 
das Gewicht der Mikrostrukturänderung bei der Reduktion der BDT-
Temperatur gering ist und der Beitrag des Heißwalzens primär mit 
der Entfernung der Sinterporen verknüpft ist. 

Von der Problematik einer veränderten relativen Dichte / Porosität und eines 
unbekannten Verformungsbetrags durch Heißwalzen ist das Kaltwalzen 
unbeeinflusst. Die Reduktion der BDT-Temperatur durch die Kaltumformung 
3,3WR → 4,1CR beträgt 110 K. Damit ist die Entwicklung der BDT-
Temperatur im Regime der Kaltumformung von dem Trend der warmgewalz-
ten Materialien abgekoppelt. Die rückläufige Effizienz bei der Duktilisierung 
mit ansteigendem Umformgrad steht nach der Absenkung der Walztempera-
tur unterhalb der Knietemperatur einer Steigerung von 50 K auf 140 K pro 
Umformgrad gegenüber und ist damit mehr als doppelt so hoch wie in den 
vorherigen Warmwalzschritten. Dies demonstriert, dass Kaltwalzen auch bei 
hohen Umformgraden eine effiziente Reduktion der BDT-Temperatur von W 
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ermöglicht. Ob die erzielbare Reduktion der Übergangstemperatur mit 
zunehmendem Kaltumformgrad ebenfalls in eine Sättigung übergeht oder 
durch die Verlangsamung der Erholungskinetik eine kontinuierliche Tendenz 
aufweist, kann anhand der für diese Arbeit produzierten Garnitur von W-
Blechen nicht aufgeklärt werden. 

 
Abbildung 5.18: Normierte Reduktion der BDT-Temperatur. Es ist die Reduktion der Über-

gangstemperatur nach dem kombinierten Ansatz, bezogen auf die hierfür auf-
gewendete Umformung ∆𝑇𝑇BDT/∆𝜑𝜑, über dem kumulierten Umformgrad 𝜑𝜑 auf-
getragen. Die geschlossenen Symbole nehmen Bezug auf eine Lastrate von 
0,01, die offenen mit Diagonalen auf 1,0 und die offenen Quadrate auf 
100 MPa m0,5 s−1. Die Mittelwerte sind in Rot eingezeichnet. Die rote Strichli-
nie stellt eine Extrapolation der Entwicklung 2,5 – 3,3 dar. 

Die Studie von Lied et al. [243] umfasst neben warmgewalzten Materialien 
auch zwei kaltgewalzte W-Bleche mit 3,7 bzw. 4,7 als Umformgrad, wobei 
der höherumgeformte Zustand auf dem geringer umgeformten Material 
basiert. Die zugehörigen BDT-Temperaturen bei einer Lastrate von 1,0 MPa 
m0,5 s−1 betragen 220 K und 190 K. Die Auswertung der verformungsindu-
zierten Reduktionen der BDT-Temperatur [243] [Abb. 1] in Bezug auf die 
Änderungen des Umformgrades liefert Anhaltspunkte, dass fortgesetztes 
Kaltwalzen auch einem Rückgang der Effizienz unterworfen ist. Aus den 
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Angaben von Lied et al. [243] [Abb. 1] wird für den ersten Kaltwalzschritt 
nach der Warmumformung eine normierte Reduktion der Übergangstempera-
tur von 175 K pro Umformgrad ermittelt. Dies übertrifft das Ergebnis von 
140 K für 3,3WR → 4,1CR. Es sei an dieser Stelle jedoch darauf hingewie-
sen, dass im Walzschritt 3,3WR → 4,1CR eine Änderung im Umformgrad 
von 0,8 erfolgt und in der zitierten Studie von Lied et al. [243] das erste 
Kaltwalzen auf eine Änderung im Umformgrad von 0,4 begrenzt ist. Dadurch 
könnte das Ergebnis für 3,3WR → 4,1CR in dieser Arbeit bereits einer Art 
der Glättung unterworfen sein. In dem finalen Kaltwalzschritt mit einem 
Umfang von log. 1,0 konnten Lied et al. [243] die BDT-Temperatur lediglich 
um 30 K weiter verringern. Dieser Rückgang in der Effizienz ist vermutlich 
weniger mit dynamischen Erholungsprozessen zu erklären als mit der Annä-
herung an die Sättigungskorngröße für W, die von Pippan et al. [380] mit 
etwa 0,10 µm angegeben wird. Lied et al. [243] weisen 0,11 nm als mittlere 
Korngröße nach dem zweiten Kaltwalzen aus. Eine Diskussion der Sätti-
gungskorngröße erfolgt im späteren Abschnitt dieser Arbeit; in Kapitel 5.5.3 
/S. 287. 

Fehlerbetrachtung BDT-Temperaturen 

Durch den Verzicht auf die Einbringung eines scharfen Anrisses liegen die 
Übergangstemperaturen dieser Arbeit tiefer, als dies aller Voraussicht nach 
für Proben mit Ermüdungsriss beobachtet würde; vgl. Riedle [52] 
[Abb. 6.53].  

Per Definition bedingt die Anwendung der linear-elastischen Bruchmechanik 
eine im Verhältnis zu der Ligamentweite vernachlässigbare Größe der plasti-
schen Zone. Weiterhin ist die Forderung, dass die Spannung im Ligaments 
deutlich kleiner als die Streckgrenze ist, zu erfüllen [57]. Auf Basis des in 
ASTM E399 [225] festgelegten Anteils der Ligamentweite außerhalb der 
plastischen Zone wurden Verläufe der kritischen Spannungsintensität berech-
net bei denen die Gültigkeitsgrenze erreicht wird; vgl. Abbildung 4.18 
/S. 142 für mehr Details. Die Grenzkurven sind in Abbildung 5.16 jeweils in 
den Diagrammen der mittleren Lastrate eingezeichnet. Damit ein Versuch der 
Forderung nach vorherrschendem linear-elastischem Materialverhalten im 
Ligament entspricht, darf die experimentell ermittelte kritische Spannungsin-
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tensität nicht den Wert der Grenzkurve an der jeweiligen Prüftemperatur 
übersteigen. An dieser Stelle werden nur die Verläufe mit arabischer Num-
merierung betrachtet. Beide sind in Abbildung 5.16 als durchgezogene Linien 
ausgeführt, wobei (1) auf die Größe der plastischen Zone im EDZ beruht und 
für (2) eine Probe im ESZ angenommen wird. Die zugrundeliegende Liga-
mentweite ist dabei konstant. Im ESZ beträgt nach erster Näherung der 
Radius der plastischen Zone dreimal dem Radius im EDS; vgl. 
Gleichung 4.18 /S. 140. Kurve (1) verläuft ausnahmslos oberhalb von (2). 

Die Analyse des Spannungszustands in den Proben am BDT empfiehlt Kurve 
(2) (ESZ) für eine konservative Bewertung des plastischen Anteils im Liga-
ment. Unter vorherrschende ESZ ist für 0AS zu konstatieren, dass Experi-
mente in der Nähe der BDT-Temperatur das in ASTM E399 definierte Limit 
für die Plastifizierung im Ligament überschreiten. Für 1,7WR – 4,1CR ist 
Grenzkurve (2) signifikant zu höheren kritischen Spannungsintensitäten 
verschoben. Innerhalb der Gruppe der gewalzten Materialien fällt der Anstieg 
mit etwa 10 MPa m0,5 Differenz zwischen 1,7WR und 4,1CR jedoch gering-
fügig aus. Die kritischen Spannungsintensitäten am BDT von 1,7WR – 
4,1CR, unterliegt einer wesentlich stärkeren Zunahme mit Fortschreiten der 
Walzumformung. Aus Abbildung 5.16 kann in etwa eine Verdoppelung 
abgelesen werden; von ungefähr 70 MPa m0,5 für 1,7WR auf 150 MPa m0,5 
für Material 4,1CR. Es ist somit naheliegend, dass auch für die gewalzten 
Materialien eine Verletzung des Kriteriums des vorherrschenden linear-
elastischen Materialverhaltens begangen wird. In dieser Arbeit sind somit die 
Kennwerte, die auf den Ansätzen der linear-elastischen Bruchmechanik 
beruhen kritisch zu hinterfragen. Dies trifft jedoch nicht auf die nach dem 
2%-Kriterium ermittelten Übergangstemperaturen zu, wie der Vergleich der 
Ergebnisse von 2%-Kriterium und Mittellinienkriterium offenbart. 

5.4.2 Der Einfluss des ebenen Spannungszustands in 
Hinblick auf die Übergangstemperaturen 

Mit dem Unterschreiten einer Grenzdicke unterliegt die kritische Spannungs-
intensität, die im Experiment für einen Werkstoff ermittelt wurde, einem 
Einfluss der Probengeometrie. Ursache hierfür ist die anteilige Zunahme der 
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Probendicke, in dem der ebene Spannungszustand (ESZ) vorherrscht. Diesen 
scheinbaren Bruchzähigkeiten wohnt nicht die Wertigkeit einer Material-
kenngröße inne und sind im Kern nicht konservativ [57]. Ungleich umfang-
reicher Kenntnisse über Einflussgrößen hinsichtlich der kritischen Span-
nungsintensität [381], sind keine Studien bekannt, die in Hinblick auf die 
Aufklärung des Einflusses des Spannungszustands auf die BDT-Temperatur 
konzipiert wurden. Aus Abschätzungen zur Eindringtiefe des ESZ folgt, dass 
an den Übergangstemperaturen der gewalzten Materialien die Proben voll-
ständig vom ESZ durchdrungen sind. Damit sollte die verformungsinduzierte 
Reduktion der BDT-Temperatur zwischen 1,7WR und 4,1CR von dem Ein-
fluss des Spannungszustands losgelöst zu beurteilen sein. 

Die Beurteilung des Spannungszustands erfolgte anhand der in Abbildung 
5.16 eingezeichneten Strichlinien (a) und (b), die in den zentral angeordneten 
Diagrammen vorzufinden sind. Eine kritische Spannungsintensität oberhalb 
von Kurve (a) bedeutet, dass die Probendicke bei der Prüfung vollständig 
vom ESZ durchdrungen war. Dagegen dominiert unterhalb von (b) der EDZ 
bei der Betrachtung der gesamten Probendicke; vgl. Abbildung 4.18 /S. 142, 
hinsichtlich der Konstruktion der Grenzkurven. Dies bedingt, dass Kurve (a) 
stets oberhalb von (b) verläuft. Zuerst werden die experimentellen kritischen 
Spannungsintensitäten in Relation zu Kurve (b) betrachtet. Die Datenpunkte 
von 0AS befinden sich im Bereich der Übergangstemperatur leicht oberhalb 
von (b). Es kann somit nicht ausgeschlossen werden, dass die Ergebnisse des 
Sinterlings 0AS am BDT von der Probengeometrie beeinflusst sind. Für die 
gewalzten Materialien ist mit Sicherheit eine Abhängigkeit der kritischen 
Spannungsintensität von der Probendicke zu attestieren. Die Datenpunkte für 
1,7WR – 4,1CR liegen am BDT signifikant oberhalb der Verläufe der Typ 
(b) Kurven. Dies triff selbst auf Versuche mit spröder Materialantwort zu. Als 
dominierender Spannungszustand am BDT kann für die Experimente dieser 
Arbeit somit nicht der EDZ vorausgesetzt werden. Eine mögliche Folge ist, 
dass die ermittelten BDT-Temperaturen (neben der Verschiebung des BDT 
durch den Verzicht auf das Einbringen eines Ermüdungsrisses) mit einem 
weiteren Fehler behaftet sind. Es muss der Vermutung Raum gegeben 
werden, dass die Übergangstemperaturen in dieser Arbeit durch einen vor-
herrschenden ESZ nochmals niedrigerer ausfallen, als diese bei der Verwen-
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dung von normgerechten Proben festgestellt würden. Dies ist insbesondere 
für die Ergebnisse zu 1,7WR – 4.1CR zu beachten. Diese Vermutung betrifft 
die Aussagekraft der ermittelten BDT-Temperaturen im absoluten Kontext. 
Jedoch werden in dieser Ausarbeitung in erster Linie die Differenzen in den 
Übergangstemperaturen betrachtet; d. h die Temperaturänderungen in Relati-
on zu weniger oder stärker umgeformten Materialien. 

Es wird postuliert, dass nur in dem Fall einer Änderung im Spannungszu-
stand ein möglicher Einfluss des ESZ auf die Differenz der BDT-Temperatur 
zweier Materialien zu diskutieren ist. Zwischen den Kurven (b) und (a) 
wechselt der Spannungszustand von „vom EDZ kontrolliert“ zu „vollständig 
vom ESZ durchdrungen“. Änderungen der kritischen Spannungsintensität 
oberhalb von (a) oder unterhalb von (b) sollten keine Änderung im Span-
nungszustand hervorrufen. Für 1,7WR und 2,5WR entspricht die kritische 
Spannungsintensität an der BDT-Temperatur ungefähr dem Funktionswert 
von Kurve (a). Mit zunehmender Walzumformung wird ein Anstieg der 
kritischen Spannungsintensität an den jeweiligen Übergangstemperaturen 
ausgemacht. Gleichzeitig – ausgelöst durch die fortlaufend reduzierte Blech-
dicke – nimmt (b) immer geringere Werten an. In der Konsequenz überstei-
gen die kritischen Spannungsintensitäten der Materialien 2,9WR – 4,1CR an 
den zugehörigen BDT-Temperaturen klar den Verlauf der Typ (a) Grenzkur-
ven. Es ist somit davon auszugehen, dass am BDT von 2,9WR – 4,1CR die 
Probendicke vollständig vom ESZ durchdrungen ist. Bei konservativer 
Schätzung liegt für 1,7WR sowie 2,5WR wenigstens ein sehr hoher Anteil 
der Probendicke im ESZ vor. Der Spannungszustand am BDT wird für die 
gewalzten Bleche damit einheitlich von ESZ determiniert. Die Reduktion der 
Übergangstemperatur 1,7WR → 4,1CR, inklusive den hierzwischen liegen-
den Materialien, sollte daher losgelöst von der Änderung der Blechdicken 
diskutiert werden können. Hieraus folgt, dass die Modifikation der Mikro-
struktur die Quelle der in Abbildung 5.18 quantifizierten verformungsindu-
zierten Reduktionen der Übergangstemperatur ist. 
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Die Hypothese einer konstanten BDT-Temperatur bei unverändertem Span-
nungszustand (bei ebenfalls konstanten Randbedingungen) wird durch die 
Ergebnisse einer Parallelstudie untermauet. Diese sind als Auszug in Abbil-
dung 5.19 wiedergegeben. In dieser wurde der Effekt einer Änderung in der 
Probendicke auf die experimentell beobachteten Übergangstemperaturen 
untersucht: Dazu wurden Teilstücke eines W-Bleches mit 0,98 mm Stärke 
auf 0,62 mm bzw. 0,26 mm heruntergeschliffen. Diese Garnitur aus drei 
Materialien wies somit unterschiedliche Blechstärken auf, während die 
Mikrostruktur identisch (und zu 1,7WR vergleichbar) war. Für die drei W-
Materialien wurden bei identischer Lastrate die Übergangstemperaturen 
ermittelt. Diese betrugen: 393 K (0,98 mm), 398 K (0,62 mm) sowie 373 K 
(0,26 mm). Das Maximum und Minimum der Übergangstemperatur befinden 
sich damit innerhalb 25 K und variieren somit in einem Umfang, der vorbe-
haltlos statistischen Effekten zugeordnet werden kann. Unabhängig von der 
Materialstärke waren alle Proben dieser Parallelstudie an der BDT-
Temperatur vollständig vom ESZ durchdrungen. Auch für den Fall, dass die 
Verschiebung um 25 K einem Dickeneffekt zuzuschreiben ist, dieser Effekt 
(vor dem Hintergrund der in der vorgelegten Ausarbeitung zwischen 1,7WR 
und 4,1CR durch Warm- und Kaltwalzen beschriebenen Reduktion der BDT-
Temperatur von 215 K) vernachlässigbar. Die oben getätigte Schlussfolge-
rung zur Kontrolle der Mikrostruktur bei der verformungsinduzierten Reduk-
tion der BDT-Temperatur 1,7WR → 4,1CR hat somit Bestand. 

Der Datensatz zum Ringversuch (Round Robin Test) Euro Fracture Tough-
ness enthält Ergebnisse zur ermittelten Bruchzähigkeit des Stahls 
22NiMoCr37. Die Bruchzähigkeiten wurden von den beteiligten Laboren 
unter Anwendung von C(T)-Proben mit verschiedenen Dicken und für 
mehrere Prüftemperaturen ermittelt, vgl. Heerens et al. [382]. Auf diesen 
Datensatz Bezug nehmend, schlussfolgerte Neale [105], dass für die Unter-
schiede in den BDT-Temperaturen von Messreihen an Proben mit verschie-
dener Dicke keine eindeutige Ursache-Wirkung-Korrelation belegbar ist und  
eher statistisch zu begründen sind. Informationen zum Spannungszustand 
sind weder in dem Bereich von Heerens et al. [382] noch von Neale [105] 
angegeben. Aus dem Kontext eines Round Robin Tests zur Bruchzähigkeit 
erscheint es jedoch gesichert, dass stets der Forderung aus ASTM E399 [225] 
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nach dominierenden EDZ entsprochen wurde und daher dem Aspekt des 
Spannungszustands keine Bedeutung zu Teil wurde. Somit liefert auch Neale 
[105] nur Argumente für die Sichtweise, dass eine Variation der Probendicke 
bei unverändertem Spannungszustand nicht die im experimentelle BDT-
Temperatur modifiziert. In der vorgelegten Ausarbeitung kann daher keine 
fundierte Aussage zu einem möglichen Einfluss eines wechselnden Span-
nungszustands auf die festgestellte Übergangstemperatur getätigt werden. 

5.4.3 Entwicklung der BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie und Identifikation des 
ratenlimitierenden Mechanismus der 
Rissspitzenplastizität 

Der Spröd-duktil-Übergang (BDT) und der ratenbestimmende Prozess der 
Rissspitzenplastizität für die BDT-Temperatur besitzen nach Hartmaier et al. 
[228] identische Arrhenius-Aktivierungsenergien. Die Quantifizierung der 
Ratenabhängigkeit der Übergangstemperatur ist somit ein Schlüssel zur 
Identifikation des ratenlimitierenden Mechanismus der plastischen Verfor-
mung unter den konkreten Prüfbedingungen. Mit der vorgelegten Ausarbei-
tung wird erstmalig der Nachweis erbracht, dass auch in UFG W die BDT-
Temperatur einer Ratenabhängigkeit unterliegt. Parallel zur Reduktion der 
Übergangstemperatur bewirkt die fortgesetzte Umformung eine Abnahme der 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie. Ein Vergleich der BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien mit den Erwartungswerten der Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung zeigt eine hohe Übereinstimmung 
zwischen beiden Kenngrößen. Es wird gefolgert, dass mit hoher Wahrschein-
lichkeit das thermisch aktivierte Gleiten der ½〈111〉-Schraubenversetzung 
auch den BDT in UFG W kontrolliert. 

Tabelle 5.3 /S. 212 belegt, dass die Übergangstemperaturen aller untersuch-
ten Materialien von der Lastrate beeinflusst sind. Selbst für 4,1CR mit 
Raumtemperaturduktilität steigt die BDT-Temperatur bei einer Zunahme der 
Lastrate um jeweils zwei Größenordnungen von 177 K auf 203 K bzw. 239 K 
an. Die Ratenabhängigkeit ist unabhängig vom angewendeten Kriterium, das 
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zur Bestimmung der Übergangstemperatur herangezogen wird. Von Németh 
et al. [232] war die Übergangstemperatur von UFG W als eine von der 
Dehnrate unbeeinflusste Eigenschaft beschrieben worden. Damit kann 
nachfolgend erstmals die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie von UFG W 
(mit und ohne Raumtemperaturduktilität) quantifiziert und eingeordnet 
werden. 

In Abbildung 5.20a sind die Lastraten und die jeweils resultierenden BDT-
Temperaturen in der Arrhenius-Auftragung dargestellt, wobei die geschlos-
senen Datenpunkte auf den Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium beruhen und 
offenen Symbole die Anwendung des Mittellinienkriteriums kennzeichnen. 
Die jeweilige Lastrate entspricht dem Mittel aus den nachgerechneten Ist-
Werten in der Umgebung der konkreten BDT-Temperatur; wobei die Umge-
bung als plus-minus einem Intervallschritt definiert wird. Die Regressionsge-
raden sind aus den Datenpunkten beider Kriterien berechnet worden; vgl. 
Beschreibung zum kombinierten Ansatz in Kapitel 5.4.1. Die individuellen 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien – d. h. für 2%-Kriterium bzw. Mittel-
linienkriterium separat berechnet – sind Tabelle 5.3 /S. 212 erfasst. Werden 
die Positionen der Datenpunkte in Abbildung 5.20a analysiert, so ist (unter 
Berücksichtigung der Arrhenius-Auftragung) in erster Näherung allen Mate-
rialien der erwartete lineare Zusammenhang zwischen Lastrate und Über-
gangstemperatur zu bescheinigen. Die Bestimmtheitsmaße der Regressions-
geraden auf Basis der Ergebnisse des kombinierten Ansatzes bewegen sich in 
dem Bereich 0,86 – 0,97. In der Einzelbetrachtung sind die Bestimmtheits-
maße nochmals leicht gesteigert. Unterschiede im Bestimmtheitsmaß werden 
für 1,7WR und 4,1CR ausgemacht, wobei für das erstere die Ergebnisse des 
Mittellinienkriteriums enger der Arrhenius-Beziehung folgen während für 
4,1CR die Datenpunkte nach dem 2%-Kriterium besser diesen Zusammen-
hang abbilden. In diesem Kontext soll auch auf den nichtlinearen Charakter 
der Abszisse hingewiesen sein, der sich insbesondere auf die Darstellung der 
BDT-Temperaturen der Messreihe 4,1CR-0,01 auswirkt; vgl. Abbildung 
5.20a rote Symbol rechts unten. Der visuelle Eindruck ist zweckmäßig (i) 
einen erheblichen Einfluss des Bestimmungskriteriums auf die BDT-
Temperatur und (ii) eine starke Abweichung der Übergangstemperatur von 
4,1CR-0,01 hinsichtlich der Regressionsgeraden zu vermitteln. Ein Blick auf 
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die absoluten Zahlen verdeutlicht jedoch, dass mit 173 K für das 2%-
Kriterium und 193 K für das Mittellinienkriterium beide Ansätze lediglich 
eine Differenz von 20 K aufweisen. Der Unterschied zwischen der BDT-
Temperatur nach dem 2%-Kriterium und dem Durchgang der Regressionsge-
rade beträgt lediglich 4 K. Im Hinblick auf den experimentellen Charakter 
dieser Arbeit kann somit der Übergangstemperatur für 0AS sowie 1,7WR – 
4,1CR im quasistatischen Ratenfenster ein Arrhenius-Verhalten bescheinigt 
werden. Dies ebnet den Weg für die Ermittlung von validen BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien. 

Nachfolgend werden die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien beruhend auf 
den kombinierten Ergebnissen von 2%- und Mittellinienkriterium betrachtet; 
d. h. unter Anwendung des kombinierten Ansatzes Damit wird dem in Abbil-
dung 5.18 demonstrierten Faktum Rechnung getragen, dass eine Zusammen-
führung der BDT-Temperaturen und Ist-Lastraten beider Kriterien geeignet 
erscheint, den statistischen Fehler abzuschwächen. 

In Abbildung 5.20b sind die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien über den 
Übergangstemperaturen aufgetragen. Die Fehlerbalken beruhen auf der 
Regression. Der Zentrumspunkt zeigt die Lage der BDT-Temperatur für die 
Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 an. Die horizontalen Antennen vermitteln die 
ratenabhängige Verschiebung der BDT-Temperaturen in dem Bereich 0,01 – 
100 MPa m0,5 s−1. Für den Sinterling 0AS wird eine BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie von 2,65 ±0,53 eV ermittelt. Mit einer Übergangstempe-
ratur von 850 K bei 1,0 MPa m0,5 s−1 erfolgt der BDT in einer Region, in der 
bei dieser Lastrate die Knietemperatur erwartet wird, vgl. die Ausführungen 
in Kapitel 2.1 /S. 9ff hierzu. Für W-Einkristalle mit hoher Reinheit (5N) 
geben Brunner et al. [80] [Abb. 6] die Knietemperatur mit ungefähr 800 K 
an. Unter Berücksichtigung der höheren Konzentration an Fremdatomen bei 
technischer Reinheit (4N für die Materialien dieser Ausarbeitung; vgl. Tabel-
le 5.1 /S. 153) und der daran verknüpften Zunahme der Peierls-Energie [126, 
195] tritt bei unveränderter Lastrate eine Verschiebung der Knietemperatur 
zu höheren Temperaturen ein. Eine Extrapolation der von Brunner [205] 
[Abb. 4] für Regime (i) angegebenen Geradengleichung zu der oberen Gren-
ze der Summe von 2,1 eV [205] und des von Hull et al. [126] genannten 
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Regimes von 0,2 – 0,5 eV als Beitrag der Wechselwirkung der Versetzung 
mit Fremdatomen ergibt eine abgeschätzte Knietemperatur für W mit techni-
scher Reinheit von 950 K; siehe Abbildung 5.21. Christian [195] gibt einen 
ähnlichen Bereich von 0,3 – 0,5 eV an, der als Folge von Verunreinigungen 
zur Peierls-Energie des Reinmetalls hinzu zu addieren ist. Für C in W weisen 
Sell et al. [6] eine dediziert Wechselwirkungsenergie von 0,87 eV aus. 
Aufgrund der Nähe von Knietemperatur und der BDT-Temperatur von 0AS 
dürfte die mechanisch geleistete Arbeit bei der Überwindung der Peierls-
Barriere bei 850 K als geringfügig zu bezeichnen sein. 

In diesem speziellen Fall – lediglich für 0AS – gestattet diese Annäherung 
eine Gleichsetzung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Helmholtz-
Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung. Der hierbei begangene 
methodische Fehler wird als tolerabel eingeschätzt. Im Lichte dieser Verein-
fachung fällt die Peierls-Energie für die Kinkenpaarbildung der ½〈111〉-
Schraubenversetzung in dieser Arbeit mit 2,65 ±0,53 eV etwa um 0,5 eV 
höher aus als in Ziebart [81] und Brunner [205] für einkristallines W mit 
hoher Reinheit beschrieben. Dieser Befund wird durch die experimentelle 
Ergebnisse von Kappacher et al. [248] zur Dehnratensensitivität von UFG W 
mit technischer Reinheit (4N) gestützt. In den Daten zur Gibbs-Energie der 
Aktivierung wird ab etwa 800 K die Ausbildung eines Plateaus beobachtet 
[248] [Abb. 6]. Dies impliziert, dass oberhalb dieser Prüftemperatur der 
mechanische Anteil bei der Überwindung der Peierls-Barriere als geringfügig 
angesehen werden kann. Wird der Mittelwert aller Gibbs-Energien der 
Aktivierung aus Kappacher et al. [248] [Abb. 6] oberhalb von 800 K gebil-
det, wird als Resultat ein Betrag von 2,6 eV ±0,15 eV erhalten. Dieser Mit-
telwert ist weitestgehend deckungsgleich mit der oben mittels Approximation 
abgeschätzten Peierls-Energie (4N) von 2,65 ±0,53 eV. Ebenfalls nach der 
Bestimmung der Dehnraten- und Temperatursensitivität der Fließspannung 
beziffert Bonk6 für ein äquivalent zu 4,1CR produziertes W-Blech die Gibbs-
Energie der Aktivierung um 800 K auf 2,89 eV; vgl. Ref. [200] [Abb. 4.30ff]. 
Nach theoretischen Betrachtungen und Sichtung der experimentellen Ergeb-

 
6 S. Bonk, KIT, Karlsruhe: Persönliche Kommunikation 

5.4  Charakterisierung des Spröd-duktil-Übergangs 



5  Ergebnisse und Diskussion 

234 

nisse kann an dieser Stelle festgehalten werden, dass in Bezug auf hochreines 
W für Materialien mit technischer Reinheit ein Anstieg der Peierls-Energie 
zu verzeichnen ist. Die in der vorgelegten Ausarbeitung abgeschätzte Peierls-
Energie für die Kinkenpaarbildung um 2,6 eV ist in guter Übereinstimmung 
mit Studien auf Grundlage der Dehnratensensitivität 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 einem untergeordneten Stellenwert der chemischen Zusammenset-
zung bei der Diskussion dieser ausgegangen. In Abbildung 5.20b wird für die 
Gruppe der gewalzten Materialien neben der bereits bekannten Reduktion der 
Übergangstemperatur auch eine parallel hierzu erfolgende Verringerung der 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien beobachtet. Diese Tendenz ist nicht 
nur mit 0AS als Referenz klar identifizierbar, auch für die gewalzten Materia-
lien untereinander: Mit zunehmendem Umformgrad sinkt im Generaltrend 
sowohl die Übergangstemperatur als auch der Betrag der BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie. Für die in Abbildung 5.20b eingetragenen Datenpunkte 
zu 0AS, 1,7WR – 4,1CR wird in erster Näherung ein linearer Zusammenhang 
zwischen beiden Kenngrößen konstatiert. In Anbetracht, dass die Temperatur 
in eine Form von thermischer Energie übersetzt werden kann, ist diese 
Korrelation stringent. 

Aus der Verteilung der Datenpunkte zu den gewalzten Materialien 1,7WR – 
4,1CR in Abbildung 5.20b können 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 – 3,3WR ist der Datenpunkt zu 4,1CR lokalisiert. Der 
BDT von 1,7WR geht mit einer Arrhenius-Aktivierungsenergie von 1,27 
±0,14 einher. Dies entspricht 48 % des Ergebnisses für 0AS; −1,38 eV. Auch 
bei Betrachtung des jeweils vorausgehenden Zustands bewirkt der Walz-
schritt 0AS → 1,7WR relativ sowie auch absolut die umfangreichste Reduk-
tion der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie; relativ gesehen jedoch gleich-
gestellt 3,3WR → 4,1CR. Die Materialien 2,5WR; 2,9WR und 3,3WR 
besitzen nochmals leicht reduzierte BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien.  
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Abbildung 5.20: BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien. In Diagramm (a) sind die logarithmier-

ten Lastraten d𝐾𝐾/d𝑡𝑡 über dem Kehrwert der resultierenden BDT-Temperaturen 
𝑇𝑇BDT aufgetragen. Es sind die Ergebnisse nach dem 2%-Kriterium (gefüllte 
Symbole) und dem Mittellinienkriterium (offene Symbole) eingetragen. Die 
Regressionsgeraden entsprechen dem Ergebnis nach dem kombinierten Ansatz. 
In (b) sind BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien 𝐸𝐸A nach dem kombinierten 
Ansatz über der jeweiligen BDT-Temperatur 𝑇𝑇BDT bei einer Lastrate von 1,0 
MPa m0,5 s−1 bzw. über dem Produkt aus Temperatur 𝑇𝑇 und Boltzmann Kon-
stante 𝑘𝑘B dargestellt. Die seitlichen Antennen zeigen die Variation der BDT-
Temperaturen bei Variation der Lastrate auf 0,01 bzw. 100 MPa m0,5 s−1.  

5.4  Charakterisierung des Spröd-duktil-Übergangs 



5  Ergebnisse und Diskussion 

236 

Wie bereits für die Übergangstemperaturen beschrieben, sind auch die die 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien in Gruppe (ii) sehr ähnlich; vgl. 
Tabelle 5.3 /S. 212. Auch ist die Tendenz einer abnehmenden BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergie für 2,5WR – 3,3WR nicht nachweisbar: 
Material 2,5WR zeigt unter der Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 den BDT bei einer 
Temperatur von 344 K und besitzt eine BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie 
von 0,92 ±0,10 eV. Für 2,9WR werden 336 K und 1,09 ±0,20 eV, für 3,3WR 
316 K und 1,12 ±0,10 eV ermittelt. Die Betrachtung von 2,5WR – 3,3WR 
mit dem Ziel der Ableitung einer gemeinsamen Übergangstemperatur sowie 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie für die Materialien aus Gruppe (ii) 
ergibt 331 K und 0,90 ±0,10 eV. Dieses Gruppenergebnis ist in Abbildung 
5.20b in Cyan eingetragen und in unmittelbarer Nähe der Trendlinie. Im 
weiteren Verlauf dieser Ausarbeitung wird hinsichtlich der Diskussion der 
Materialien 2,5WR – 3,3WR auf diese Gruppenergebnisse referenziert. 
Deutlich von den warmgewalzten Materialien ist die BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie von 4,1CR abgehoben. Das Gruppenergebnis als Refe-
renz genommen, beträgt die Reduktion auf 0,54 ±0,10 eV etwa 60 % diesem 
und lediglich 20 % der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie von 0AS. Diese 
Ergebnisse belegen, dass mit zunehmendem Umformgrad immer weniger 
thermische Energie für die Aktivierung des ratenlimitierenden Prozesses der 
Rissspitzenplastizität am BDT aufgewendet wird. 

Die verformungsinduzierte Abnahme des thermischen Beitrags bei der 
Aktivierung der Rissspitzenplastizität am BDT darf jedoch nicht als eine 
Zunahme der Wahrscheinlichkeit der Überwindung der Peierls-Barriere pro 
Versuch ausgelegt werden; vgl. Gleichung 2.3 /S. 39. Parallel zur Senkung 
der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie sind auch die reduzierten Über-
gangstemperaturen von 1,7WR – 4,1CR zu berücksichtigen. Aus der in 
Abbildung 5.20b ersichtlichen, in erster Näherung als lineare zu bezeichnen-
den, Korrelation beider Größen kann eine Trendgerade mit konkreter Stei-
gung konstruiert werden. Da die Steigung proportional zum Arrhenius-
Exponenten ist bzw. die Steigung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie 
über dem Produkt aus Temperatur und Boltzmann-Konstante dem Arrhenius-
Exponenten entspricht – siehe obere Achsenbeschriftung in Abbildung 5.20b 
– ist auch die Wahrscheinlichkeit der erfolgreichen Überwindung der 
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Peierls-Barriere pro Versuch an den BDT-Temperaturen der verschiedenen 
Materialien identisch; Änderungen im präexponentiellen Faktor sollen an 
dieser Stelle vernachlässigt werden. Diese Schlussfolgerung erscheint plausi-
bel, da die Regressionsgerade in Abbildung 5.20b auf der verformungsindu-
zierten Entwicklung der BDT-Temperatur bei gleichbleibender Lastrate 
beruht. Die in erster Näherung konstante Wahrscheinlichkeit wird ein erstes 
Indiz gegen einen grundlegenden Wandel beim ratenlimitierenden Prozess 
gewertet: Eine unveränderte Lastrate bedarf keiner Korrektur der Nettorate 
der Kinkenpaarbildung. 

Unter konstanter Verformungstemperatur wird die Gibbs-Energie der Akti-
vierung eines gegebenen Materials in erster Näherung über die im Experi-
ment aufgezwungenen plastischen Dehnrate determiniert. Im Kontrast dazu 

von der Wahl der Lastraten zu betrachten, sofern es durch die Variation in 
der Lastrate zu keinem Wechsel des ratenkontrollierenden Mechanismus 
kommt. Auf dem zweiten Blick ist die BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergie in 
Abbildung 5.21 sehr wohl – wenn auch indirekt – eine von der Lastrate 
beeinflusste Größe. Die ratenabhängige Natur äußert sich in der Verschie-
bung der zugehörigen Übergangstemperatur bei gleichbleibendem Betrag der 
Arrhenius-Aktivierungsenergie. Für einen aussagekräftigen 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, für 
welche die Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung berechnet 
wurde. In der vorgelegenen Ausarbeitung sind die BDT-Temperaturen 
anhand von Ergebnissen aus bruchmechanischen Experimenten ermittelt 
worden. Durch die Lokalisierung der plastischen Verformung auf das Materi-
alvolumen unmittelbar vor der Rissspitze ist die plastische Dehnrate bei der 
gewählten Herangehensweise nicht direkt zugänglich; vgl. Kapitel 4.4.2 
/S. 148 bezüglich einer Übersicht der Einflussgrößen, die bei der Einschät-
zung der wahren Dehnrate in der Prozesszone zu beachten sind. Nach Hahn 
et al. [346] [Gl. B7] ist die Lastrate, die der plastischen Dehnrate von Brun-
ner [205] entspricht mit 1,0 MPa m0,5 s−1 approximiert worden. Eine detail-
lierte Betrachtung von experimentellen Einflussgrößen verdeutlicht, dass für 
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eine plastischen Dehnrate in der Prozesszone von 8,5×10−4 s−1 aller Wahr-
scheinlichkeit nach eine Lastrate leicht oberhalb von 1,0 MPa m0,5 s−1 anzu-
setzen ist. Somit sind die in dieser Arbeit ermittelten BDT-Arrhenius-
Aktvierungsenergien formal auf einer Horizontalen (Abbildung 5.21) zwi-
schen den Übergangstemperaturen für 1,0 und 100 MPa m0,5 s−1 anzutragen. 
Es wird jedoch davon ausgegangen, dass sich die korrekte Position klar 
näher an dem Datenpunkt für 1,0 MPa m0,5 s−1 befindet. Die Verschiebung 
der BDT-Temperatur mit Änderung der Lastrate im Bereich 0,01 – 
100 MPa m0,5 s−1 ist an den waagerechten Antennen ablesbar, die an den 
Datenpunkten angekoppelt sind. Da keine wahre Dehnrate in der Prozesszo-
ne spezifiziert werden kann, bilden die Übergangstemperaturen der Lastrate 
1,0 MPa m0,5 s−1 die Grundlage der nachfolgenden Betrachtungen. 

Abbildung 5.21: Vergleich von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien und Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung. Es sind die BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien 𝐸𝐸A nach dem kombinierten Ansatz und ihren jeweiligen 
BDT-Temperaturen 𝑇𝑇BDT und die Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kin-
kenpaarbildung Δ𝐺𝐺∗ über der Temperatur 𝑇𝑇 aufgetragen (beide Kenngrößen für 
eine approximierte plastische Dehnrate d𝜀𝜀pl/d𝑡𝑡, die den Experimenten von 
Brunner et al. [50] entspricht). Farbige und schwarze Quadrate sind BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien dieser Arbeit. Erwartungswerte der Gibbs-
Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung: Schwarze durchgezogene 
Linie entsprechend der Arbeit von Brunner [205], vgl. Kapitel 4.4.2 /S. 149. 
Für die Berechnung der schwarzen Strichlinie nach dem Ansatz von Kocks et 
al. [383] siehe Gleichung 5.1 bzw. 5.2. Die kombinierten schwarze Referenzli-
nien sind nach Brunner [205] und Kocks et al. [383] gemäß Gleichung 5.2 kon-
struiert worden. Aktivierungsenergien aus der Literatur sind in Grau darge-
stellt. Gibbs-Energien der Aktivierung: Bonk [200]: Sterne, gefüllt; Kappacher 
et al. [248]: Sterne, halb gefüllt; Rose et al. [49]: Sterne, offen. BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien, wobei Kreise auf Versuche an Zugproben 
bzw. Biegebalken und Quadrate auf Bruchmechanikversuche verweisen: Aber-
nethy et al. [242]: Quadrat, diagonal oben rechts gefüllt; Ast et al. [234]: 
Quadrat, untere Hälfte gefüllt; Bonnekoh et al. [28]: Quadrat, diagonal unten 
links gefüllt; Chilton et al. [230]: Kreis, offen mit Diagonalen; Giannattasio et 
al. [14, 53]: Kreis, untere Hälfte gefüllt; Quadrate, offen, offen mit Diagonalen 
und gefüllt; Harmon [27]: Kreis, offen; Magnusson et al. [231]:Kreis, gefüllt; 
Németh et al. [241]: Kreis, rechte Hälfte gefüllt; Oude Vrielink et al. [384]: 
Kreis, obere Hälfte gefüllt; Riedle [52] und Gumbsch et al. [55]: Quadrat, obe-
re Hälfte gefüllt; Rupp et al. [244]: Quadrate, linke Hälfte gefüllt; Quadrate, 
rechte Hälfte gefüllt; Tarleton et al. [110]: Quadrat, rechte Seite gefüllt..  
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Abernethy et al. 
[233] 

 
 

 

Ast et al. 
[234] 

 

Temperatur am Maximum der kritischen 
Spannungsintensität; 
Auswertung des J-integrals; 
BDT-Temperatur in Mikroproben niedriger 
als in makroskopischen Proben [234]; 
Möglicherweise ist die Nukleation von 
Versetzungen an den freien Oberflächen für 
diesen Effekt verantwortlich [385] 
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Die Ergebnisse aus der Studie von Brunner et al. [80, 205] sind 
 
 
Bonk et al. 
[199, 200] 

 

Brunner et al. 
[80, 205] 

 

Kappacher et al. 
[248] 

 

Rose et al. 
[49] 

 
 

  

Ta
be

lle
 5

.5
: 

G
ib

bs
-E

ne
rg

ie
n 

de
r 

A
kt

iv
ie

ru
ng

 f
ür

 W
 a

us
 D

eh
nr

at
en

w
ec

hs
el

ve
rs

uc
he

n.
 E

s 
si

nd
 d

ie
 e

xp
er

im
en

te
lle

n 
R

an
db

ed
in

gu
ng

en
 

be
sc

hr
ie

be
n 

un
d 

da
s 

Sy
m

bo
l h

in
si

ch
tli

ch
 d

er
 Z

us
am

m
en

st
el

lu
ng

 A
bb

ild
un

g 
5.

21
au

sg
ew

ie
se

n.
 D

ie
 E

rg
eb

ni
ss

e 
au

s 
de

r S
tu

-
di

e 
vo

n 
Br

un
ne

r e
t a

l. 
[8

0,
 2

05
] s

in
d 

in
 A

bb
ild

un
g 

5.
21

 n
ic

ht
 a

ls
 E

in
ze

lw
er

te
, s

on
de

rn
 a

ls
 T

re
nd

lin
ie

 w
ie

de
rg

eg
eb

en
. 

R
ef

er
en

z 
M

at
er

ia
l 

E
xp

er
im

en
te

lle
r 

A
uf

ba
u 

E
xp

er
im

en
te

lle
 P

ar
am

et
er

 

Bo
nk

 e
t a

l. 
[1

99
, 2

00
] 

 

ul
tra

fe
in

kö
rn

ig
; 

w
ie

 g
ew

al
zt

; 
B

le
ch

, w
ar

m
- u

nd
 k

al
tg

ew
al

zt
; 

te
ch

ni
sc

h 
re

in
 

Zu
gv

er
su

ch
e;

 
Zu

ga
ch

se
 p

ar
al

le
l z

ur
 W

al
zr

ic
h-

tu
ng

 

R
au

m
te

m
pe

ra
tu

r b
is

 8
00

 K
; 

D
eh

nr
at

en
sp

ru
ng

 b
ei

 2
 %

; 
D

eh
nr

at
en

sp
ru

ng
 v

on
 1

×1
0−3

 a
uf

 
1×

10
−4

 s−1
 u

nd
 z

ur
üc

k;
 

G
ib

bs
-E

ne
rg

ie
n 

de
r A

kt
iv

ie
ru

ng
 

be
re

ch
ne

t f
ür

 1
×1

0−3
 s−1

; 
20

18
 

Br
un

ne
r e

t a
l. 

[8
0,

 2
05

] 
 

ei
nk

ris
ta

lli
n;

 
ho

ch
re

in
 (5

N
) 

Zu
gv

er
su

ch
e 

un
d 

Sp
an

nu
ng

sr
e-

la
xa

tio
n;

 
Ea

sy
-G

lid
e 

O
rie

nt
ie

ru
ng

 
 

50
 b

is
 8

00
 K

 
pl

as
tis

ch
e 

D
eh

nr
at

e 
vo

n 
8,

5×
10

−4
 s−1

; 
20

00
 

K
ap

pa
ch

er
 e

t a
l. 

[2
48

] 
 

po
ly

kr
is

ta
lli

n;
 

ul
tra

fe
in

kö
rn

ig
; 

w
ie

 v
er

fo
rm

t; 
Sc

he
ib

e,
 v

er
fo

rm
t m

itt
el

s H
ig

h-
Pr

es
su

re
 T

or
si

on
 (H

PT
); 

 
te

ch
ni

sc
h 

re
in

 

N
an

oi
nd

en
tie

ru
ng

en
 

R
au

m
te

m
pe

ra
tu

r b
is

 1
07

3 
K

; 
D

eh
nr

at
en

sp
ru

ng
 n

ac
h 

30
0 

nm
 

V
er

sc
hi

eb
un

g;
 

D
eh

nr
at

en
sp

ru
ng

 v
on

 4
×1

0−1
 z

u 
4×

10
−2

 s−1
 u

nd
 z

ur
üc

k;
 

G
ib

bs
-E

ne
rg

ie
n 

fü
r 0

,4
 s−1

 b
er

ec
hn

et
; 

20
21

 

Ro
se

 e
t a

l. 
[4

9]
 

 

ei
nk

ris
ta

lli
n 

 
Zu

gv
er

su
ch

e;
 

ve
rs

ch
ie

de
ne

 O
rie

nt
ie

ru
ng

en
 

30
0 

K
 u

nd
 3

73
 K

; 
D

eh
nr

at
en

sp
ru

ng
 b

ei
 0

,2
 u

nd
 6

 %
; 

D
eh

nr
at

en
 v

on
 4

×1
0−2

 b
is

 4
×1

0−5
 s−1

; 
G

ib
bs

-E
ne

rg
ie

n 
de

r A
kt

iv
ie

ru
ng

 
be

re
ch

ne
t f

ür
 4

,2
×1

0−4
 s−1

; 
19

62
 

 

5.4  Charakterisierung des Spröd-duktil-Übergangs 



5  Ergebnisse und Diskussion 

244 

In Abbildung 5.21 ist der Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung durch 
schwarze durchgezogene Geraden repräsentiert; vgl. Abbildung 4.19 /S. 149. 
Ausgelöst durch den Wechsel im Modell – also durch die Anwendung des 
LT-Modells bis etwa 600 K zum einen und die Nutzung des EI-Modells bei 
höhere Verformungstemperaturen zum anderen – resultiert an der sogenann-
ten Upper Bend-Temperatur eine Sprungstelle in dem Erwartungswert für die 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie für die Kinkenpaarbildung. Oberhalb 
der Knietemperatur nimmt die Gibbs-Energie der Aktivierung einen Plateau-
wert äquivalent der Peierls-Energie an. Unter den von Brunner [205] gewähl-
ten Randbedingungen wird in ebendiesem Bericht die Knietemperatur in 
einkristallinem W mit hoher Reinheit mit 775 K ausgewiesen [205] [Tab. 1]. 
In Abbildung 5.21 sind die ermittelten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien, 
die Rahmen der vorgelegten Ausarbeitung experimentell ermittelt worden 
sind, als farbige Datenpunkte eingetragen. Eine Ausnahme bildet das Ergeb-
nis für den Sinterling 0AS: Dieses wird durch einen schwarzen Datenpunkt 
repräsentiert. 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) (2,1 eV) bei Addition von zusätzlich 
0,5 eV, um den Effekt einer reduzierten Reinheit abzubilden. Als Konsequenz 
der Zunahme der Peierls-Energie ist auch die Knietemperatur (4N) zu 
höheren Temperaturen verschoben; bei gleichbleibender Dehnrate. Diesem 
Faktum wird in Abbildung 5.21 durch eine Verlängerung der Trendlinie für 
Regime (i) bis zum Schnittpunkt mit der modifizierten Peierls-Energie von 
2,6 eV Rechnung getragen. Die Knietemperatur für W (4N) wird nach dieser 
Methodik um 960 K gefunden. Die sich unter der Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 

einstellende Übergangstemperatur des Sinterlings 0AS von 850 K liegt somit 
etwa 100 K unterhalb der prognostizierten Knietemperatur; vgl. Tabelle 5.3 
/S. 212. Nach einem Vergleich der Trendline für die Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung und dem Datenpunkt für 0AS in 
Abbildung 5.21 wird festgestellt, dass die ermittelte BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie um ungefähr 0,40 eV den Erwartungswert übersteigt. 

Für Materialien mit einer BDT-Temperatur unterhalb der Knietemperatur 
sollte der Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Gibbs-Energie 
der Aktivierung zu vernachlässigen sein [248] [Abb. 6]. Dies betrifft in der 



 

245 

vorgelegten Ausarbeitung die Materialien 1,7WR – 4,1CR, also alle gewalz-
ten Zustände. Als erstes Material aus dieser Gruppe wird für 4,1CR die Lage 
der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie mit der Gibbs-Energie der Aktivie-
rung für die Kinkenpaarbildung verglichen. Mit einer BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergie von 0,54 ±0,10 eV ist der rote Datenpunkt in Abbildung 
5.21 nur wenig oberhalb der Referenzlinie nach Brunner [205] positioniert. 
Die Differenz „Soll“ zu „Ist“ beträgt lediglich 0,13 eV und kann durch die 
experimentelle Natur dieser Arbeit erklärt werden. Damit ist nach einer 
isolierten Betrachtung des Ergebnisses für UFG W mit Raumtemperaturduk-
tilität festzuhalten, dass aller Wahrscheinlichkeit nach  

• Rissspitzenplastizität auch während eines Versuchs unterhalb von 
Raumtemperatur durch die Kinkenpaarbildung limitiert ist, und  

• die UFG Mikrostruktur der hochgradig umgeformten W Materialien 
dieser Arbeit nicht zu einem Wechsel des Mechanismus führt, der den 
BDT kontrolliert. 

Diese Feststellungen sollen jedoch einstweilig noch mit einem Fragezeichen 
versehen werden, da die warmgewalzten Materialien 1,7WR – 3,3WR im 
Trend von der Referenzlinie nach Brunner [205] abweichen und vor einer 
finalen Bewertung eine Klärung der Ursache hierfür angestrebt wird. 

Wird der Verlauf der Datenpunkte für 1,7WR – 4,1CR linear angenähert 
ergibt sich nach Abbildung 5.20b, dass mit der Reduktion der Übergangs-
temperatur auch eine Abnahme der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie 
erfolgt. 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 Kenngrößen ausgemacht. Aus Abbildung 
5.21 geht hervor, dass im Trend die Differenz zwischen den Erwartungswer-
ten beruhend auf Brunner [205] und den gemessenen BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien mit steigender BDT-Temperatur zunimmt. Dabei sind 
die BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien zu höheren Werten verschoben. 
Während die Differenz zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und 
Gibbs-Energie der Aktivierung für 4,1CR nur 0,13 eV beträgt, wird für den 
Gruppenwert 2,5WR – 3,3WR bereits ein Unterschied von 0,24 eV und für 
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1,7WR von 0,43 eV festgestellt. Der letztgenannte Betrag stellt ein Vielfa-
ches des kalkulierten Fehlers dar. 

Die Tendenz einer Divergenz zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie 
und Gibbs-Energie der Aktivierung mit dem Anstieg der Temperatur könnte 
einer fehlerhaften Einschätzung 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 Trendlinie für die Gibbs-Energie der Aktivierung. Bei konstantem 
Fehler in der Wahl der plastischen Dehnrate folgt mit Zunahme der Tempe-
ratur ein Anstieg der Differenz zwischen dem Messwert und Erwartungswert. 
Es ist bereits ausgeführt worden, dass mit dem Ziel einer exakten Überein-
stimmung der plastischen Dehnrate im Experiment und der Datenbasis für die 
Berechnung des Verlaufs der Gibbs-Energie [205] mutmaßlich in Abbildung 
5.21 die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien leicht rechts der Übergangs-
temperaturen für 1,0 MPa m0,5 s−1 einzutragen sind. Von der Seite der BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien betrachtet bedeutet dies, dass die Gibbs-
Energien der Aktivierung für eine etwas zu hohe plastische Dehnrate ausge-
wiesen sind, sofern ein Vergleich mit den Datenpunkten für 1,0 MPa m0,5 s−1 
vorgenommen werden soll. Damit ist die oben getätigte Aussage hinsichtlich 
einer etwas zu schnelle Referenzdehnrate in Übereinstimmung mit der aus 
Abbildung 5.21 ableitbaren Tendenz. 

Die Abweichung zwischen BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergie und Gibbs-
Energie der Aktivierung ist für 1,7WR – 3,3WR zum Teil erheblich. In 
Abbildung 5.22 ist der Versuch unternommen worden, die Differenzen 
zwischen Mess- und Erwartungswerten vor dem Hintergrund einer unpräzi-
sen Einschätzung der plastischen Dehnrate in der Prozesszone zu erklären. 
Unter Zuhilfenahme der Kennwerte aus Brunner [205] sind Verläufe der 
Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung konstruiert wor-
den, welche die Ratenabhängigkeit des thermischen Beitrags widerspiegeln. 
Für die Konstruktion des Kennlinienfeldes wurde sich die von Hollang et al. 
[155] [Abb. 10] an Mo-Einkristallen getätigte Beobachtung zunutze gemacht, 
dass die Knietemperatur ein sogenanntes Arrhenius-Verhalten zeigt. In der 
gleichen Publikation [155] können auch Anhaltspunkte über die Beziehung 
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zwischen Knietemperatur und Upper-Bend-Temperatur gefunden werden. An 
der Upper-Bend-Temperatur tritt nach Brunner [205] ein Sprung in der 
Gibbs-Energie der Aktivierung der Kinkenpaarbildung auf. Aus den Daten 
von Hollang et al. [155] [Abb. 11] wird geschlossen, dass die Upper-Bend-
Temperatur eines gegebenen Materials als ratenunabhängiger Faktor der 
Knietemperatur ausgedrückt werden kann. In einkristallinem Mo mit hoher 
Reinheit (5N) beträgt dieser Faktor 0,82; in W-Einkristallen (5N) 0,75; vgl. 
Ref. [205] [Abb. 1]. Da zwischen der Knietemperatur und Upper-Bend-
Temperatur eine lineare Abhängigkeit besteht, folgt somit auch die Upper-
Bend-Temperatur einer Arrhenius-Beziehung. 

In Abbildung 5.22 ist die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung für 
die Kinkenpaarbildung über der Verformungstemperatur für plastische 
Dehnraten zwischen 1×10−8 und 1 s−1 dargestellt. Die Konstruktion gestaltete 
sich wie folgt: 

i. Die Verschiebung der Knietemperatur und Upper-Bend-
Temperatur in Bezug auf die Positionen für die Dehnrate 
8,5×10−4 s−1 wurden bestimmt. 

ii. Die Gibbs-Energie der Aktivierung an der Knietemperatur ent-
spricht der Peierls-Energie und ist unabhängig von der Dehnrate. 
Auch die die Gibbs-Energie der Aktivierung, die mit der Upper-
Bend-Temperatur verknüpft ist, wurde als konstant festgelegt. 
Dies kann mit dem Sachverhalt begründet werden, dass die effek-
tiven Schubspannung am Upper-Bend in einkristallinem Mo eben-
falls konstant ist [155] [Abb. 11]. 

iii. Die so berechneten Datenpunkte wurden gemäß Brunner [205] mit 
Geraden verbunden, welche sich unabhängig von der plastischen 
Dehnrate an der Koordinate (0 K, 0 eV) schneiden. 

In der Theorie lassen sich nach diesem Vorgehen Verläufe der Gibbs-Energie 
der Aktivierung für beliebige Dehnraten konstruieren. Bei materialphysikali-
scher Betrachtung ist jedoch das valide Kennlinienfeld auf einem ausgewähl-
ten Bereich zu begrenzen. Dieser wurde in dieser Ausarbeitung anhand der 
Ergebnisse von Hollang et al. [155] zu Mo-Einkristallen definiert, welche 
plastische Dehnraten 5,9×10−7 – 1,7×10−3 s−1 abdecken. Das Maximum von 
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1,7×10−3 s−1 ist zwei Größenordnungen geringer als die Dehnrate von 1 s−1, 
welche das Kennlinienfeld in Abbildung 5.22 zum dynamischen Regime 
abgrenzt. Es kann an dieser Stelle jedoch davon ausgegangen werden, dass 
sich der Arrhenius-Zusammenhang über das gesamte quasistatische Regime 
erstreckt. Abbildung 5.22 zeigt Trendlinien der quasistatischen Belastung in 
Schwarz. Die von Hollang et al. [155] als Minimum gewählte plastische 
Dehnrate ist mit 5,9×10−7 s−1 bereits deutlich niedriger als die untere Grenze 
des quasistatischen Regimes, die Meyers [15] [Abb. 12.2] auf 10−5 s−1 fest-
legt. In der Arrhenius-Auftragung für einkristallines Mo wird jedoch auch die 
Knietemperatur für 5,9×10−7 s−1 durch die Fortsetzung des linearen Trends 
aus dem quasistatischen Regime korrekt prognostiziert [155] [Abb. 10]. Es 
darf daher davon ausgegangen werden, dass die plastische Verformung bei 
dieser Dehnrate weiterhin von der Kinkenpaarbildung kontrolliert ist. Für 
1×10−8 s−1, der Dehnrate, welche das Kennlinienfeld in Abbildung 5.22 nach 
links abschließt, ist somit keine signifikante Abweichung von den Zusam-
menhängen des quasistatischen Regimes zu erwarten. 

Für die Diskussion hinsichtlich eines möglichen Fehlurteils in Bezug auf die 
angenommene Wechselbeziehung zwischen Anstieg der Spannungsintensität 
und der plastischen Dehnrate in der Prozesszone sind in Abbildung 5.22 die 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien von 1,7WR, 2,5WR – 3,3WR und 
4,1CR an den Übergangstemperaturen für die Belastung 1,0 MPa m0,5 s−1 
eingezeichnet. Sowohl die Datenpunkte als auch die abgeleitete Trendlinie 
sind rot hervorgehoben. Bei der Bestimmung der Regressionsgeraden wurde 
der Durchgang im Koordinatenursprung festgelegt; d. h. die Berechnung 
erfolgte mit (0 K, 0 eV) als Stützstelle. Die rote Trendlinie in Abbildung 5.22 
verläuft geringfügig oberhalb der Kennlinie, welche die Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung bei der plastischen Dehnrate 
1×10−8 s−1 repräsentiert. In Kapitel 4.4.2 /S. 148 war auf Basis der Bezie-
hung aus Hahn et al. [346] [Gl. B7] die plastische Dehnrate in der Prozess-
zone für die Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 mit ungefähr 1×10−3 s−1 eingeschätzt 
worden. Mit Blick auf diese Prognose suggeriert die Steigung der roten 
Regressionsgerade ein Irrtum im Umfang von fünf Größenordnungen für die 
plastische Dehnrate der Prozesszone. Zwar ist bereits in Kapitel 4.4.2 /S. 148  
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 quasistatischen Belastung [15] 
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ausgeführt, dass eine nicht modifizierte Übernahme der Lösung von Hahn et 
al. [346] wahrscheinlich die wahre Dehnrate in der Prozesszone überschätzt, 
jedoch war diese Aussage vor dem Hintergrund einer Toleranz im Rahmen 
einer Größenordnung getroffen worden. In diesem Kontext wurde der Ver-
zicht auf einen scharfen Anriss, die Unsicherheit über den wahren Geomet-
riefaktor, sowie das Gleichsetzen von totaler und plastischer Dehnrate ange-
sprochen. Nach bestem Wissen sollten diese möglichen Fehlerquellen jedoch 
keine Differenz im Umfang von fünf Größenordnungen hervorrufen. 

Mit 1×10−8 s−1 als am nächsten zur Regressionsgerade gelegene Kennlinie 
spiegelt diese Lösung für die Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 eine Dehnrate in der 
Prozesszone wider, welche mindestens drei, eher vier Größenordnungen zu 
niedrig ist. Nach Meyers [15] [Abb. 12.2] ist eine quasistatische Versuchs-
führung als eine Belastung in dem Dehnratenintervall 1 – 1×10−5 s−1 definiert. 
Eine Einordnung der nach Abbildung 5.22 ermittelte Dehnrate von 
1×10−8 s−1 zeigt, dass eine Belastung dieser Art typisch für Zeitstandversuche 
[386] ist und nicht mit der Versuchsführung in dieser Ausarbeitung in Ein-
klang zu bringen ist. Es wird gefolgert, dass die in Abbildung 5.21 beobach-
tete Unterschätzung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien durch die 
Referenzlinie nicht alleinig durch ein Fehlurteil bei der Prognose der wahren 
plastischen Dehnrate in der Prozesszone zu begründen ist. Aus dieser Aussa-
ge sollte andererseits nicht geschlossen werden, dass ein Beitrag einer zu 
niedrig eingeschätzten wahren Dehnrate in Gänze zu verwerfen ist. 

Seeger [201] folgend, basiert der in Abbildung 5.21 gezeigte Verlauf der 
Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung in Regime (i) auf 
dem EI-Modell sowie in Regime (ii) und (iii) auf Berechnungen im Rahmen 
der Anwendung des LT-Modells. Den Ausführungen von Kiener et al. [185] 
[Gl. A12] zum ratenlimitierenden Prozess der plastischen Verformung von 
krz Metallen kann entnommen werden, dass das LT-Modell zwischen 35 % 
und 80 % der Knietemperatur keine Anwendung finden sollte. Für die plasti-
sche Dehnrate 8,5×10−4 s−1 und der damit verknüpften Knietemperatur von 
775 K umfasst das Temperaturfenster nicht valider Ergebnisse den Bereich 
230 – 620 K. Davon sind in erster Näherung alle Gibbs-Energien der Akti-
vierung in Regime (ii) betroffen. Die in Abbildung 5.21 eingezeichneten 
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durchgezogene schwarze Trendlinie im Bereich 230 – 620 K muss somit als 
Referenz in Zweifel gezogen werden. Dies gilt ebenso für die korrespondie-
renden Segmente der Trendlinien in Abbildung 5.22. In der Konsequenz sind 
damit die vorherigen Aussagen zu den Differenzen zwischen erwarteten und 
festgestellten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien für 1,7WR – 3,3WR zu 
revidieren. Die BDT-Temperaturen dieser Materialien sind allesamt dem 
Regime (ii) zugeordnet7. 

Eine finale Beurteilung der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien hinsicht-
lich der Kontrolle der Kinkenpaarbildung in UFG W erfordert in Regime (ii) 
eine gültige Referenz. In Abbildung 5.21 sind als Resultat maximaler Recher-
chebemühungen – neben den Ergebnissen der aktuellen Ausarbeitung – eine 
Vielzahl weiterer BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus vorherigen 
Studien angegeben. Datenpunkte, die auf dem Literaturstudium beruhen sind 
in Grau ausgeführt. Mit Abbildung 5.21 ist erstmals eine aussagekräftige 
Übersicht zu experimentelle BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien geschaffen 
worden; für W im Speziellen und nach bestem Wissen ebenso für krz Metalle 
im Allgemeinen. Die Einzigartigkeit der Datenaufbereitung für Abbildung 
5.21 beruht auf der erstmaligen Berücksichtigung des Faktums, dass die 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien mit den jeweiligen Übergangstempera-
turen verknüpft sind, welche mit der Lastrate für die Berechnung des Ver-
laufs der Gibbs-Energie der Aktivierung korrespondieren. Dafür sind für die 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus der Literatur ratenangepasste 
Übergangstemperaturen ermittelt worden. Dies erfolgte mittels Inter- oder 
Extrapolation der in den Studien dokumentierten Übergangstemperaturen. In 
Abbildung 5.21 zeigen kreisförmigen Datenpunkten an, dass in der betref-
fenden Studie ein Probentyp ohne Anriss oder Kerbe verwandt wurde. Diese 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien sind an der jeweiligen Übergangstem-

 
7 Das Elastic Interaction (EI)-Modell ist nur bei niedrigen effektiven Schubspannungen (bis 

etwa 5 % der Peierls-Spannung) anzuwenden [185]. Das Linienspannungsmodell (LT) führt 
erst bei verhältnismäßig hohen Beträgen (ab ungefähr 30 % der Peierls-Spannung) zu validen 
Ergebnissen. In dem Bereich der moderaten effektiven Schubspannungen, d. h. 5 – 30 % der 
Peierls-Spannung, sind beide Modelle nicht valide. In Temperaturen übersetzt bedeutet dies, 
dass das LT-Modell erst bei Verformungen unterhalb 30 % der Knietemperatur anwendbar ist 
und das EI-Modell erst bei Materialtemperaturen oberhalb von 80 % der Knietemperatur. 
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peratur eingetragen, die mit der Dehnrate 1×10−3 s−1 einhergeht. Bruchme-
chanisch gewonnene Ergebnisse werden durch quadratische Symbole reprä-
sentiert. Nach der Näherungslösung von Hahn et al. [346] [Gl. B7] sind die 
Ergebnisse dieser Gruppe an den Übergangstemperaturen eingezeichnet, die 
nach der Normierung der Lastrate auf 1,0 MPa m0,5 s−1 berechnet worden ist. 
Die Verknüpfung von BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus Zug- und 
Biegeversuchen mit den Ergebnissen von Versuchen aus dem Bereich der 
Bruchmechanik ist als ein weiteres Alleinstellungsmerkmal der vorgelegten 
Ausarbeitung hervorzuheben. Eine Diskussion von möglichen Fehlerquellen 
bei der Umrechnung zwischen dem Anstieg der Spannungsintensität und der 
Dehnrate ist in Kapitel 4.4.2 /S. 148 vorgenommen worden. 

Neben den Geraden nach Brunner [205] enthält Abbildung 5.21 auch einzel-
ne Datenpunkte, welche die Gibbs-Energien der Aktivierung für verschiedene 
W-Materialien an der jeweiligen Verformungstemperatur wiedergeben. Diese 
Datenpunkte sind als Symbole mit Sternkontur ausgeführt. Die Berechnung 
der Gibbs-Energie der Aktivierung erfolgte nach der Feststellung der Dehnra-
ten- und Temperatursensitivität der CRSS unter den gewählten Verfor-
mungsbedingungen; vgl. Argon [84] [Gl. 4.63]. Kurzbeschreibungen dieser 
Studien sind in Tabelle 5.5 dargereicht. Im Hinblick auf die für Abbildung 
5.21 angestrebte Vereinheitlichung der Ergebnisse für die Dehnrate zu 
1×10−3 s−1 sind die Daten aus Bonk [200] ohne Konvertierung zu nutzen. 
Auch die Ergebnisse von Rose et al. [49] sollten bei direkter Übernahme nur 
mit einem vernachlässigbaren Fehler behaftet sein. Die Dehnrate ist im 
Bericht von Rose et al. [49] mit 4,2×10−4 s−1 angegeben. Eine größere Diffe-
renz wird in Bezug auf die Ergebnisse aus Kappacher et al. [248] erwartet. In 
der angeführten Studie wurden die Gibbs-Energien der Aktivierung für die 
Dehnrate von 0,4 s−1 berechnet8. Die Umrechnung einer Gibbs-Energie der 
Aktivierung aus der Literatur für eine gewählte Dehnrate (analog zu dem 
Vorgehen für die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien) ist in der Regel 
nicht zu realisieren. Für diese Vorhaben wären detaillierte Kenntnisse über 
die Verläufe von Dehnraten- und Temperatursensitivität der CRSS erforder-

 
8 J. Kappacher, Montanuniversität Leoben, Leoben: Persönliche Kommunikation 
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lich. Vor diesem Hintergrund ist Festzustellen, dass den Datenpunkten von 
Kappacher et al. [248] ein geringeres Gewicht bei der Bewertung der Ge-
samtsituation entgegenzubringen ist. 

Nach diesen Vorarbeiten wird mit Abbildung 5.21 die bislang umfangreichste 
Datensammlung zum BDT in W präsentiert. Hierdurch können mehrere 
essentielle Befunde abgeleitet werden: 

• Im Temperaturbereich 220 – 600 K befinden sich sowohl die BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergien dieser Arbeit als auch die überwie-
gende Mehrzahl der Ergebnisse aus fremden Studien in einem ge-
meinsamen Streuband.  

• Es wird kein Effekt der experimentellen Methode ausgemacht. So-
wohl die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus Arbeiten mit Zug-
proben oder Biegebalken (ohne Kerbe oder Anriss; Kreissymbole) als 
auch die Ergebnisse auf Basis von bruchmechanischen Experimenten 
(dargestellt als quadratische Symbole) zeichnen ein konsistentes Bild.  

• Die Gibbs-Energien der Aktivierung aus Dehnratenwechselversuchen 
(Symbole mit Sternkontur) fügen sich zumeist in das gemeinsame 
Band der BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien ein.  

• Das Band zwischen 220 – 600 K weist die eindeutige Tendenz auf, 
mit steigender Temperatur von der bisher als Referenz ausgelegten 
Trendlinie nach Brunner [205] abzuweichen.  

• Nach der Betrachtung der in Abbildung 5.21 dargestellten Datenlage 
erscheint die mit „Brunner“ gekennzeichnete zweigeteilte Entwick-
lung inklusive des Sprungs der Gibbs-Energie der Aktivierung wenig 
wahrscheinlich. 

Der Sprung in dem Verlauf der Gibbs-Energie der Aktivierung an der Upper-
Bend-Temperatur soll als wichtiger Kritikpunkt an dem bisher betrachteten 
Referenzverlauf nochmals hervorgehoben werden. Nach Brunner [205] ist 
sowohl mit dem Upper-Bend als auch Lower-Bend eine Änderung der 
Peierls-Energie verknüpft; vgl. Abbildung 4.19b /S. 149. Diesbezügliche 
Interpretationen von Seeger [387, 388] sind nach heutiger Kenntnislage 
jedoch kritisch zu hinterfragen. Hier ist in erster Linie der postulierte Wech-
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sel der Ebene der Kinkenpaarbildung und die Transformation des Verset-
zungskerns zu nennen. Es wird in dieser Arbeit die Position vertreten, dass 
die Kinkenpaarbildung in W und damit das Gleiten der Schraubenversetzung 
ausschließlich auf den kristallographischen Ebenen vom Typ {110} erfolgt; 
vgl. hierzu u. a. die Arbeiten von Gröger et al. [177] und. Srivastava et al. 
[191]. Gleitlinien entlang {112}-Ebenen sind zufolge Srivastava et al. [191] 
auch durch das Gleiten auf {110}-Ebenen zu erklären. Marichal et al. [192] 
gelang es experimentell eine direkte Korrelation zwischen dem Gleiten auf 
{110}-Ebenen und der Ausbildung von {112}-Gleitlinien zu dokumentieren. 
Damit spricht vieles für die vom Šesták et al. [389] [Abb. 14] skizzierte 
Annahme, dass in krz Metallen zwischen der realen atomistischen und der 
scheinbaren mikroskopischen Gleitebene zu differenzieren ist. 

Mit der oben erfolgten Disqualifizierung des LT-Modells in Regime (ii) fehlt 
eine gültige Referenz vor dessen Hintergrund die BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien dieser Ausarbeitung hinsichtlich der Kinkenpaarbil-
dung als postulierter ratenlimitierender Mechanismus der plastischen Ver-
formung diskutiert werden kann. Damit dieses Defizit außer Kraft gesetzt 
wird, sind nachfolgend die BDT-Arrhenius Aktivierungsenergien in Regime 
(ii) vor dem Hintergrund eines phänomenologischen Ansatzes von Kocks et 
al. [383] [Gl. 43w] betrachtet worden; vgl. auch Po et al. [390]. Dieser 
Alternativansatz gibt die Entwicklung der Gibbs-Energie der Aktivierung für 
die Kinkenpaarbildung in der Form 

∆𝐺𝐺∗ = ∆𝐹𝐹∗ �1 − �
𝜏𝜏∗

𝜏𝜏P
�
𝑝𝑝

�
𝑞𝑞

 
(5.1) 

wieder, wobei ∆𝐹𝐹∗ die Helmholtz-Energie der Aktivierung für die Kinken-
paarbildung ist und der Spannungsquotient das Verhältnis von effektiver 
Schubspannung 𝜏𝜏∗ zur Peierls-Spannung 𝜏𝜏P ausdrückt. Bei der Wahl der 
Exponenten sind nach Frost et al. [391] [Gl. 2.8] die Wertebereiche 0 < 𝑝𝑝 ≤ 1 
und 0 ≤ 𝑞𝑞 ≤ 2 einzuhalten. Laut den Ausführungen von Kocks et al. [383] 
[Abb. 43-7] geben die Exponenten Hinweise zu der Geometrie der Peierls-
Barriere. Diesem Zugang wird an dieser Stelle jedoch nicht weiter nachge-
gangen. Stattdessen wird das Ziel verfolgt, unter Einhaltung der Werteberei-



 

255 

che und Anwendung von Gleichung 5.1, einen harmonischen Übergang 
zwischen Regime (iii) und (i) zu schaffen. Dies erscheint sowohl durch das 
Fehlen von Hinweisen auf einen Wechsel im KPM als auch nach der Analyse 
von Abbildung 5.21 im Hinblick auf die Lage der Datenpunkte in Regime (ii) 
geboten. Nach Frost et al. [391] [Abb. 2.3] kann bezüglich der Exponenten 
nicht ein Paar als die vollumfänglich passende Lösung erwartet werden. 
Eines der in Frost et al. [391] [Abb. 2.3] studierten Exponentenpaare mit 
guter Fitqualität besitzt die Werte: 𝑝𝑝 = 1, 𝑞𝑞 = 2. Werden diese in 
Gleichung 5.1 eingesetzt und weiterhin die Ergebnisse von Brunner [205] zur 
Helmholtz-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung sowie zur 
Peierls-Spannung in einkristallinem W angewendet, kann ein kontinuierlicher 
Übergang zwischen den Graden nach dem Linienspannungs- und dem 
Elastic-Interaction-Modell realisiert werden. Der auf Gleichung 5.1 ist in 
Abbildung 5.21 als schwarze Strichlinie wiedergegeben. Die hierfür benötigte 
Entwicklung der effektiven Schubspannung wurde in Anlehnung an Glei-
chung 4.17 /S. 138, über eine Parabelfunktion der Temperatur beschrieben; 
vgl. Anhang B. Die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien sowie die einzel-
nen Datenpunkte der Gibbs-Energie der Aktivierung werden durch diese neue 
Trendlinie sehr gut abgebildet. Es wird daher vorgeschlagen in zukünftigen 
Arbeiten zur Ratenabhängigkeit der BDT-Temperatur in W den hier für 
Regime (ii) erarbeiten Verlauf des Erwartungswertes als Referenz zu erhe-
ben. In der verwendeten Formulierung ist die Zahlwertgleichung nur für eine 
Dehnrate von 1×10−3 s−1 valide, bzw. für Belastungen, die einer ähnlichen 
Dehnrate zuzuordnen sind. Dadurch ergibt sich eine stückweise Definition 
der Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung, 

∆𝐺𝐺∗ =    30,6 × 8,617 × 10−5 𝑇𝑇  in Regime (i)  

 
   2,1 �1− � 

 (28,8− 0,029𝑇𝑇)2

980   �
(1)

  �
2

 in Regime (ii) 
 

    24 × 8,617 × 10−5 𝑇𝑇 in Regime (iii) (5.2) 
    
wobei die Temperatur 𝑇𝑇 in [K] einzusetzen ist und das Ergebnis der Gibbs-
Energie der Aktivierung ∆𝐺𝐺∗ in [eV] ausgegeben wird.  
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Mit dem neuen Referenzverlauf für die Gibbs-Energie der Aktivierung für die 
Kinkenpaarbildung sind auch die Bewertungen der BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien der Materialien 1,7WR – 3,3WR zu revidieren. Die 
Korrelation zwischen den experimentellen Ergebnissen und dem Verlauf der 
Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung ist nun auch für 
diese Materialien evident. Generell sinkt die Differenz zwischen Mess- und 
Erwartungswert: Für den Gruppenwert 2,5WR – 3.3WR sinkt die Abwei-
chung von 0,24 eV auf 0,08 eV; für 1,7WR sogar um 0,29 eV. Betrug die 
Differenz zu der Trendlinie nach Brunner [205] 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 Übereinstimmung mit der Gibbs-Energie der 
Aktivierung für die Kinkenpaarbildung bescheinigt werden. Damit stützen 
nun auch Ergebnisse von 1,7WR – 3,3WR die bereits für 4,1CR getätigte 
Aussage, dass in UFG W die Kinkenpaarbildung den BDT kontrolliert bzw. 
den ratenlimitierenden Prozess der Rissspitzenplastizität an der Übergangs-
temperatur darstellt. Die Vermutung über einen Wechsel des Mechanismus 
ist für die in dieser Ausarbeitung untersuchten UFG Materialien zurückzu-
weisen. 

Falsifikation der Ratenkontrolle der Stufenversetzung 

Die auf die Verifikation der Kinkenpaarbildung als ratenlimitierenden Pro-
zess der Rissspitzenplastizität hin ausgerichtete Methodik dieser Arbeit hat 
starke Argumente für die Korrektheit dieser Arbeitshypothese hervorge-
bracht. Nachfolgend wird überprüft, ob auch Anhaltspunkte gefunden werden 
können, die als Argumente für einen von der Bewegung der Stufenversetzung 
kontrollierten BDT in UFG W interpretiert werden können.  

Das Gleiten der Stufenversetzung ist in krz Metallen ebenso wie die Bewe-
gung der Schraubenversetzung thermisch aktiviert [392]. Die dennoch hohe 
Mobilität der Stufenversetzung in W [145] ist mit einer signifikant niedrige-
ren Peierls-Barriere zu erklären [168]. Diese wird übereinstimmend mit 
0,2 eV angegeben [55, 81]. Wird die für die Konstruktion der Kennlinien in 
Abbildung 5.22 erarbeitete Methodik genutzt, die Temperatur zu bestimmen, 
ab der sich Stufenversetzungen in W athermisch verhalten, wird für quasista-
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tische Bedingungen etwa 70 K als Lösung erhalten. Dieses Ergebnis liegt 
deutlich oberhalb der 10 K, die Duesbery et al. [393] für den Übergang 
thermisch-athermisch des Gleitens der Stufenversetzung ausweisen. Es ist 
jedoch darauf hinzuweisen, dass 10 K die Situation in Mo widerspiegeln 
sollen. Wird der präexponentielle Faktor aus den Ergebnissen von Brunner 
[205] für einkristallines W und die Peierls-Energie für die Kinkendiffusion in 
einkristallinem Mo [155] [Tab. 3] als Berechnungsgrundlange genutzt, 
entspricht die gefundene Temperatur für den Übergang thermisch-athermisch 
in dem von Hollang et al. [155] studiertem Mo-Einkristall mit 11 K praktisch 
dem Ergebnis von Duesbery et al. [393]. Diese Übereinstimmung kann als 
Beleg dafür gewertet werden, dass 70 K eine bessere Abschätzung des 
thermisch-athermisch Übergangs der Stufenversetzung in W darstellt, als 
dies ursprünglich erwartet werden konnte. 

Unter der Voraussetzung, dass der ratenlimitierende Prozess der Rissspitzen-
plastizität identisch mit dem Mechanismus ist, der die globale plastische 
Verformung im Zugversuch determiniert, müsste ein Wechsel von der Kon-
trolle der Schrauben- zur Stufenversetzung auch in der Entwicklung der 
Temperatursensitivität der Streckgrenze für UFG W abzulesen sein; d. h. die 
Evolution des thermischen Anteil der CRSS über der Verformungstemperatur 
sollte deutlich von dem für einkristallinem oder grobkörnigem W bekannten 
Verlauf abweichen. Konkret wird erwartet, dass (i) der Schnittpunkt mit der 
Ordinate bei 0 K bei signifikant geringeren Spannungen erfolgt. (ii) Der in 
erster Näherung lineare Verlauf der Streckgrenze im athermischen Regime 
endet anstatt um 800 K bei 70 K; vgl. Abbildung 2.5 /S. 34. Unter diesen 
Rahmenbedingungen müsste, die typischerweise mit der Kinkenpaarbildung 
assoziierte Knietemperatur mit dem thermisch-athermisch Übergang in der 
Mobilität der Stufenversetzung verknüpft sein. 

Mittels Zugversuchen haben Bonk et al. [199] [Abb. 4] zwischen 200 – 
1100 K die Entwicklung der Streckgrenzen für UFG W ermittelt. Die Ergeb-
nisse sind in Abbildung 5.23a wiedergegeben und referenzieren auf W 
Bleche, welche analog zu den Materialien 1,7WR – 4,1CR produzierten 
wurden. Die in Abbildung 5.23 gezeigten Verläufen demonstrieren eindeutig, 
dass (unter den gewählten Lastbedingungen) auch in UFG W die Streckgren-
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ze mit dem Unterschreiten von etwa 800 K zunimmt. Damit ist die Entwick-
lung der Streckgrenze in UFG W in guter Übereinstimmung mit den Ergeb-
nissen für einkristallinem W [50] [Abb. 5]; siehe auch Ref. [199] [Abb. 4] für 
eine direkte Gegenüberstellung beider Materialklassen. Bei dieser Aussage ist 
die Parallelverschiebung des athermischen Anteils zu berücksichtigen. Es 
wird somit als bewiesen angesehen, dass in den von Bonk et al. [199] unter-
suchten UFG W Materialien der thermische Charakter der Streckgrenze 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 ratenlimitie-
renden Prozess der plastischen Verformung in UFG W. Mit einer von der 
Stufenversetzung kontrollierter Plastizität ist ein bis 70 K ähnlich zu dem für 
kfz Metalle beobachteten Materialverhalten zu erwarten, da bei Verformun-
gen oberhalb dieser Temperatur kein thermischer Anteil existieren sollte. 
Damit kann für W festgehalten werden, dass das Auftreten eines BDT bei 
einer Temperatur oberhalb von 70 K nicht mit der Bewegung der Stufenver-
setzung in Zusammenhang steht. Zwar ist die für 4,1CR ermittelte Über-
gangstemperatur von ungefähr 200 K im Kontext von W sehr niedrig, jedoch 
vermutlich mehr als 100 K oberhalb des thermisch-athermischen Übergangs 
der Stufenversetzung. Dies ist ein weiterer Beleg für die postulierte Konstanz 
im ratenkontrollierenden Mechanismus des BDT in UFG W. Diese Sichtwei-
se wird durch Abbildung 5.23b weiter untermauert. In diesem ist die Ent-
wicklung der kritischen Spannungsintensität für 1,7WR und 4,1CR und der 
Verlauf der Streckgrenze für die entsprechenden Materialien von Bonk et al. 
[199] in einem Diagramm kombiniert. Es sind nur die kritischen Spannungs-
intensitäten für Versuche mit semi-duktiler bzw. duktiler Materialantwort 
abgebildet. Bei dieser Auswahl wird ein hoher Grad der Übereinstimmung 
zwischen der Entwicklung von kritischer Spannungsintensität und Streck-
grenze beobachtet. 

Diese Exkursion mit dem Fokus auf die zu erwartenden Randbedingungen 
einer von der Stufenversetzung limitierten plastischen Verformung verdeut-
licht, dass neben den vielfältigen positiven Befunden für die Bewegung der 
Schraubenversetzung weiterhin negative Ergebnisse gegen eine von der 
Stufenversetzung kontrollierten plastischen Verformung am BDT sprechen. 
Ein weiteres Mal werden die Spekulationen über einen Wechsel im ratenkon-
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trollierenden Mechanismus des BDT durch das Einstellen einer UFG Mikro-
struktur in W zurückgewiesen. 

 
Abbildung 5.23: Vergleich von kritischer Spannungsintensität und Steckgrenze. In (a) ist die 

Streckgrenze 𝜎𝜎ys in weitestgehend äquivalent zu den Materialien dieser Arbeit 
produzierte W-Blechen über der Temperatur 𝑇𝑇 dargestellt. Eigene Darstellung 
nach Daten aus Bonk et al. [199] [Abb. 4]. In (b) ist die Entwicklung der kriti-
schen Spannungsintensität 𝐾𝐾Q für 1,7WR und 4,1CR gezeigt und die die 
Streckgrenzen für die Materialien 1,0 mm und 0,1 mm aus Bonk et al. [199] als 
Trendlinie übertragen worden.; vgl. auch Ref. [366].  
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5.5 Identifikation von Korrelationen zwischen 
der Reduktion der BDT-Temperatur und 
der Entwicklung der Textur sowie 
verformungsinduzierten 
Mikrostrukturmodifikationen 

Da der BDT in UFG W weiterhin von der Kinkenpaarbildung kontrolliert 
wird, ist die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur inklusi-
ve des Erzielens von Raumtemperaturduktilität nicht mit einem Wechsel des 
ratenlimitierenden Prozesses verknüpft. Stattdessen sollten Modifikationen 
mikrostruktureller Natur in Betracht gezogen werden. Da der ratenkontrollie-
rende Prozess des BDT in W-Einkristallen, grob- und feinkörnigem W, sowie 
UFG W identisch ist, sollte eine geeignete Formulierung es ermöglichen, die 
Entwicklung der Übergangstemperatur auf Basis einer Auswahl von Mikro-
struktureigenschaften abzubilden. Hierbei steht in dieser Ausarbeitung die 
Entwicklung der Korngröße im besonderen Fokus. Die positive Wirkung 
einer Kornfeinung hinsichtlich einer Verbesserung der Übergangstemperatur 
ist nicht nur für W, sondern für krz Refraktärmetalle [112] [Abb. 8] im 
Allgemeinen sowie für ferritische Stähle [394] [Abb. 2] bekannt. Über den 
Einfluss der Textur und der Versetzungsdichte liegen nach bestem Wissen 
bisher keine systematischen experimentellen Studien vor; vgl. Tabelle 2.1 
/S. 12. 

5.5.1 Prüfung auf einen Zusammenhang mit der 
Walztextur 

In W-Einkristallen ist die Übergangstemperatur von der Kristallorientierung 
[51] parallel zur Symmetrieachse der Zugprobe bzw. bei der Verwendung 
von bruchmechanischen Proben durch die Wahl des Risssystems [55] beein-
flusst. Die Spanne zwischen dem Minimum und dem Maximum der BDT-
Temperatur beträgt etwa 100 – 175 K [51, 55]. Damit ist die Frage nach 
einem möglichen Einfluss der Textur auf die Übergangstemperatur in einem 
polykristallinen Zustand verknüpft, vor allem in stark texturierten Materia-
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lien. Auf Basis der in dieser Arbeit gesammelten Ergebnisse kann die Frage 
nach der Existenz eines Einflusses nicht abschließen geklärt werden. In 
Bezug auf die beobachtete Reduktion der BDT-Temperatur von mindestens 
400 K, wird jedoch geschlossen, dass ein eventuell vorhandener Beitrag der 
Textur im Verhältnis zu den Folgen der mikrostrukturellen Modifikationen 
geringfügig ausfällt. 

In Abbildung 5.24 sind die BDT-Temperaturen der studierten Materialien 
über der Textur aufgetragen. Die Übergangstemperaturen referenzieren 
hierbei auf die Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1. Es werden zwei Ansätze verfolgt: In 
Abbildung 5.24a wird die Schärfe der Textur durch den globalen Parameter 
Texturindex (TI) abgebildet. Die Auftragung in (b) beruht auf der Orientie-
rungsdichte der gedrehten Würfellage {001}〈110〉; vgl. Abbildung 4.4b 
/S. 89. Werden die TIs der Materialien 0AS und 1,7WR – 4,1CR betrachtet, 
kann ein klarer Trend identifiziert werden. Der gesinterte Zustand weist mit 
1,0 und 850 K sowohl den geringsten TI als auch das Maximum der BDT-
Temperatur auf. Die Materialien 1,7WR – 4,1CR besitzt im Vergleich hierzu 
höhere TIs und reduzierte Übergangstemperaturen. Diese Entwicklung ist 
auch innerhalb der Gruppe der gewalzten Materialien zu beobachten. Mit 
zunehmendem Umformgrad steigt der TI und die BDT-Temperatur sinkt: 
(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 über der Orientierungsdichte der gedrehten 
Würfellage in Abbildung 5.24b vermittelt einen ähnlichen Trend. Erwar-
tungsgemäß besitzt 0AS eine Orientierungsdichte um 1,0 m.t.r. Bis 3,3WR 
steigt mit zunehmendem Umformgrad die Orientierungsdichte der gedrehten 
Würfellage an. Gleichzeitig erfolgt eine Reduktion der Übergangstemperatur: 
(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 Re-
duktion der BDT-Temperatur einher, die Orientierungsdichte der Komponen-
te „gedrehten Würfellage“ ist jedoch im Vergleich zu 3,3WR leicht rückläu-
fig; (43 m.t.r.; 316 K) zu (42 m.t.r.; 205 K). Dieser Widerspruch zu der 
Entwicklung des TI im letzten Walzschritt ist mit der Verschiebung des 
Maximums der Orientierungsdichte entlang der α-Faser zu erklären; vgl. 
Abbildung 5.4 /S. 165. Werden nur die bisher beschriebenen Ergebnisse 
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berücksichtigt, kann zu der Schlussfolgerung gelangt werden, dass die 
Reduktion der Übergangstemperatur 

• mit der Schärfe der Walztextur korreliert und 
• ein daher gewichtiger Kausalzusammenhang zwischen beiden Materi-

aleigenschaften nicht ausgeschlossen werden kann. 

Werden jedoch auch die Resultate für wärmebehandelte W-Materialien aus 
Parallelstudien mit in Betracht gezogen, sind diese beiden Folgerungen nicht 
aufrecht zu halten. 

Ergebnisse zu wärmebehandeltem W sind in Abbildung 5.24 als graue 
Datenpunkte aufgeführt. Dabei ist (i) ein rekristallisiertes Material auf der 
Grundlage von 1,7WR, nachträglich geglüht bei 2300 K für eine Dauer von 
1 h [33], und (ii) ein Zustand auf Basis von 4,1CR enthalten [395]. Der 
letztgenannte Zustand wurde bei 1300 K für 6 h wärmebehandelt und zeigt 
mikrostrukturelle Änderungen, die mit einer erweiterten Form der Erholung 
erklärt werden. In erster Linie sind die Ergebnisse zu Material 1300 K, 6 h 
ausschlaggebend für die Auffassung, dass die in dieser Ausarbeitung be-
schriebenen verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur von W 
unabhängig von der Ausbildung der Walztextur zu interpretiert ist. Mit einem 
TI von 25,0 und einer Orientierungsdichte der gedrehten Würfellage von 
73 m.t.r. zeigt Material 1300 K, 6 h mit Abstand die schärfste Textur. Mit der 
Verschärfung der Textur durch den Prozess der erweiterten Erholung ist 
jedoch ein ausgeprägter Anstieg der BDT-Temperatur verbunden [395] 
[Abb. 3]. Bei der Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 beträgt die Differenz zwischen 
den Zuständen wie gewalzt und geglüht etwa 270 K. Mit 470 K wird nach 
der Wärmebehandlung sogar eine höhere Übergangstemperatur gefunden als 
für Material 1,7WR (400 K) unter dieser Lastrate. 

Ein weiteres Indiz, dass die starke Walztextur auf die in dieser Ausarbeitung 
untersuchten Reduktion der Übergangstemperatur einen als gering zu ge-
wichtenden Einfluss besitzt, geben die absoluten Differenzen der BDT-
Temperaturen. Hierbei sei darauf hingewiesen, dass nach der Rekristallisati-
on weiterhin die Walztextur in niedriger Intensität feststellgestellt wird. 
Hinsichtlich des TI ist die Textur von 2300 K, 1 h vergleichbar mit den 
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warmgewalzten Materialien 1,7WR – 2,9W. Die Orientierungsdichte der 
gedrehten Würfellage fällt 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 beträgt jedoch 450 K, vgl. Ref. [33] 
[Tab. 3]; zwischen 0AS und 4,1CR sogar 650 K, auch wenn hierbei aller 
Wahrscheinlichkeit nach, der Aspekt der Versprödung durch Sinterporen zu 
berücksichtigen ist. Die Variationsspanne der BDT Temperatur 450 – 650 K 
steht dem an Einkristallen ermittelten Umfang der Abhängigkeit der Über-
gangstemperatur von der Orientierung bzw. vom Risssystem entgegen. Zuerst 
soll das konservativere Ergebnis von 450 K in Hinblick auf die Arbeit von 
Riedle [52] zu den BDT-Temperaturen an angerissenen W-Einkristallen mit 
verschiedenen Risssystemen diskutiert werden, wobei die Notation (Rissebe-
ne)[Rissfront] gilt. Die Lastrate ist von Riedle [52] mit 0,04 MPa m0,5 s−1 
angegeben und damit signifikant niedriger als 1,0 MPa m0,5 s−1, also der 
Lastrate, auf der die in Abbildung 5.24 enthaltenen BDT-Temperaturen 
beruhen. Dies geleitet zu der Feststellung, dass die von Riedle [52] berichte-
ten Unterschiede in der BDT-Temperatur niedriger ausfallen als Ergebnisse, 
die unter identischen Randbedingungen bei der Lastrate von 1,0 MPa m0,5 s−1 
ermittelt würden. Die Analyse der Übergangstemperaturen in Tabelle 5.3 
/S. 212 für die Belastungen 0,01 und 1,0 MPa m0,5 s−1 zeigt auf, dass der 
Fehler in der Differenz der Übergangstemperaturen mit etwa 10 % zu bezif-
fern ist. Dieser ist formal zu den Temperaturdifferenzen aus Riedle [52] 
aufzuaddieren. Aufgrund des experimentellen Charakters dieser Ausarbeitung 
wird hierauf jedoch verzichtet und nachfolgend die Originalergebnisse 
diskutiert. Riedle [52] berichtet für die Risssysteme (100)[011] und 
(011)[01�1] ein Minimum der BDT-Temperatur. Bei Prüfung des 
(100)[001]-System wurde die höchste aller Übergangstemperatur ermittelt. 
Die Differenz zwischen Maximum und Minima wird mit 100 K angegeben. 
Etwa in der Mitte von maximaler und niedrigster BDT-Temperatur ist das 
Ergebnis für das Risssystem (110)[001] lokalisiert. Das (110)[001]-
Risssystem bildet die Situation in der Mehrzahl der Körner in 1,7WR – 
4,1CR ab, sofern das L-T Risssystem geprüft wird; vgl. Abbildung 5.30 
/S. 285. Damit steht eine Reduktion der BDT-Temperatur als mögliche Folge 
der Textur von etwa 50 K, der in Kapitel 5.4.1 /S. 204 beschrieben Verschie-
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bung von 650 K gegenüber, bzw. der Differenz zwischen Material 2300 K, 
1 h und 4,1CR von 450 K. 

Ein ähnliches Fazit kann vor dem Hintergrund der Ergebnisse von Garlick 
[51] gezogen werden, die unter Zuhilfenahme von Zugversuchen an W-
Einkristallen ermittelt wurden. Die Dehnrate der Zugversuche betrug 
1,5×10−4 s−1. Nach der Näherungsformel von Hahn et al. [346] entspricht 
diese einem Äquivalent um 0,15 MPa m0,5 s−1; vgl. Kapitel 4.4.2 /S. 143. 
Bezüglich der betrachteten Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 fallen damit auch die 
Differenzen in der BDT-Temperatur aus Garlick [51] zu klein aus. Der 
Fehler ist jedoch kleiner als 10 % einzuschätzen. Garlick [51] beziffert den 
Einfluss der Orientierung des W-Einkristalls auf die BDT-Temperatur mit 
175 K. Einkristalle der mit 〈110〉-Richtung parallel zu der Zugachse besitzen 
die niedrigste und 〈100〉-Proben die höchste Übergangstemperatur [51] 
[Abb. 2]. Auch die Art des BDT, ob scharf ausgeprägt oder als breiter Über-
gangsbereich ausgeführt, ist im Zugversuch von der Probenorientierung 
beeinflusst. In der bruchmechanischen Studie von Riedle [52] [Abb. 6.49] ist 
ein solcher Effekt nicht beschrieben. Summa summarum kann die Sichtweise 
vertreten werden, dass die für 1,7WR – 4,1CR gefundene Korrelation zwi-
schen der Ausprägung der Textur und der Übergangstemperatur mit hoher 
Wahrscheinlichkeit nicht auf einem Kausalzusammenhang zurückzuführen 
ist. Sowohl die Walztextur als auch die Reduktion der Übergangstemperatur 
sind direkte Folgen der plastischen Verformung während des Walzens, ohne 
die Existenz einer maßgeblichen Wechselwirkung. 

Als ein weiteres Argument für die oben vertretene Sichtweise wird die Studie 
von Zhao et al. [396] vorgebracht. In dieser wurde das Zugversuchsverhalten 
von W-Drähten im gezogenen und wärmebehandelten Zustand verglichen. 
Durch die Wärmebehandlung 1900 K, 0,5 h erfuhr die Textur der Drähte nur 
eine geringfügige Modifikation, jedoch versagten die geglühten Proben bei 
Raumtemperatur im linear-elastischen Anstieg. Im gezogenen Zustand und 
nach 1273 K, 3 h konnte noch ein ausgeprägter plastischer Bereich beobach-
tet werden [396] [Abb. 11]. Durch die Wärmebehandlung ist der BDT von 
unterhalb Raumtemperatur auf eine Temperatur oberhalb verschoben worden. 
Nach aktueller Datenlage kann kein finales Urteil über den Einfluss der 
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Textur hinsichtlich der BDT-Temperatur gebildet werden. Für den gleichen 
Typ von Textur ist jedoch kein signifikanter Effekt zu erwarten. 

 
Abbildung 5.24: Korrelation zwischen der BDT-Temperatur und Textur. In (a) ist die Über-

gangstemperatur 𝑇𝑇BDT über dem Texturindex, TI 𝐽𝐽 aufgetragen. In (b) ist die 
BDT-Temperatur über der Orientierungsdichte f(𝑔𝑔) der gedrehten Würfellage 
dargestellt. Alle Übergangstemperaturen sind nach dem kombinierten Ansatz 
bestimmt und mit der Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 verknüpft. Für die wärmebe-
handelten Materialien vgl. Ref. [33, 395]. 
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5.5.2 Korrelationen mit der Korngröße und 
Korngrenzendichte sowie Diskussion des 
Charakters der Korngrenzen 

Im Kontext der Plastizität von Materialien steht in der Mehrzahl der Diskus-
sion zu Korngrenzen die Begrenzung der freien Weglänge als Behinderung 
von Versetzungsgleiten im Mittelpunkt. In dieser Ausarbeitung wird ferner-
hin die Rolle von Korngrenzen als bevorzugter Ort der Nukleation von 
Versetzungen mit in die Überlegungen einbezogen. Es sind verschieden 
Ansätze hinsichtlich ihrer Fähigkeit untersucht worden, auf Basis der Eigen-
schaften von Korngrenzen belastbare BDT-Temperaturen vorauszusagen. Die 
Adaption einer Formulierung aus einer kürzlich veröffentlichten DDD-Studie 
zum Einfluss von Versetzungsquellen und Hindernissen in der Umgebung 
der Rissspitze erlaubt bei bekannter Mikrostruktur sowohl eine präzise 
Vorhersage der BDT-Temperatur in verformtem W als auch die Möglichkeit 
seine Anisotropie abzubilden. Die Kombinierbarkeit der experimentellen 
Ergebnisse mit Simulationen spricht dafür, dass die BDT-Temperatur in UFG 
W von der Verteilung von Korngrenzen in Bezug auf die Lage von Rissfront 
und Rissebene bestimmt wird. 

Bevor eine detaillierte Untersuchung hinsichtlich des Einflusses der Korn-
grenzen auf die BDT-Temperatur begonnen wird, sei die heute im Kontext 
des Bruchverhaltens vermehrt diskutierte Rolle der CSL-Grenzen angespro-
chen [138, 139]. Mikhailovskij et al. [136] konnten in Experimenten an W-
Bikristallen für CSL-Grenzen einen höheren Widerstand gegen das Versagen 
identifizieren als dies für Korngrenzen mit etwas abweichenden Missorientie-
rungen beobachtet wurde. Wird das Brandon-Kriterium [357] für die Ermitt-
lung herangezogen, liegt der Anteil von CSL-Grenzen vom Typ Σ3 – Σ25 für 
die gewalzten W-Bleche dieser Ausarbeitung in dem Bereich 5 – 8 %; in 
Bezug auf allen Korngrenzen mit einer Missorientierung oberhalb von 2°. 
Nach Priester [369] sind dies typische Werte, die in Materialien mit regellos 
verteilten Kornorientierungen erwartet werden können. Wird die starke 
Walztextur in 1,7WR – 4,1CR berücksichtigt, liegen die gefundenen Häufig-
keiten für CSL-Grenzen sogar unterhalb der Erwartungswerte [369] 
[Tab. 11.2]. Wird weiterhin in Betracht gezogen, dass das Brandon-Kriterium 
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nicht konservativ ist [368] und sich bei einer schärferen Formulierung des 
Toleranzwinkels, der gefundene Anteil von CSL-Grenzen in 1,7WR – 4,1CR 
auf etwa 1 % reduziert, ist anzunehmen, dass Raumtemperaturduktilität von 
UFG W nicht mit einer bevorzugten Bildung von CSL-Grenzen in Verbin-
dung zu bringen ist. 

Der Zusammenhang zwischen der Kornfeinung und reduzierten BDT-
Temperaturen wurde bereits früh festgestellt [112] [Abb. 8]. Konträr hierzu 
war jedoch auch vereinzelt eine Reduktion der Übergangstemperatur nach 
Kornwachstum berichtet worden. Tahmoush et al. [394] als auch Stephens 
[120] gelang es diese auf dem ersten Blick widersprüchliche Datenlage 
aufzuklären: In krz Metallen verläuft die Entwicklung der BDT-Temperatur 
als Funktion des mittleren Korndurchmessers durch ein Maximum. Für W 
werden die höchsten Übergangstemperaturen um einen Korndurchmesser 
von 100 µm beobachtet [120] [Abb. 13]. Materialien mit einer gröberen 
Kornstruktur besitzen niedrigere BDT-Temperaturen. Die Grenze dieser 
Entwicklung stellen W-Einkristalle dar. Diese sind im Kontext von W mit 
verhältnismäßig niedrige Übergangstemperaturen verknüpft [51]. Für eine 
erweiterte Darstellung und eine Interpretation der zweigeteilten Entwicklung 
der BDT-Temperatur bei einer Verringerung des mittleren Durchmessers 
oberhalb und unterhalb der kritischen Korngröße sei auf Reiser et al. [117] 
verwiesen. Für Materialien mit mittleren Korndurchmessern unterhalb der 
kritischen Korngröße von 100 µm kann die Reduktion der BDT-Temperatur 
durch Kornfeinung mittels einer Hall-Petch (HP) ähnlichen Formulierung 
angenähert werden [29]. Jedoch wird bereits nach einer verhältnismäßig 
niedrigen Umformung eine Anisotropie der BDT-Temperatur identifiziert 
[21, 30]. Damit ist zu erwarten, dass die in Kapitel 5.4.1 /S. 204 angegebenen 
Übergangstemperaturen ausschließlich für das geprüfte L-T Risssystem 
Gültigkeit besitzen. Die BDT-Temperatur ist somit eine Materialkenngröße, 
die neben dem Materialzustand, als die in der Regel zu untersuchende Ein-
flussgröße, auch von der Lastrate und Belastungsart, sowie der Lage der 
Probe in Bezug zum Koordinatensystem eines Halbzeugs beeinflusst ist. Für 
eine aussagekräftige Dokumentation sind Informationen hierzu unerlässlich. 
Hieraus folgt auch, dass bei hochgradig gewalzten W-Blechen eine universel-
le Beschreibung der BDT-Temperatur nicht mittels eines angenäherten 
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gemittelten Durchmessers erfolgen kann; anders als dies bei Materialien mit 
sphärischer Kornmorphologie gelingt. Für Zustände mit stark anisotropen 
Korndimensionen existiert bislang keine Formulierung, welche neben der 
Korngröße auch den Einfluss des Risssystems auf die Übergangstemperatur 
abzubilden vermag.  

 
Abbildung 5.25: Korrelation zwischen BDT-Temperatur und der Korngrenzendichte. In (a) ist 

die Übergangstemperatur 𝑇𝑇BDT über der mittleren Korngrenzendichte 𝑆𝑆V̅ der 
HABs; also der Grenzen mit einer Missorientierung oberhalb von 15° aufgetra-
gen. 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° berücksichtigt. In beiden Diagrammen wird auf die BDT-Temperaturen 
nach dem kombinierten Ansatz Bezug genommen. Graue Symbole kennzeich-
nen Ergebnisse aus Ref. [33, 395], für dessen Ermittlung identische Messauf-
bauten verwendet wurden. 

Eine Mikrostruktureigenschaft, die das Potential besitzt, anisotrope Kornma-
ße bei einer Prognose der BDT-Temperatur abzubilden, ist die Korngrenzen-
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dichte. Hierfür wird in der Regel die Länge der Korngrenzen zu der Größe 
der ausgewerteten Schlifffläche ins Verhältnis gesetzt. In der Studie von 
Ratliff et al. [36] wurde der Einfluss der Mikrostruktur und der Zugabe von 
Oxidpartikeln auf die BDT-Temperatur von gewalzten W-Blechen unter-
sucht. Eine gute Korrelation zwischen beiden Eigenschaften wird nach einer 
linearen Auftragung beobachtet [36] [Abb. 24]; vgl. auch Yin et al. [397] 
[Abb. 7]. Bei bekannter Mikrostruktur (und konstanter Lastrate) ließe sich die 
resultierende BDT-Temperatur somit unkompliziert über die Formulierung 

𝑇𝑇BDT = 𝑇𝑇1 − 𝐴𝐴1 𝑆𝑆�V (5.3) 

vorhersagen, wobei 𝑇𝑇1  sowie 𝐴𝐴1 Konstanten sind und 𝑆̅𝑆V die mittlere Korn-
grenzendichte in der untersuchten Schliffebene repräsentiert. Die Beurteilung 
dieses Ansatzes hinsichtlich der Eignung für hochgradig umgeformte Materi-
alien ist Gegenstand des nachfolgenden Textabschnitts. 

In Abbildung 5.25 ist die Übergangstemperatur nach dem kombinierten 
Ansatz über der Korngrenzendichte der Schliffebene LS aufgetragen. Beide 
Diagramme unterscheiden sich in dem Bereich der berücksichtigten Missori-
entierungen. Während bei der Ermittlung der Korngrenzendichte für Abbil-
dung 5.25a nur HABs berücksichtigt wurden, zeigt Diagramm (b) die mittlere 
Korngrenzendichte für Missorientierungen 2 – 62,8°, inkludiert also Korn-
grenzen vom Typ LAB und HAB. Wie bereits bei der Diskussion der Textur 
praktiziert, sind die Daten von parallel studierten W-Materialien [33, 395] in 
Abbildung 5.25 mit aufgenommen. Diese sind durch graue Symbole gekenn-
zeichnet. Sofern vorhanden, sind die Übergangstemperaturen der Lastraten 
0,01; 1,0 und 100 MPa m0,5 s−1 eingetragen. Diese sind in der angegebenen 
Reihenfolge offenen, geschlossenen und diagonal-gekreuzten Symbolen 
zugeordnet. Für den bei 1300 K, 6 h wärmebehandelte Zustand ist die BDT-
Temperatur nur für die Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1 bekannt [395] [Tab. 2]. Für 
Abbildung 5.25a wird eine klare Tendenz beobachtet: Unabhängig von der 
gewählten Lastrate werden für Zustände mit hoher HAB-Dichte reduzierte 
Übergangstemperaturen beobachtet. Jedoch zeigt sich auch, dass ein linearer 
Zusammenhang auf die Mikrostrukturen zwischen 2,0 und 4,4 µm−1 bzw. 1,0 
und 4,4 µm−1 begrenzt ist. In diesem Bereich befinden sich 1,7WR – 3,3WR 
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und das Material 1300 K, 6 h. Links und rechts von der zentralen Zone 
werden teils beachtliche Diskontinuitäten ausgemacht: Auf der linken Seite 
des Diagramms prognostiziert die Verlängerung des linearen Trends für 0AS 
und Material 2300 h, 1 h deutlich zu niedrigen BDT-Temperaturen. Dies gilt 
insbesondere für 0AS mit einer Differenz zwischen „Soll“ und „Ist“ von 
mehr als 350 K. Auch 4,1CR (5,5 µm−1) am rechten Rand von Abbildung 
5.25a 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 Berech-
nung der Korngrenzendichte einbezogen, ermöglicht Gleichung 5.3 deutlich 
präzisere Prognosen der BDT-Temperaturen. Die Darstellung der Ergebnisse 
in Abbildung 5.25b erfolgt analog zu Diagramm (a). Besonders für die 
gefüllten und diagonal gekreuzten Symbole wird über den gesamten Datenbe-
reich eine hohe Übereinstimmung mit der Näherungsgeraden erzielt. Die 
Differenz zwischen den prognostizierten und den Ist-Übergangstemperaturen 
beträgt im Maximum lediglich 20 K. Von diesem positiven Urteil muss 0AS 
ausgenommen werden. Auch bei der Berücksichtigung von LABs sowie 
HABs ist die Differenz weiterhin erheblich und beträgt in Abbildung 5.25b 
weiterhin etwa 250 K; in Diagramm (a) waren dies jedoch noch rund 350 K 
Unterschied. Da sich die Materialien 0AS und 2300K, 6 h im Verhältnis zu 
den UFG Mikrostrukturen nicht wesentlich in der Korngröße unterscheiden, 
liegt die Vermutung nahe, dass die Differenz in der BDT-Temperatur für 
0AS in erster Linie auf der Porosität nach dem Sintern beruht; vgl. die Erläu-
terungen zu Abbildung 5.18 /S. 223. Es scheint an dieser Stelle gerechtfertigt 
eine Auswahl vorzunehmen und für die weitere Diskussion nur Materialien 
zu berücksichtigen, bei denen die gemessene Dichte der physikalischen 
Dichte entspricht. Dies trifft auf 1,7WR – 4,1CR und zusätzlich auf 1300 K, 
6 h sowie 2300 K, 1 h zu. Wird unter diesen Rahmenbedingungen Abbildung 
5.25b nochmals bezüglich der Linearität der Entwicklung untersucht, kann 
der Korngrenzendichte aller Grenzen eine sehr gute Eignung bescheinigt 
werden die BDT-Temperatur von W-Materialien mit Korngrößen von einigen 
10 µm bis zu UFG Mikrostrukturen und in verschiedenen Produktspezifikati-
onen zu beschreiben; wie gewalzt, geglüht und rekristallisiert. Im Vergleich 
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zu den Datensätzen für die Lastraten 1,0 und 100 MPa m0,5, fällt die Pass-
genauigkeit der Trendlinie für 0,01 MPa m0,5 etwas ab. Dies ist aller Wahr-
scheinlichkeit nach auf die geringere Anzahl der geprüften Proben bei dieser 
Lastrate zurückzuführen. Bei der Lastrate 0,01 MPa m0,5 beträgt die reine 
Messzeit pro Versuch mehrere Stunden; ohne Anfahren der Prüftemperatur 
und die Wartezeit bis zur thermischen Stabilisierung des Messaufbaus. 

An dieser Stelle muss jedoch eine wesentliche Limitation des in 
Gleichung 5.3 definierten Ansatzes herausgestellt werden. Dieser ist in der 
Natur der Korngrenzendichte begründet. Wird die Korngrenzendichte anhand 
eines EBSD-Datensatzes ermittelt, ist diese per Definition als ein Mikrostruk-
turkennwert mit dem Charakter einer Flächeneigenschaft zu behandeln, d. h. 
die Summe der Längen aller Grenzen ist mit der betrachteten Fläche ver-
knüpft. Werden nur die drei Hauptrichtungen für rechteckige Probenmateria-
lien einbezogen, können drei elementare Ebenen abgeleitet werden; dies sind 
die Ebenen LT, LS und TS bzw. deren äquivalente Permutationen. In der 
Folge können drei Werte für die Korngrenzendichte eines gegebenen Materi-
als angegeben werden. Abhängig von dem Grad der Anisotropie der Korndi-
mensionen unterscheiden sich die Ergebnisse erheblich. In Abgrenzung zu 
den Ebenen führt eine Vertauschung der Richtungen in der Notation für die 
Risssysteme nicht zu einem identischen Ergebnis; vgl. Ref. [225] [Abb. 1]. In 
gewalzten Blechen existieren sechs unabhängige Risssysteme: L-T, L-S, T-L, 
T-S, S-L und S-T. Dies sind auf die 32 (9) mögliche Permutationen der 
Hauptrichtung abzüglich der drei ungültigen Kombinationen L-L, T-T und S-
S zurückzuführen. So gut der Ansatz der Beschreibung der BDT-Temperatur 
(L-T Risssysteme) auf Basis der Korngrenzendichte nach der Analyse von 
Abbildung 5.25b erscheint, so ungenügend ist dieser inhärent geeignet sechs 
unabhängigen Übergangstemperaturen als Folge von sechs Risssystemen bei 
nur drei möglichen Ebenen gerecht zu werden. Als Beleg der Notwendigkeit 
hierfür sind die Studien von Nikolić et al. [122, 244] und Pfeifenberger et al. 
[121] anzuführen. In diesen wird für ein identisches Material die BDT-
Temperatur bzw. die Materialantwort bei Raumtemperatur für die Risssyste-
me L-T und T-L [244] sowie für S-L [121] ermittelt. Für alle diese Risssys-
teme ist die für Raumtemperatur dokumentierte Materialantwort fundamental 
verschieden. Für das T-L System wird bei Raumtemperatur duktiles Verhal-
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ten beobachtet [244] [Abb. 2]. Die Bruchfläche unmittelbar nach der Kerbe 
ist durch einen Delaminationsbruch gekennzeichnet. Nach anfänglichem 
stabilen Risswachstum wird ein Übergang zu einem transkristallinen Riss-
pfad beobachtet. Dies veranlasst Nikolić et al. [244] die BDT-Temperatur für 
das T-L Risssystem auf eine Temperatur etwas unterhalb von Raumtempera-
tur festzusetzen. Die Prüfung des L-T Risssystems bei Raumtemperatur 
resultierte in sprödem Materialverhalten, wobei die Rissausbreitung von 
transkristallinem Wachstum dominiert ist. Die Übergangstemperatur für das 
L-T Risssystem ist somit oberhalb von Raumtemperatur anzusiedeln. Glei-
ches gilt für das Risssystem S-L. Makroskopisches Materialverhalten und das 
Bruchbild besitzen bei Raumtemperatur einen spröden Charakter. Rissaus-
breitung erfolgt jedoch auf eine interkristalline Weise planparallel zur Walz-
ebene [121] [Abb. 7]. 

Der Wechsel zu einer mikrostrukturellen Kenngröße mit linearem Charakter 
verspricht die Umgehung einiger der Schwierigkeiten, die mit der Verwen-
dung der Korngrenzendichte verbunden sind. Mechanische Eigenschaften, 
die mit der Korngröße in Zusammenhang stehen, folgen häufig einer Art der 
Hall-Petch (HP) Beziehung [398]. Im Folgenden wird ein Versuch unter-
nommen den Verlauf der BDT-Temperatur über einen Ansatz, ähnlich der 
Formulierung nach Petch [399] und Hall [400], in der Form 

𝑇𝑇BDT = 𝑇𝑇2 − 𝐴𝐴2 𝜆̅𝜆−0,5 (5.4) 

anzunähern, wobei im Unterschied zu den ursprünglichen Formulierungen 
hinsichtlich der Spaltbruchspannung [399] bzw. der Härte von Polykristallen 
[400], der korngrößensensitive Term mit einem negativen Vorzeichen ausge-
stattet ist. In Gleichung 5.5 sind 𝑇𝑇2  sowie 𝐴𝐴2 als Konstanten aufzufassen. 
Eine weitere Verschiedenheit hinsichtlich der oben zitierten Arbeiten ist die 
Verwendung der mittleren Sehnenlänge 𝜆̅𝜆 als Mikrostruktureigenschaft an 
Stelle eines mittleren Korndurchmessers. In dieser Ausarbeitung sei die 
Sehnenlänge definiert als der Abstand zwischen benachbarten Korngrenzen 
entlang der idealisierten Rissfront, also einer Geraden im Sinne der Spezifi-
kation nach Ref. [225] [Abb. 1]. In diesem Fall kann die mittlere Sehnenlän-
ge mittels der Formulierung 
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𝜆̅𝜆 = � 𝑔⃑𝑔 𝑑̅𝑑S �
𝑟̅𝑟L|S ⋯ ⋯
⋯ 𝑟̅𝑟T|S ⋯
⋯ ⋯ 1

� � 
(5.5) 

angenähert werden. Durch die Wahl eines geeigneten Vektors 𝑔⃑𝑔 für die 
Beschreibung des Verlaufs der Rissfront erlaubt dieser generalisierte Aus-
druck die Berechnung der Sehnenlänge für beliebige Risssysteme und ist 
nicht auf die Systeme begrenzt, die anhand von Parallelen entlang der drei 
Hauptlichtungen L, T, bzw. S dargestellt werden können; mit (𝐿𝐿,𝑇𝑇,𝑆𝑆) als 
Nomenklatur von 𝑔⃑𝑔. Der Faktor 𝑑̅𝑑S steht für den mittleren Abstand der 
Korngrenzen gemessen durch die Ausrichtung der Messlinien parallel zur S 
Richtung; siehe Abbildung 5.26a. Die Größen 𝑟̅𝑟L|S und 𝑟̅𝑟T|S charakterisieren 
die mittleren Dimensionen der Körner entlang der L-Richtung bzw. T-
Richtung im Verhältnis zu der Korngröße in der S-Richtung. Im Rahmen 
dieser Arbeit sind ausschließlich Proben mit L-T Risssystem geprüft worden. 
Die Lösung von Gleichung 5.5 mit dem entsprechenden Orientierungsvektor 
(0,0,1) zeigt, dass unter dieser Annahme die mittlere Sehnenlänge mit der 
mittleren Korngröße ergo mit dem mittleren Abstand von Korngrenzen 
entlang der S-Richtung gleichzusetzen ist. Der hier gelegte Fokus auf die 
mittlere Sehnenlänge beruht (i) auf Ergebnissen einer in-situ TEM-Studie zu 
der Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen in der Nähe einer Rissspit-
ze von Issa et al. [123] und (ii) der von Tanaka et al. [125] aus Simulationen 
abgeleiteten Feststellung, dass in UFG Materialien die Nukleation von 
Versetzungen an Korngrenzen dominiert. 

In Abbildung 5.27 sind die BDT-Temperaturen über der Sehnenlänge in einer 
HP-Auftragung dargestellt. Zuerst soll die Korrelation zwischen Übergangs-
temperatur und der Sehnenlänge der HABs untersucht werden; auf Basis von 
Diagramm (a). Wiederum werden die BDT-Temperaturen aller Lastraten 
berücksichtigt. Es können vergleichbare Feststellungen getroffen werden, wie 
diese bereits für Abbildung 5.25a: In dem Bereich der Materialien 1,7WR – 
3,3WR, zuzüglich des geglühten Zustands 1300 K, 6 h, kann in erster Nähe-
rung die Entwicklung über eine Gerade abgebildet werden. Diese Aussage ist 
für die Übergangstemperaturen aller Lastraten valide. Außerhalb dieses 
Bereiches, also unterhalb von 0,7 µm−0,5 und oberhalb von 1,8 µm−0,5, bildet 

5.5  Identifikation von Korrelationen 



5  Ergebnisse und Diskussion 

274 

die Trendgerade nicht die reale Entwicklung der BDT-Temperatur ab. Die 
Übergangstemperatur für 4,1CR wird durch die (anhand von 1,7WR – 
3,3WR und 1300 K, 6 h bestimmte) nach rechts extrapolierte Regressionsge-
rade, klar zu hoch vorhergesagt. Im Unterschied dazu zeigt die Verlängerung 
der Ausgleichsgeraden zur linken Diagrammseite, dass die BDT-Temperatur 
des rekristallisierten Zustands um etwa 100 K unterschätzt wird, also keine 
konservativen Werte erlangt werden. 

 
Abbildung 5.26: Erörterung der Eigenschaft Sehnenlänge für das L-T Risssystem. Es sind die 

Ausrichtung der Messlinien eingezeichnet, die zur Ermittlung der mittleren 
Korngröße in der S-Richtung genutzt wurden. In dieser Ausarbeitung (nur L-T 
Risssystem) ist der Korngrenzenabstand parallel zur S-Richtung identisch mit 
der Sehnenlänge. Mit der wirklichen Mikrostruktur als Untergrund sind die per 
Definition zugewiesenen Eigenschaften des L-T Risssystems eingezeichnet. 
Darstellung in Anlehnung an Ref. [378].  
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Abbildung 5.27: Korrelation von BDT-Temperatur und der Sehnenlänge in der Hall-Petch (HP) 

Auftragung. Es ist die Übergangstemperatur 𝑇𝑇BDT über der mittleren Sehnen-
länge 𝜆̅𝜆 aufgetragen. In (a) nimmt die mittlere Sehnenlänge ausschließlich Be-
zug auf HABs, in Diagramm (b) sind sowohl LABs als auch HABs berücksich-
tigt. Die Position der Datenpunkte für die gewalzten Materialien 1,7WR – 
4,1CR in Bezug auf die mittlere Sehnenlänge entspricht der wahren Korngröße 
in der S-Richtung, also der gemessenen Größe um den Effekt, der für die Mes-
sung zu Grunde liegenden Schrittweite korrigiert; vgl. Abbildung 4.7b /S. 99. 
Die gemessenen Korngrößen sind durch die oberhalb eingezeichneten Marken 
angezeigt. Graue Symbole kennzeichnen Ergebnisse zu wärmebehandelten W-
Materialien aus Ref. [33, 395]. 

Werden auch die LABs bei der Berechnung der mittleren Sehnenlängen 
berücksichtigt, folgt die Aufreihung der Datenpunkte in der HP-Auftragung 
nicht nur für die warmumgeformten Zustände einem linearen Trend. Auch 
die BDT-Temperaturen für Material 2300 K, 1 h werden nun von der Aus-
gleichsgerade hinreichend beschrieben. Dies trifft allerdings weiterhin nicht 
für 4,1CR zu. Die Reduktion der Übergangstemperatur infolge Kaltwalzens 
fällt wesentlich größer aus, als dies die Trendlinie im HP-Ansatz mit LABs 

5.5  Identifikation von Korrelationen 



5  Ergebnisse und Diskussion 

276 

und HABs in Abbildung 5.27b vorspiegelt. Die Abweichung zwischen Daten-
punkten und Trendlinie ist jedoch für den Ansatz mit LABs und HABs 
geringer, als dies in Abbildung 5.27a für die mittleren Sehnenlängen der 
HABs beobachtet wird. Diese Feststellungen sind unabhängig von der Ver-
wendung der gemessenen mittleren Sehnenlängen oder den nach Abbildung 
4.7b /S. 99 korrigierten wahren Sehnenlängen. Die gemessenen Sehnenlän-
gen sind oberhalb der Trendlinien durch Striche markiert. Weiterhin muss 
festgestellt werden, dass auch Gleichung 5.4 in seiner Grundkonstruktion auf 
die Beschreibung von drei unabhängigen BDT-Temperaturen limitiert ist. 
Konkret sind dies die Übergangstemperaturen entsprechend den Sehnenlän-
gen entlang der L-, T- bzw. der S-Richtung. Diesen drei BDT-Temperaturen 
stehen die sechs möglichen Ergebnisse für die grundlegenden Risssysteme 
gegenüber. Ein erfolgreicher Ansatz muss mindestens zwei unabhängige 
Mikrostrukturkennwerte enthalten, damit auf Basis der Kombinatorik sechs 
Lösungen erzielt werden können. 

In einer Veröffentlichung zum Einfluss der Positionierung von Versetzungs-
quellen und Versetzungsbarrieren in der Nähe der Rissspitze auf die BDT-
Temperatur zeigen Reiser et al. [117] anhand von DDD-Simulationen, dass 
sowohl die Dichte von Versetzungsquellen entlang der Rissfront, als auch die 
zur Verfügung stehende freie Weglänge für das Gleiten der Versetzungen 
nach der Nukleation, die Übergangstemperatur beeinflussen. Die gefundene 
Beziehung mit (i) dem mittleren Abstand von Quellen entlang der Rissfront 
und (ii) der mittleren freien Weglänge als Einflussgrößen, entspricht der oben 
theoretisch abgeleiteten Forderung nach einer Formulierung mit mindestens 
zwei unabhängigen Variablen. Die aus DDD-Simulationen abgeleitete 
Beziehung wird von Reiser et al. [117] [Gl. 13] mit 

𝑇𝑇BDT = 𝑇𝑇BDT,0 − 𝐴𝐴 𝑑𝑑δ
0,5 𝑑𝑑λ

−1 (5.6) 

angegeben, wobei 𝑑𝑑δ die mittlere freie Weglänge und 𝑑𝑑λ die mittlere Distanz 
zwischen Versetzungsquellen entlang der Rissfront ist. Die weiteren Größen 
𝑇𝑇BDT,0 und 𝐴𝐴 in der unverändert übernommen Notation sind Konstanten. 
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Wie im Prolog zu diesem Kapitel angesprochen, wird in dieser Ausarbeitung 
die Annahme getroffen, dass in UFG W der mittlere Anstand zwischen 
Versetzungsquellen an der Rissfront in erster Näherung mit der mittleren 
Sehnenlängen korreliert. Weiterhin wird für die nachfolgenden Untersuchun-
gen postuliert, dass entweder die mittlere Korngröße in der L-Richtung oder 
der T-Richtung ein Maß für die freie Weglänge sei. Somit kann die oben 
zitierte Gleichung für die BDT-Temperatur in eine, an die wahren Bestandtei-
le einer Mikrostruktur angelehnten Form 

𝑇𝑇BDT = 𝑇𝑇BDT,0 − 𝐴𝐴 𝑑𝑑δ
0,5 𝑑𝑑λ

−1 (5.7) 

bzw. in die Formulierung 

𝑇𝑇BDTnm = 𝑇𝑇3 − 𝐴𝐴3 𝑟̅𝑟x|S
0,5 𝜆̅𝜆−0,5 (5.8) 

umgeschrieben werden, wobei nm ein Platzhalter für das konkret untersuchte 
Risssystem ist, und 𝑇𝑇3  sowie 𝐴𝐴3 als Konstanten behandelt werden. Die 
Variable 𝑑̅𝑑x beschreibt die mittlere Korngröße in der Richtung x und 𝑟̅𝑟x|S die 
Anisotropie der Korndimension in x, auf den mittleren Korngrenzenabstand 
in der S-Richtung bezogen; vgl. Gleichung 5.5. Unter der Prämisse, dass nur 
Proben mit L-T Risssystem berücksichtigt werden sollen, und weiterhin nur 
die Anisotropie der Bleche in den Hauptrichtungen geprüft werden, ist bei 
diesem Ansatz x mit einer der verbleibenden zwei Hauptrichtungen L bzw. T 
zu substituieren. Sowohl die Ergebnisse bei Wahl der L- als auch der T-
Richtung sind in dieser Ausarbeitung untersucht worden. Die Größe 𝜆̅𝜆 reprä-
sentiert die gemittelte Sehnenlänge. 

In Abbildung 5.28 ist die Entwicklung der BDT-Temperatur dargestellt, 
wobei die Position der Datenpunkte entlang der Abszisse aus dem in Glei-
chung 5.8 beschriebene Produkt aus dem Seitenverhältnis und der mittlerer 
Sehnenlänge berechnet wurde. Zuerst wird die Linearität der Entwicklung auf 
Basis des Verhältnisses der Korngröße parallel zu der L-Richtung untersucht. 
Hierbei wird zuallererst für die Ergebnisse nach Auswertung der HABs 
eingegangen. Im Vergleich zu dem vorher untersuchten Ansatz vom HP-Typ 
ist die in Abbildung 5.28a erprobte Auftragung wesentlich besser geeignet, 
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um die BDT-Temperaturen von 1,7WR – 4,1CR auf Basis einer einzigen 
Trendlinie zu beschreiben. Der in der Diskussion von Abbildung 5.27 be-
sprochene markant ausgeprägte Abfall der Übergangstemperatur zwischen 
der Gruppe der warmgewalzten Materialien 1,7WR – 3,3WR und dem 
kaltgewalzten Zustand 4,1CR wird weitestgehend durch die für Abbildung 
5.28 gewählte Art der Ergebnisauftragung ausgeglichen. In der Konsequenz 
können mittels des adaptierten Ansatzes die relativen Unterschiede in den 
BDT-Temperaturen der gewalzten Materialien durch eine gemeinsame 
Trendlinie beschrieben werden. Vergleichbar mit den zuvor untersuchten 
Ansätzen, verbessert die Berücksichtigung von Grenzen mit Missorientierun-
gen 2 – 15° (LABs) zusätzlich zu den HABs die Korrelation zwischen der 
BDT-Temperatur und der Sehnenlänge in der gewählten Auftragung; siehe 
Abbildung 5.28b. Vor allem die Datenpunkte von 2,5WR fügen sich in 
Diagramm (b) nun etwas besser in den Gesamttrend ein. Für die Lage des 
kaltgewalzten Materials im Bezug zu dem Verlauf der warmgewalzten 
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 Gleichung 5.8 angesprochen werden. Dieses liegt in der Kompatibilität 
der Trendlinie mit den Ergebnissen des rekristallisierten Zustands. Mittels der 
zuvor untersuchten, auf Gleichung 5.3 bzw. Gleichung 5.4 zugrunde liegen-
den Ansätze gelingt (sofern HABs und LABs berücksichtigt werden) die 
Vorhersage der Übergangstemperatur von Material 2300 K, 1 h wesentlich 
präziser. Unterschätzt die Verlängerung der Trendlinie auf Basis von HABs 
die Übergangstemperatur um etwa 150 K, beträgt die Abweichung bei der 
Betrachtung von LABs und HABs ungefähr 50 K, wobei die ausgewiesenen 
Zahlenwerte auf den Ergebnissen zu der mittleren Lastrate beruhen; Abbil-
dung 5.28. Damit ist die Prognose für 2300 K, 1 h nach Gleichung 5.8 deut-
lich nicht konservativ. Dies begrenzt den anhand von Abbildung 5.28 unter-
suchten Ansatz auf Materialien mit Verformungsstruktur, als da sind: 1,7WR 
– 4,1CR und der moderat wärmebehandelte Zustand 1300 K, 6 h [395]. An 
diesem Befund ändert auch ein Austausch des mittleren Seitenverhältnisses 
der Körner zugunsten der Korndimension entlang der T-Richtung nichts von 
essentieller Bedeutung; vgl. hierzu Abbildung 5.29b. 
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Abbildung 5.28: Korrelation von BDT-Temperatur und Mikrostruktur auf Basis des adaptierten 

Ansatzes (L-Richtung). Es ist die BDT-Temperatur 𝑇𝑇BDT über dem Quotienten 
aus Seitenverhältnis für die L-Richtung 𝑟𝑟L̅|S und mittlerer Sehnenlänge 𝜆̅𝜆 aufge-
tragen. Für Diagramm (a) wurden ausschließlich HABs bei der Berechnung der 
Sehnenlänge und des Seitenverhältnisses berücksichtig, in (b) alle Korngrenzen 
mit Missorientierungen größer 2°. Die restlichen Aspekte der Darstellung sind 
identisch zu Abbildung 5.27. 

Eine mögliche Ursache für die verschobene BDT-Temperatur für Material 
2300 K, 1 h kann anhand der Bruchbilder nach sprödem Materialverhalten 
identifiziert werden; vgl. Abbildung 5.1 /S.184. In 1,7WR – 4,1CR erfolgt 
bei Anwendung des L-T Risssystems und Prüfung unterhalb der jeweiligen 
Übergangstemperatur die Rissausbreitung auf eine transkristalline Weise. 
Eine EBSD-Analyse der Bruchfläche von Material 4,1CR bestätigt die 
niedrig gepackten Ebenen von Typ {001} als bevorzugte Spaltebenen. Dieser 
Befund ist in Einklang mit der Kenntnislage zu einkristallinem W [54] und 
krz Metallen im Allgemeinen [57]. Jedoch stellt in polykristallinen W-
Materialien die transkristalline Rissausbreitung nicht die Regel dar. Rekris-
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tallisierte oder moderat umgeformte W-Materialien sind eher mit interkristal-
liner Rissausbreitung behaftet [34, 35, 134]. Spaltbruch ist vornehmlich auf 
stark gewalzte Materialien oder W-Drähten beschränkt [244, 338] und tritt 
auch nur bei der Prüfung bestimmter Risssysteme auf [121].  

 
Abbildung 5.29: Korrelation von BDT-Temperatur und Mikrostruktur auf Basis des adaptierten 

Ansatzes (T-Richtung). Es ist die BDT-Temperatur 𝑇𝑇BDT über dem Quotienten 
aus Seitenverhältnis für die T-Richtung 𝑟𝑟T̅|S und mittlerer Sehnenlänge 𝜆̅𝜆 aufge-
tragen. In (a) werden nur HABs bei der Berechnung der Sehnenlänge und des 
Seitenverhältnisses berücksichtig, in (b) sind alle Korngrenzen mit Missorien-
tierungen größer 2° enthalten. Die Darstellung ist im Weiteren identisch mit 
den zu Abbildung 5.28 Bedingungen. 

Transkristalliner Bruch in polykristallinem W ist aller Voraussicht mit der 
stark anisotropen Kornmorphologie dieser Zustände verknüpft [21, 121, 401]. 
Nach einer Wärmebehandlung und Kornneubildung überwiegt auch für diese 
Materialien das interkristalline Bruchbild bei sprödem Materialverhalten 
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[338] [Abb. 9]. Dies bestätigt sich auch für 1,7WR. Im gewalzten Zustand 
erfolgt bei Anwendung des L-T Risssystems der Sprödbruch transkristallin, 
nach der Rekristallisation bei 2300 K, 1 h ist die Bruchfläche von interkristal-
liner Gestalt. Auch in 0AS erfolgt die Rissausbreitung ausschließlich inter-
kristallin; vgl. Abbildung 5.1 /S. 154. Da besonders in W die Korngrenzen 
bedeutende Schwachstellen darstellen [1, 121], könnte der Unterschied in der 
Art der Rissausbreitung bei Sprödbruch den BDT zu höheren Temperaturen 
verschieben und damit für die Abweichung der BDT-Temperaturen von 0AS 
und 2300 K, 1 h zur Trendlinie der gewalzten Zustände verantwortlich sein; 
Abbildung 5.28b. Auch ein vermuteter Unterschied in der Natur der HABs in 
UFG Materialien sei an dieser Stelle erwähnt [402, 403], soll hier aber nicht 
weiterverfolgt werden. 

Vergleich der experimentellen Ergebnisse mit DDD-Simulationen 

In der DDD-Studie von Reiser et al. [117] [Abb. 2] war die Dichte des 
Funktionselements Versetzungsquelle in der Nähe der Rissspitze und die 
mittlere freie Weglänge der von diesen Dipolquellen emittierten Versetzun-
gen variiert und die Auswirkungen auf die BDT-Temperatur analysiert 
worden. Die hier vorgelegte Ausarbeitung behandelt jedoch die Eigenschaf-
ten realer Mikrostrukturen und die Korrelation mit der Übergangstemperatur 
dieser Materialien. Diese Eigenschaften sind in erster Linie die Sehnenlänge 
und die mittlere Korngröße entlang der Walzrichtung. 

Die Tatsache, dass in den Simulationen von Reiser et al. [117] und in dieser 
experimentellen Arbeit der Verlauf der BDT-Temperatur (Abbildung 5.28b) 
anhand identischer Beziehungen beschrieben werden kann, veranlasst zu 
einer Diskussion der Rolle der Korngrenzen in Hinblick auf die in Ref. [117] 
definierten Eigenschaften der Funktionselemente; namentlich als Verset-
zungsquelle und Versetzungsbarriere. Die Möglichkeit der Substitution (i) 
des mittleren Abstandes von Versetzungsquellen mit der Sehnenlänge und (ii) 
der freien Weglänge mit der Korngröße normal zu der Rissebene im Sinne 
der Definition, hier gleichzusetzen mit der Korngröße in der Walzrichtung, 
ist ein starkes Indiz, dass Korngrenzen Rissspitzenplastizität sowohl begüns-
tigen als auch behindern. Dies stützt die in Kapitel 3 formulierte Arbeitshy-
pothese zur verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur als 
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Folge der hohen Korngrenzendichte von UFG W. Damit ist der Vorteil einer 
UFG Mikrostruktur hinsichtlich der Übergangstemperatur von grobkörnigen 
Materialien an die hohe Dichte von Orten der assistierten Versetzungsnukle-
ation geknüpft. Diese Folgerung ist übereinstimmend mit den Ergebnissen 
der Experimente und MD-Simulationen von Tanaka et al. [125] zu der BDT-
Temperatur von UFG α-Fe. Wie von Murr [124] ausführt, sind Korngrenzen 
energetisch bevorzugte Positionen für eine Versetzungsnukleation. In in-situ 
TEM-Untersuchungen an UFG Cr beobachteten Issa et al. [123] [Abb. 6], 
dass neben der Emission von Versetzungen direkt an der Rissspitze auch eine 
Vielzahl von Versetzungen an Korngrenzen in unmittelbarer Umgebung 
gebildet werden und diese maßgeblich zu der plastischen Verformung an der 
Rissspitze beitragen. 

In der überwiegenden Mehrzahl von Arbeiten zu dem Einfluss von Korn-
grenzen auf die mechanischen Eigenschaften eines Materials werden aus-
schließlich HABs berücksichtigt. Die in diesem Kapitel gezeigten Korrelati-
onen weisen jedoch darauf hin, dass LABs ebenso hinsichtlich der 
Nukleation von Versetzungen zu beachten sind. Als Begründung für die 
vermutlich exponierte Bedeutung der assistierten Versetzungsnukleation im 
Hinblick auf die Reduktion der BDT-Temperatur in W und damit die Vertei-
lung von Korngrenzen entlang der Rissfront, wird ein Mangel von Verset-
zungsquellen in W angenommen [404]. Damit wäre der spröde Charakter 
von W nicht alleinig eine Folge der hohen Peierls-Energie der Schrauben-
versetzung. Dies ist in guter Übereinstimmung mit der Interpretation von 
Ergebnissen zur Rissspitzenplastizität aus DDD-Simulationen. Devincre et 
al. [257] führen aus, dass bei einer niedrigen Dichte an Versetzungsquellen 
selbst eine hohe Rate des limitierenden Prozesses nicht zu stabilem Riss-
wachstum führen muss. 

Die im Vergleich zum HP-Ansatz (Gleichung 5.4) gute Beschreibung der 
BDT-Temperaturen von 1,7WR – 3,3WR und 4,1CR in Abbildung 5.28b 
(Gleichung 5.8) legt nahe, dass neben der Sehnenlänge auch der mittlere 
Abstand von Korngrenzen parallel zur Ebenennormalen der Ligamentebene 
die Übergangstemperatur beeinflusst. Dies ist in Einklang mit den oben 
ausgeführten theoretischen Betrachtungen über dem Erfordernis von mindes-



 

283 

tens zwei Mikrostruktureigenschaften zur Abbildung der BDT-Temperaturen 
von sechs möglichen Risssystemen. Für die in dieser Arbeit ausschließlich 
genutzten Proben mit L-T Risssystem entspricht der mittlere Abstand von 
Korngrenzen entlang von Messlinien parallel zur Richtung der Ebenennorma-
le definitionsgemäß der mittleren Abschnittslänge für Messlinien mit Aus-
richtung parallel zu der L-Richtung, vgl. Abbildung 5.26 Dies stellt eine 
Erweiterung zu der in Kapitel 3 /S. 67 formulierten Arbeitshypothese dar, in 
der nur die Rolle der Korngrenzen in Bezug auf ihre Rolle bei der Nukleation 
von Versetzungen thematisiert wurde. Ähnlich zu der Nukleation, stellen 
auch bezüglich der Behinderung von Versetzungsgleiten die Mehrzahl der 
Veröffentlichungen auf diesem Gebiet Grenzen vom Typ HAB in den Vor-
dergrund. Diese Situation ist jedoch kritisch zu hinterfragen, da auch LABs 
zu der Härtung beitragen [405]. Nach experimentellen Studien an Al geben 
Kamikawa et al. [406] für die kritische Missorientierung den Bereich 2 – 3° 
an. Korngrenzen mit Winkeln oberhalb dieses Grenzbereiches sind bei einer 
Abschätzung der freien Weglänge für das Versetzungsgleiten zu inkludieren. 
Hansen [407] berichtet ebenfalls sehr kleine Winkel für die kritische Miss-
orientierung verschiedener Materialien. Dies bestärkt die Schlussfolgerung, 
dass zu einer angemessenen Mikrostrukturanalyse mit dem Zweck der Ein-
schätzung der BDT-Temperatur auch das Studium der LABs gehört. 

In der Formulierung nach Reiser et al. [117] [Gl 13], wiedergegeben in 
Gleichung 5.7 dieser Ausarbeitung, repräsentiert der zweite Parameter in der 
Beschreibung der BDT-Temperatur die mittlere freie Weglänge für das 
Versetzungsgleiten; neben dem mittleren Quellenabstand entlang der Riss-
front als Basisgröße. Anhand eines Vergleichs der in Abbildung 5.28b und 
Abbildung 5.29b gezeigten Trendlinien kann zu dem Schluss gelangt werden, 
dass die freie Weglänge stärker von dem mittleren Korngrenzenabstand 
entlang der L-Richtung bestimmt wird. Dieser Befund soll nachfolgend 
weiter untersucht werden. In Abbildung 5.30a ist das von Reiser et al. [117] 
angewendeten Kontinuumsmodells skizziert. In diesem findet Versetzungs-
gleiten ausschließlich auf einer Ebene statt. Diese schließt bei einer Belastung 
im Modus (i) mit der Rissebene einen Winkel von 70,5° ein; vgl. Abbildung 
2.9 /S. 52 sowie Abbildung 2.10 /S. 56. Unter Anwendung der Gestaltände-
rungshypothese wirkt in dieser Ebene die höchste Schubspannung [229]. 
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Anders als in Abbildung 5.30a dargestellt, beinhaltet das DDD-Modell keine 
Korngrenzen. Stattdessen sind die Positionen der Funktionselemente Verset-
zungsquelle und die mittleren freien Weglängen vorgegeben. Die Eintragung 
der Korngrenzen soll die hier postulierten Rolle von Korngrenzen bei der 
verformungsinduzierten Reduktion der BDT-Temperatur durch die assistierte 
Versetzungsnukleation verdeutlichen. Der Winkel von 70,5° zwischen 
Rissebene und der Ebene maximaler Schubspannung impliziert, dass (unter 
Vernachlässigung von Hindernissen anderer Art) die Korndimension in der 
L-Richtung die freie Weglänge kontrolliert, d. h. im Vergleich zur T-
Richtung in der L-Richtung deutlich größere Korngrenzenabstände benötigt 
werden, um eine gegebene freie Weglänge zu erzielen. Dies entspricht dem 
gewonnenen Eindruck, dass bei der Wahl des Seitenverhältnisses entlang der 
L-Richtung (Abbildung 5.28b) zutreffendere Prognosen für die Übergangs-
temperaturen erzielt werden, als dies mit der Nutzung des Seitenverhältnisses 
für die T-Richtung (Abbildung 5.29b) gelingt. 

Das Kontinuumsmodell spiegelt jedoch nicht die Gleitgeometrie von realen 
Metallen wider. In diesen erfolgt Versetzungsgleiten ausschließlich auf den 
kristallographischen Ebenen, die bei der betreffenden Kristallstruktur die 
höchste Packungsdichte aufweisen [186]. In W sind dies Ebenen des {110}-
Typs [192]. In Abbildung 5.30b 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 Risssys-
tems und (ii) eine Kristallorientierung, die der gedrehten Würfellage ent-
spricht. In der gewählten Perspektive entsprich die Blickrichtung der T-
Richtung. Die sechs Gleitebenen 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 
verläuft. Die verbleibenden vier {110}-Ebenen können nicht als Parallele 
oder Senkrechte der Hauptrichtungen des Probenkoordinatensystems ausge-
drückt werden. Alle vier Ebenen umschließen mit der Rissebene einen 
Winkel von 60°. Somit sind fünf der sechs Gleitebenen in Körnern der 
dominierenden Kristallorientierung mehr in Richtung der L-Richtung ausge-
richtet als entlang der T-Richtung. Damit liegt ein Indiz vor, dass die bessere 
Linearität des Verlaufs der Datenpunkte im adaptierten Ansatz bei Anwen-
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dung des Seitenverhältnisses für die L-Richtung gemäß Abbildung 5.28 nicht 
auf einen statistischen Effekt zurückzuführen ist. 

 
Abbildung 5.30: Vergleich der Gleitebenen im Kontinuum und realen krz Kristall. In (a) ist das 

Kontinuumsmodell der Rissspitzenplastizität gezeigt. Die roten Punkte symbo-
lisieren Positionen der Versetzungsnukleation, wobei 𝜆𝜆 den Abstand zwischen 
zwei Quellen beschreibt. In (b) sind {110}-Gleitebenen in Rot dargestellt. Da-
bei ist im Vordergrund die Rissfront angedeutet. Die Abbildung beschreibt die 
Situation eines L-T Risssystems in einem Kristallbereich der gedrehten Wür-
fellage. Die Ausrichtung der Elementarzelle unter diesen Randbedingungen ist 
durch den unten abgebildeten Würfel demonstriert.  
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Prognose zu Raumtemperaturduktilität in W bei gleichzeitig 
isotropen Materialeigenschaften 

Durch die stark anisotrope Kornmorphologie ist die Sehnenlänge und ver-
mutlich auch die mittlere freie Weglänge stark von der Wahl des Risssystems 
beeinflusst. Dies ist in Übereinstimmung mit den Unterschieden, die für die 
BDT-Temperatur eines gegebenen Materials gefunden werden; vgl. Nikolić et 
al. [244] und Pfeifenberger et al. [121] zum Einfluss der Risssysteme auf die 
Übergangstemperatur von hochgradig gewalztem W. Dies erschwert weiter-
hin den Einsatz von W als Strukturmaterial – auch im hochgradig gewalzten 
Zustand –erfordert die Richtungsabhängigkeit der Übergangstemperatur doch 
genaue Kenntnis über die im Bauteil vorliegenden Spannungen. 

Mit der aus der Formulierung von Reiser et al. [117] weiterentwickelten 
Beziehung können unter Bezugnahme von HABs und LABs die BDT-
Temperaturen von UFG W sehr gut abgeschätzt werden. Dieser Aspekt 
ermöglicht eine Extrapolation der mittleren Sehnenlänge zu dem Korn-
durchmesser, bei dem Raumtemperaturduktilität in W auch bei sphärischer 
Kornmorphologie eintritt. Hierfür dienen die Ergebnisse der Lastrate 
1,0 MPa m0,5 s−1 als Ausgangspunkt. Nach Gleichung 5.8 ist bei gegebener 
Lastrate die Übergangstemperatur durch den Wurzelterm aus Seitenverhältnis 
und mittlerer Sehnenlänge festgelegt. Durch die zu beantwortende Fragestel-
lung ist das Seitenverhältnis der Kornabmessungen auf {1} festgelegt. Zur 
Aufrechterhaltung der Übergangstemperatur von 4,1CR-1,0 muss somit der 
Korndurchmesser um den Faktor 12 kleiner ausfallen als die ermittelte 
Sehnenlänge; vgl. Tabelle 5.2 /S. 176. Damit wird stabiles Risswachstum 
unabhängig vom geprüften Risssystem erst ab einem mittleren Korndurch-
messer (LABs und HABs) von etwa 10 nm vorhergesagt, also weit im nano-
kristallinen Regime. Es gelten für diese Überlegung, die bei Extrapolationen 
um eine Größenordnung zu beachtenden Einschränkungen hinsichtlich der 
Aussagekraft. Zuzüglich sind die Unsicherheiten bei (i) der Bruchart, also 
dem erwarteten Wechsel von transkristallinem zu interkristallinem Spröd-
bruch [238] [Abb. 17] und (ii) dem Einfluss der Versetzungsdichte zu beach-
ten. Weiterhin muss die Existenz einer Sättigungskorngröße beachtet werden. 
Diese beschreibt die minimale Korngröße, die durch den Prozess der Korn-
fragmentierung erzielt werden kann. Trotz fortgesetzter Umformung wird 
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nach dem Erreichen der Sättigungskorngröße keine weitere Kornfeinung 
beobachtet. Pippan et al. [380] geben für die Sättigungskorngröße in W etwa 
100 nm an. Dieser Wert sollte in der Theorie jedoch mit der Verformungs-
temperatur variieren. Die für nanokristallines W berichteten Korngrößen 
spiegeln dies jedoch nicht eindeutig wider: Für High Pressure Torsion (HPT) 
bei 600 K berichten Vorhauer et al. [408] eine Korngröße leicht unterhalb 
100 nm; HPT bis Umformgrad 12. Valiev et al. [238] [Tab. 1] bzw. Alexand-
rov et al. [365] [Tab. 1] weisen nach HPT bei 800 K eine mittlere Korngröße 
von 95 nm aus. In diesen Berichten wird jedoch auch für W, hergestellt mit 
Equal-channel Angular Pressing (ECAP) bei 1300 K, eine vergleichbare 
Korngröße angegeben. Auch Wei et al. [142] berichten nach HPT bei 800 K 
von einer erzielten Korngröße um 100 nm. Nach HPT bei 900 K geben 
Kecskes et al. [409] einen Bereich 100 – 150 nm als mittlere Korngröße an. 
Damit muss angezweifelt werden, ob nanokristallines W mit der extrapolier-
ten Korngröße zu realisieren ist. Ein deutlich besseres Kornfeinungspotential 
wird für W-Legierungen bzw. zweiphasige Materialien berichtet. 

5.5.3 Diskussion zum Einfluss der Versetzungsdichte 
und Versetzungsstruktur 

Versetzungen sind die Träger der plastischen Verformung. Im weiträumigen 
Rahmen korrelieren Übergangstemperatur und Versetzungsdichte. Mit 
zunehmender Versetzungsdichte sinkt die BDT-Temperatur. Ein näherer 
Blick auf die Entwicklung diese Mikrostruktureigenschaft zeigt jedoch auch, 
dass dieser Zusammenhang nur bei Unterschieden in der Versetzungsdichte 
in dem Bereich von Größenordnungen klar zu identifizieren ist. Eine theoreti-
sche Analyse legt nahe, dass die Gewichtung der Versetzungsdichte bei der 
Beschreibung der Übergangstemperatur an die Größe der Sehnenlänge 
anzupassen ist. 

In Abbildung 5.31 ist die BDT-Temperatur über der Versetzungsdichte 
aufgetragen. Die Übergangstemperaturen nach dem kombinierten Ansatz 
basieren auf der Lastrate 1,0 MPa m0,5 s−1; vgl. Tabelle 5.3 /S. 212. Die 
Versetzungsdichten sind in der erwartbaren Reihenfolge geordnet; aufstei-
gend vom Sinterling 0AS über die Gruppe der warmgewalzten W-Bleche bis 
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zu kaltgewalzten Zustand 4,1CR. Der in Cyan dargestellte Datenpunkt 
repräsentiert den Mittelwert für 1,7WR – 3,3WR. Werden die Literaturdaten 
für die Materialien 1300 K, 6 h und 2300 K, 1 h hinzugenommen, kann bei 
logarithmischer Auftragung der Versetzungsdichte der Zusammenhang 
zwischen ebendieser und der Übergangstemperatur linear angenähert werden. 
Der gesinterte Zustand liegt wiederum fernab der Trendlinie und bleibt 
nachfolgend unberücksichtigt. Steht nicht der Gesamttrend in Fokus, sondern 
auch die Verteilung der Datenpunkte hinsichtlich ihrer direkten Nachbarn, 
kann für 1,7WR – 3,3WR kein eindeutiger Trend ausgemacht werden. Wird 
für diese Materialien eine Einschätzung eingefordert, suggerieren die Ergeb-
nisse eine Tendenz, die in Opposition zu dem Gesamttrend steht. So klar der 
Zusammenhang zwischen hoher Versetzungsdichte und niedrigen BDT 
Temperaturen im großen Rahmen erscheint, so zweifelhaft ist dessen Exis-
tenz nach einer Analyse der warmgewalzten Materialien. 

Nach dem Modell der Rissspitzenplastizität kann eine Reduktion der BDT-
Temperatur mit einer effektiveren Kompensation bzw. Relaxation der Span-
nungsintensität begründet werden. Der Beitrag einer hohen Versetzungsdich-
te hierzu beruht jedoch weniger auf einer größeren Anzahl von mobilen 
Versetzungen, stattdessen ist die assistierte Versetzungsnukleation an beste-
henden Versetzungen anzuführen [140, 141]. Unter Berücksichtigung der in 
Kapitel 5.5.2 /S. 266 beschriebenen Rolle des mittleren Abstandes der Korn-
grenzen entlang der Rissfront wird nachfolgend Raumtemperaturduktilität in 
UFG W bzw. die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur als 
Resultat einer Überlagerung der assistierten Versetzungsnukleation an zwei 
unterschiedlichen Gitterdefekten untersucht: (i) Primäre Nukleation an 
Korngrenzen und (ii) sekundäre Nukleation infolge von bereits existierenden 
Versetzungen. Somit ist die mittlere Sehnenlänge als Maß für den Abstand 
von primären Quellen mit einer mittleren Distanz zwischen Orten der sekun-
dären Nukleation zu kombinieren. Der mittlere Abstand zwischen Positionen 
der sekundären Nukleation kann anhand der Formulierung  

𝑙𝑙V̅ = 𝐴𝐴 𝜌𝜌V
−0,5 (5.9) 



 

289 

abgeschätzt werden [410], wobei 𝜌𝜌V die Versetzungsdichte repräsentiert. Die 
Variable 𝐴𝐴 wird als Konstante aufgefasst. Angaben zu der mittleren Sehnen-
länge auf Basis der EBSD-Ergebnisse und anhand der Reflexverbreiterung 
bestimmte Versetzungsdichten sind Tabelle 5.2 /S. 176 zusammengefasst. 
Aus diesen beiden Größen kann unter Zuhilfenahme der Formulierung und 
bei Annahme einer gleichwertigen Wahrscheinlichkeit für die Nukleation 

Λ� = �
1
𝜆̅𝜆

+
1
𝑙𝑙V̅
�
−1

 
(5.10) 

eine Größe konstruiert werden, die den mittleren Abstand von primären und 
sekundären Nukleationspunkten Λ� entlang der Rissfront beschreibt. Diese 
Kenngröße wird im Folgenden als angepasste Sehnenlänge bezeichnet. Die 
Größen 𝜆̅𝜆 und 𝑙𝑙V̅ entsprechen den einzelnen Beiträgen der Korngrenzen 
(LABs und HABs) bzw. der Versetzungsdichte. 

 
Abbildung 5.31: Korrelation zwischen der BDT-Temperatur und der Versetzungsdichte. Es ist 

die Übergangstemperatur 𝑇𝑇BDT über der Versetzungsdichte 𝜌𝜌V aufgetragen. Al-
le BDT-Temperaturen referenzieren auf den kombinierten Ansatz und eine 
Lastrate von 1,0 MPa m0,5 s−1. Der Datenpunkt in Cyan repräsentiert den Mit-
telwert aller warmgewalzten Materialien 1,7WR – 3,3WR. Daten zu dem wär-
mebehandelten W-Material 1300 K, 6 h aus Ref. [395]. Versetzungsdichte von 
2300 K, 1 h unveröffentlicht. 
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Unter Annahme nicht identischer Nuleationswahrscheinlichkeiten (𝑃𝑃) muss 
Gleichung 5.10 zu 

Λ� = �
𝑃𝑃𝜆𝜆
𝜆̅𝜆

+
𝑃𝑃𝑙𝑙
𝑙𝑙V̅
�
−1

 
(5.11) 

Erweitert werden. Nachfolgend wird der Einfluss der beiden Beiträge auf die 
angepasste Sehnenlänge untersucht. Es werden zwei Modellmaterialien 
konstruiert, wobei Beispiel (i) ein grobkörniges (CG) Material abbildet und 
Beispiel (ii) ein UFG Material repräsentiert. In Anlehnung an 0AS wird der 
mittlere Abstand der Korngrenzen entlang der Rissfront im CG Modell auf 
20 µm festgelegt. Für den UFG Repräsentanten wird eine Sehnenlänge von 
0,5 µm gewählt. Beide Modellmaterialien liegen in jeweils zwei Zuständen 
vor, die sich bei gleicher Korngröße in der Versetzungsdichte um eine Grö-
ßenordnung unterscheiden: In Zustand 1 beträgt diese 1×1013 m−2 und für 
Zustand 2 wird die Versetzungsdichte auf 1×1014 m−2 festgesetzt. Wird in 
Gleichung 5.9 die Konstante 𝐴𝐴 mit {1} angenommen, ergibt sich für Bei-
spielmaterial (i) in Zustand 1 für CG eine angepasste Sehnenlänge von 
0,95 µm. Für die höhere der beiden Versetzungsdichten (Zustand 2 für CG) 
ist dieser Wert auf 0,010 µm reduziert. Werden beide Ergebnisse für Beispiel 
(i) ins Verhältnis gesetzt, wird der Quotient 9,5 erhalten. Damit reflektiert in 
dem CG Modell die Veränderung der angepassten Sehnenlänge in erster 
Näherung die Zunahme der Versetzungsdichte um eine Größenordnung. Für 
Beispiel (ii) wird dieses Vorgehen auf Basis einer UFG Mikrostruktur wie-
derholt. Es wird eine signifikante Veränderung des Faktors festgestellt. In 
Zustand 1 (UFG) beträgt die mittlere angepasste Sehnenlänge 0,19 µm, für 
den Zustand 2 (UFG) noch 0,083 µm. Der Quotient aus Zustand 1 zu Zustand 
2 wird für das UFG Material zu 2,3 bestimmt. Die Auswirkung der Änderung 
der Versetzungsdichte ist somit nur mit einem Viertel des Gewichtes im CG 
Modell anzusetzen. Die Resultate dieses Gedankenexperiments geben Grund 
zur Annahme, dass  

• der Beitrag der Versetzungsdichte zur Reduktion der BDT-
Temperatur keine Konstante hinsichtlich einer bestimmten Tempera-
turdifferenz pro Unterschied in der Versetzungsdichte darstellt.  
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• Vielmehr ist der Umfang der Reduktion auch immer mit dem Korn-
grenzenabstand entlang der Rissfront verknüpft.  

• Eine Änderung der Versetzungsdichte fällt bei CG Mikrostrukturen 
stärker ins Gewicht, da der mittlere Abstand zwischen den Orten se-
kundärer Nukleation die angepasste Sehnenlänge vorgibt. Umgekehrt 
dominiert in UFG Materialien aufgrund der geringen Sehnenlänge die 
primäre Nukleation die angepasste Sehnenlänge. Der Einfluss der 
Versetzungsdichte auf die BDT-Temperatur ist in UFG-Materialien 
weniger stark ausgeprägt. 

Der für CG und UFG Materialien verschieden zu gewichtende Betrag der 
Versetzungsdichte zu der Entwicklung der BDT-Temperatur ist (neben den 
bereits in Kapitel 5.5.2 /S. 266 angeführten Erörterungen zu den Unterschie-
den in der Bruchfläche) eine vielversprechende Erklärung für den in Abbil-
dung 5.28 /S. 279b festgestellten Widerspruch zwischen guter Beschreibung 
der Materialien mit Sehnenlänge unterhalb 1µm auf der einen Seite und dem 
Sprung im Trend zu Material 2300 K, 1 h und 0AS auf der anderen Seite. 

In warmgewalztem W besitzen Versetzungen eine regellose Geometrie; vgl. 
Abbildung 5.13 /S. 200. Nach dem Kaltwalzen werden gerade Versetzungs-
segmente beobachtet, die von einer Korngrenze zur nächsten quer über das 
jeweilige Korn verlaufen. Diese Segmente besitzen vermutlich reinen 
Schraubencharakter; siehe Ausführungen zu Abbildung 5.14 /S. 201 Das 
Gleiten von geraden Schraubensegmenten ist von Caillard [190] anhand von 
in-situ TEM-Experimenten untersucht worden. Es wird von einem unerwarte-
ten Wechsel im Bewegungsstil der Schraubenversetzungen bei tiefen Ver-
formungstemperaturen berichtet. Von einem gleichförmigen Gleiten geht die 
Bewegung der Versetzungen in eine ruckartige Fortbewegung über. Es wird 
jedoch keine Zunahme der Mobilität der Schraubenversetzungen durch 
diesen Umstand erwähnt. Vielmehr ist dieser Wechsel für alle Schrauben-
segmente unabhängig von der Geometrie der Versetzungslinie zu erwarten. 
Somit können keine Argumente angeführt werden, dass gerade Schrauben-
segmente in Zusammenhang mit Raumtemperaturduktilität von 4,1CR 
stehen. 
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6 Zusammenfassung 

Der Einsatz von Wolfram (W) als Strukturwerkstoff ist Stand 2021 durch die 
hohe Sprödigkeit von konventionell produzierten W-Materialien bei Raum-
temperatur ausgeschlossen. Instabile Rissausbreitung in W ist unmittelbar auf 
die Existenz eines Spröd-duktil-Überganges (BDT) in einem sehr hohen 
Temperaturbereich zurückzuführen. Aktuelle Untersuchungen belegen, dass 
hochgradiges Warm- und Kaltwalzen einen fundamentalen Wechsel im 
Materialverhalten bei Raumtemperatur bewirkt: Hochgradige umgeformte 
W-Materialien sind im Zugversuch plastisch verformbar und selbst in 
bruchmechanischen Experimenten wird stabiles Risswachstum beobachtet. 
Diese raumtemperaturduktilen Materialien sind durch eine ultrafeinkörnige 
(UFG) Mikrostruktur gekennzeichnet. Für diese Studie wurde das Ziel 
definiert, die metallphysikalischen und mikrostrukturellen Hintergründe der 
verformungsinduzierten Duktilisierung von UFG W aufzudecken. Konkret 
sind in dieser Ausarbeitung folgende 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 dies von einem spröden Material in einen 
Zustand mit Raumtemperaturduktilität transformiert? 

Die angewandten experimentellen Methoden waren: (i) Die ratengesteuerte 
Prüfung von Proben der Bruchmechanik mit dem Ziel der Ermittlung von 
BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien als indirekter Ansatz der Identifikation 
des ratenlimitierenden Mechanismus der Rissspitzenplastizität sowie (ii) eine 
umfangreiche Charakterisierung der mikrostrukturellen Entwicklung als Teil 
einer direkten Herangehensweise. Als Ergebnisse von grundlegender Bedeu-
tung sollen nach der Auswertung von mehr als 500 Risszähigkeitsversuchen 
und detaillierter Betrachtungen der verformungsinduzierten Modifikationen 
der Mikrostruktur mithilfe Methoden der Rasterelektronenmikroskopie sowie 
Röntgenbeugung folgende Punkte benannt werden: 



6  Zusammenfassung 

294 

• Nach bestem Wissen und Gewissen konnte erstmals eine Ratenabhän-
gigkeit der BDT-Temperatur für UFG W experimentell belegt werden. 
Selbst für W mit Raumtemperaturduktilität ist die Ratenabhängigkeit 
der Übergangstemperatur eindeutig zu identifizieren. 

• Mit zunehmendem Umformgrad wird für UFG W sowohl eine Reduk-
tion der Übergangstemperatur als auch eine Verminderung der zuge-
hörigen BDT-Arrhenius-Aktvierungsenergie festgestellt. Zwischen 
beiden Kenngrößen besteht in erster Näherung ein linearer Zusam-
menhang. 

• Die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien von UFG W folgen dem 
temperaturabhängigen Verlauf der Erwartungswerte der Gibbs-
Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbildung. Beruhend auf 
diesem Positivbeweis und unter Berücksichtigung des Negativbewei-
ses hinsichtlich der thermischen Aktivierung der Stufenersetzung, 
wird die geäußerten Vermutungen über einen Wechsel im ratenkon-
trollierenden Prozess des BDT zugunsten der Bewegung der Stu-
fenversetzung zurückgewiesen. Auch in UFG W ist die Rissspitzen-
plastizität im Bereich der Übergangstemperatur durch das Gleiten der 
Schraubenversetzung bzw. dem zugrundeliegenden Prozess der Kin-
kenpaarbildung in der Rate limitiert. Damit kontrolliert unter quasista-
tischer Belastung die Kinkenpaarbildung in W über viele mikrostruk-
turelle Größenordnungen hinweg den BDT; beginnend mit 
Einkristallen, über grob- und feinkörnige Zustände hinunter bis zu 
UFG Mikrostrukturen. 

• Für moderate effektive Schubspannungen sind die auf Basis des Li-
nienspannungsmodells berechneten Gibbs-Energien der Aktivierung 
für die Kinkenpaarbildung unzutreffend. In Regime (ii) unterschätzen 
die berechneten Erwartungswerte die experimentellen Ergebnisse. Der 
Fehler ist an der oberen Grenze von Regime (ii), dem Übergang zum 
Bereich der niedrigen effektiven Schubspannungen, Regime (i), am 
stärksten ausgeprägt. 

• Die verformungsinduzierte Reduktion der BDT-Temperatur korreliert 
mit der mikrostrukturellen Entwicklung. Mehrere untersuchte Ansätze 
weisen darauf hin, dass für zutreffende Prognosen der BDT-
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Temperatur neben den Großwinkel- auch Kleinwinkelgrenzen in die 
Betrachtung miteinzubeziehen sind. 

• Eine zweiparametrige Formulierung, beruhend auf dem mittleren 
Korngrenzenabstand entlang der Rissfront und senkrecht zur Rissebe-
ne, beschreibt die experimentell beobachtete Entwicklung der BDT-
Temperatur in UFG W zutreffend. Die hohe Treffgenauigkeit dieser 
aus Simulationen adaptierten Formulierung stützt die Theorie der as-
sistierten Nukleation von Versetzungen an Korngrenzen als Schlüssel-
faktor für eine effektive Abschirmung der Rissspitze in W. Im Unter-
schied zu gängigen Ansätzen besitzt die entwickelte Formulierung das 
Potential auch die Anisotropie der BDT-Temperatur in gewalztem W 
abzubilden. Nach dieser Formulierung wird Raumtemperaturduktilität 
als vom Risssystem unabhängiges Materialverhalten erst für W mit 
Korndurchmessern weit innerhalb des nanokristallinen Regimes er-
reicht. Angesichts der Erfahrungswerte zur Sättigungskorngröße in 
reinem W erscheint die Einstellung eines solchen mittleren Korn-
durchmesser nicht erreichbar. 

• Weder Warm- noch Kaltwalzen von W ist mit einer bevorzugten Aus-
bildung von CSL-Grenzen verknüpft. Die gemessenen Anteile liegen 
in der statistisch erwartbaren Region, sind bei Berücksichtigung der 
starken Walztextur der in dieser Ausarbeitung untersuchten W-Bleche 
sogar unterrepräsentiert. Ein Beitrag der CSL-Grenzen zur Raumtem-
peraturduktilität von UFG W ist damit wenig wahrscheinlich. 

Neben diesen metallphysikalischen Befunden zeichnet sich diese Arbeit 
ebenfalls durch die Entwicklung bzw. Weiterentwicklung von Methoden aus. 
Die Normierung bzw. die Rückrechnung aller mit BDT-Arrhenius-
Aktivierungsenergien verknüpften Übergangstemperaturen (auch aus frühe-
ren Studien) auf eine zuvor festgelegte Dehnrate ist hierbei im Besonderen 
herauszustellen. Dies eliminiert den anderenfalls verbleibenden Freiheitsgrad, 
welcher in der Ratenabhängigkeit der Gibbs-Energie der Aktivierung bei 
konstanter Verformungstemperatur bzw. der Ratenabhängigkeit der BDT-
Arrhenius-Energie hinsichtlich der verknüpften Übergangstemperatur be-
gründet ist. Im Ergebnis konnten in dieser Ausarbeitung erstmalig alle in der 
Literatur für W dokumentierten BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien und die 
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Erwartungswerte der Gibbs-Energie der Aktivierung für die Kinkenpaarbil-
dung in einem gemeinsamen Schaubild dargestellt werden. Ebenfalls inte-
griert diese Arbeit die BDT-Arrhenius-Aktivierungsenergien aus Zug- bzw. 
Biegeversuchen sowie aus bruchmechanischen Experimenten, wofür eine 
Einschätzung der Dehnrate in der Prozesszone vorgenommen wurde. Erst auf 
Basis der so geschaffenen maßgeschneiderten Datensammlung zur BDT-
Arrhenius-Aktivierungsenergie in W konnten qualifizierte Aussagen zum 
ratenlimitierenden Prozess getroffen werden und obendrein eine alternative 
Formulierung für den Verlauf der Erwartungswerte in Regime (ii) vorge-
schlagen werden. 

Als weiteres Highlight ist die erfolgreiche Entwicklung einer Präparations-
methode für cECCI an UFG Materialien zu nennen. Ungeachtet aller Bemü-
hungen scheiterte zunächst nach dem Neigen der Probe zum EBSD-Detektor 
mit dem Zweck der Bestimmung der kristallographischen Orientierung das 
Wiederauffinden der ausgewählten Stelle infolge der geringen Kornabmes-
sungen. Erst nach der Einbringung von Markierungen unter Einsatz von FIB 
war die zuverlässige Identifizierung derselben Struktur in EBSD-Karte und 
ECCI-Abbildung erreichbar. Hierfür musste zusätzlich eine Methode erarbei-
tet werden, welche die durch FIB geschädigte Oberflächenschicht abträgt und 
gleichzeitig die eingebrachten Identifikationsmarker beibehält. Als Resultat 
konnten in dieser Arbeit nicht nur mittels ECCI die Versetzungsstrukturen in 
UFG W abgebildet werden, sondern erstmals auch die kristallographische 
Orientierung der entsprechenden Kristallbereiche mit in die Auswertung 
einbezogen werden (cECCI). 

An dieser Stelle dürfen, die eigens für diese Arbeit entwickelten Python-
basierten Auswerteskripte nicht unerwähnt bleiben. Mithilfe dieser konnte 
der große Umfang an mechanischen Versuchsdaten bewältig werden und auf 
eine automatisierte Weise hinsichtlich einer Vielzahl von Kennwerten über-
prüft werden. Auch die experimentellen Kontrastfaktoren für die modifizierte 
Williamson-Hall Methode wurden mittels einer eigenen Iterationsroutine 
ermittelt. Weiterführende Methoden der Behandlung und Analyse von 
EBSD-Datensätzen konnten ebenfalls über Python-Skripte realisiert werden. 
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Diese Tools sind frei verfügbar und kommen innerhalb und außerhalb der 
Arbeitsgruppe fortgesetzt zur Anwendung. 

Ausblick 

Im Hinblick auf die BDT-Temperatur in W konnten mit dieser Ausarbeitung 
weitere Kenntnisse über die Rolle der Groß- und Kleinwinkelgrenzen sowie 
der Ausrichtung der Körner im Verhältnis zum Verlauf der Rissfront bei 
stark anisotropen Kornmorphologien erlangt werden. In nachfolgenden 
Studien ist die Universalität der hier postulierten zweiparametrigen Formulie-
rung nachzuweisen, d. h. zu prüfen, inwieweit aus Übergangstemperaturen 
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 Rissausbrei-
tung planparallel zur Walzebene assoziiert sind. Das Bruchverhalten von 
hochgradig gewalztem W, das mit einem dieser Risssysteme ausgestattet ist, 
unterscheidet sich bei der Prüfung eines identischen Zustands deutlich von 
den Beobachtungen, die für die Risssysteme L-T und T-L bei Raumtempera-
tur gemacht werden; sowohl in der makroskopischen Materialantwort als 
auch im mikroskopischen Bruchbild [121, 244]. 

Ferner ist die Versetzungsdichte in Bezug auf einen möglichen Einfluss auf 
die BDT-Temperatur zu untersuchen und ggf. zu quantifizieren. Eine Diskus-
sion der experimentellen Versetzungsdichten beigestellte theoretische Be-
trachtung kommt zu dem Schluss, dass eine Änderung der Versetzungsdichte 
merkliche Auswirkungen auf die Übergangstemperatur nach sich ziehen 
kann. Jedoch wird postuliert, dass der Einfluss der Versetzungsdichte mit 
abnehmender Korngröße zurückgeht und für UFG Mikrostrukturen der Effekt 
der Korngrenzen dominiert, d. h. Änderungen in der Versetzungsdichte von 
UFG W hinsichtlich der Übergangstemperatur zu vernachlässigen sind. Ein 
Anknüpfungspunkt könnten hier wohlmöglich die Simulationen von El-
Awady [410] bieten, mit denen gezeigt wird, dass das Gewicht des Beitrag 
von Korngrenzen zu der Streckgrenze eines polykristallen Materials von der 
Versetzungsdichte abhängt. 
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Neben den neuen Erkenntnissen zum BDT und der Übergangstemperatur von 
UFG W wird mit dieser Ausarbeitung ein umfangreicher Datensatz an expe-
rimentellen Kenndaten metallphysikalischer und mikrostruktureller Natur für 
W zur Verfügung gestellt. Mit zunehmender Computerleistung sind großska-
lige MD und andere Multiskalenansätze in Betracht zu ziehen, um die hier 
dargelegten empirischen Zusammenhänge in Simulationen zu überprüfen und 
den Wissensstand zu erweitern. 

Mit der zum Zeitpunkt der Experimente nach bestem Wissen und Gewissen 
tiefsten je für W mit technischer Reinheit dokumentierten Überhangstempe-
ratur konnte scheinbar mit dieser Arbeit die Sprödigkeit als vordergründiges 
Hindernis für den Einsatz von W als Strukturmaterial durch die hochgradige 
Umformung überwunden werden. Jedoch kann das Vorliegen von Raumtem-
peraturduktilität infolge der stark anisotropen Kornmorphologie nicht für alle 
Rissprobleme vorausgesetzt werden. Eine ausfallsichere Auslegung von 
Komponenten erfordert somit eine genaue Kenntnis über die Spannungsver-
hältnisse unter den geplanten Betriebszuständen. Auch entsprechen die 
aktuell stark begrenzten Blechdicken nicht den Erwartungen an ein Struktur-
material im klassischen Sinne. Arbeiten mit dem Ziel der Formung eines 
universellen Strukturwerkstoffes mit Materialstärken im Millimeterbereich 
sind derzeit anhängig [411, 412]. Neben einem sicheren Umgang und Betrieb 
ist für einen zukünftigen Werkstoff der Hochtemperaturenergiekonversion 
auch die Stabilität der Mikrostruktur entscheidend. Als Konsequenz der 
hohen Defektdichte erfüllt technisch reines W diese Anforderung nicht [241, 
408]. Hochtemperaturstabilität bei gleichzeitig guten und gleichbleibenden 
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur ist aller Voraussicht nach 
nur durch das Design komplexerer W-Legierungen zu erzielen. Durch die neu 
gewonnenen Kenntnisse hinsichtlich der metallphysikalischen Hintergründe 
der verformungsinduzierten Duktilisierung von W, aktuelle Erfolge auf dem 
Gebiet des Legierungsdesigns und Fortschritten bei der Stabilisierung der 
Mikrostruktur von UFG W soll hier der begründeten Hoffnung Ausdruck 
verliehen werden, dass nach den beständigen Anstrengungen über viele 
Forschergenerationen hinweg das Ziel der Anwendung von W als Struktur-
material für Hochtemperaturanwendungen nun in greifbare Nähe rückt. 
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Anhang A: Methodik 

 
Abbildung A 1: Zusammenstellungszeichnungen Prüfeinrichtung SE(T). Es ist der Probenhalter 

inklusive montierter Probe in der Montagevorrichtung abgebildet.  
Zeichnung Eigentum KIT  
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Abbildung A 2: Einzelteilzeichnung Prüfeinrichtung SE(T). Fertigungszeichnungen der Pos. 1 

(Einhängung V2) und Pos. 2 (Klemmung V2); vgl. Abbildung A1. 
Zeichnung Eigentum KIT  
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Abbildung A 3: Zusammenstellungszeichnung Montagevorrichtung. Die Nutzung ist in 

Abbildung A1 verdeutlicht. Zeichnung Eigentum KIT 
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Abbildung A 4:  Einzelteilzeichnung Montagevorrichtung. Fertigungszeichnungen der Pos. 1 

(Montageblock V2) und Pos. 2 (Distanzstück); vgl. Abbildung A3. Zeichnung 
Eigentum KIT  
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Abbildung A 5:  Fertigungszeichnung SE(T) Probe. Die Kerblänge entspricht 50 % der Proben-

breite, die Probendicke ist variable und durch die Blechdicke determiniert. 
Zeichnung Eigentum KIT 
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Abbildung A 6: Anpassung der vom Röntgenstrahl beschienenen Fläche. Es ist die Entwick-

lung der Länge der beschienenen Fläche 𝑏𝑏 × 𝑥𝑥 bei gegebener Strahlbreite 𝑏𝑏 
demonstriert. Der Einstrahlwinkel entspricht dem Beugungswinkel 𝜃𝜃. Der 
Beugungsvektor 𝑔⃑𝑔 steht senkrecht zur Probenoberfläche. 

 

 
Abbildung A 7:  Verlauf der effektiven Schubspannung. Es ist die Wurzel der effektiven 

Schubspannung 𝜏𝜏∗ über die Verformungstemperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Dabei er-
geben sich drei Bereiche (Abbildung 4.19 /S. 149 und Abbildung 5.21 /S. 238) 
mit in erster Näherung linearen Entwicklungen. Die Datenpunkte sind Brunner 
[205] entnommen und für SX W mit hoher Reinheit (5N) ermittelt. Die Orien-
tierung entspricht der Mittellage; vgl. Abbildung 2.1 /S. 18.  
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Berechnung der Ratenabhängigkeit der Knietemperatur 

Die Berechnung der Dehnratenabhängigkeit der Knietemperatur für Abbil-
dung 5.22 /S. 249 erfolgte anhand zweier verschachtelter Arrhenius-
Beziehungen in der Form 

𝑇𝑇k =
𝐸𝐸P

𝑘𝑘B ln �𝐴𝐴
Br

𝜀𝜀ṗl
�
 

(A1) 

wobei der äußere Ausdruck zur Manipulation der plastischen Dehnrate 𝜀𝜀ṗl 
und nachfolgenden Beobachtung des Einflusses auf die Knietemperatur 𝑇𝑇k 
genutzt wurde. Die innere Formulierung 

𝐴𝐴Br = 𝜀𝜀ṗlBr exp �
𝐸𝐸P

𝑘𝑘B𝑇𝑇kBr 
� 

(A2) 

gibt den Vorfaktor 𝐴𝐴Br der Arrhenius-Gleichung vor. Dabei entsprechen die 
Größen 𝜀𝜀ṗlBr und 𝑇𝑇kBr der in den Experimenten von Brunner [205] gewählten 
plastischen Dehnrate von 8,5×10−4 s−1 und der damit verknüpften Knietempe-
ratur von 775 K; der Index Br verdeutlicht, dass die Eingangsgröße aus 
Brunner [205] entnommen wurde . Als Peierls-Energie der Kinkenpaarbil-
dung 𝐸𝐸P wurde der von Ziebart [81] und Brunner [205] ermittelte Betrag von 
2,1 eV herangezogen. 
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Anhang B: Ergebnisse 

 
Abbildung A 8: Ergebnisse der Bruchmechanikversuche für 1,7WR-500 (Erweiterung zu 

Abbildung 5.16 und Abbildung 5.17 /S. 207): In (a) ist die scheinbare Bruch-
zähigkeit 𝐾𝐾Q über der Prüftemperatur 𝑇𝑇 aufgetragen. Die rote Linie markiert 
die BDT-Temperatur nach dem 2%-Kriterium. Das jeweils oben rot hervorge-
hobene Feld entspricht dem Übergangsbereich von der niedrigsten Temperatur 
bei dem semiduktiles oder duktiles Materialverhalten auftritt bis zur Über-
gangstemperatur. In (b) ist das Produkt aus J-Integral und Geometriefaktor 
𝐽𝐽tot 𝜂𝜂−1 über der Prüftemperatur aufgetragen. Die schwarze Kurve repräsentiert 
die mittels Regression angenäherte Lösung für die Entwicklung des J-Integrals. 
Die rote Linie markiert die BDT-Temperaturen nach dem Mittellinienkriteri-
um, die graue nach dem 2%-Kriterium. 
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Tabelle A 1: BDT-Temperaturen und aufgebrachte Belastungsraten für 1,7WR-500 (Erweiterung 
zu Tabelle 5.3 /S. 212). Es sind die Übergangstemperaturen nach dem 2%-
Kriterium (i) Mittellinienkriterium (ii) und dem kombinierten Absatz (iii) aufgelis-
tet. Weiterhin sind die für die jeweiligen BDT-Temperaturen bestimmten Ist-
Lastraten gegeben. 

Material Kriterium 𝑻𝑻𝐁𝐁𝐁𝐁𝐁𝐁𝟓𝟓𝟓𝟓𝟓𝟓   
/K 

𝐝𝐝𝑲𝑲/𝐝𝐝𝒕𝒕𝟓𝟓𝟓𝟓𝟓𝟓 
/MPa m0,5 s−1 

1,7WR (i) 523 494,4 ±6,2 

 (ii) 498 544,7 ±6,3 

 (iii) 503 500 
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Angaben zur Datenverfügbarkeit 

Angesichts des Umfangs der experimentellen Arbeiten sind die Rohdaten 
nicht in dieser Ausarbeitung inkludiert, sind jedoch auf Anfrage einsehbar. 
Die erhobenen mikrostrukturellen Kennwerte sind in der Regel als Mittelwer-
te in dieser Ausarbeitung tabelliert. Die im Rahmen dieser Promotion entwi-
ckelten Python-Skripte sind ebenfalls auf Anfrage verfügbar. 
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Hohe Spröd-duktil-Übergangstemperaturen schließen den Einsatz von konventi-
onell gefertigtem Wolfram (W) als Strukturwerkstoff aus. Ultrafeinkörnige (UFG) 
W-Werkstoffe zeigen jedoch den Spröd-duktil-Übergang bereits bei sehr tiefen 
Temperaturen und weisen folglich Raumtemperaturduktilität auf. Diese Arbeit 
beschreibt die metallphysikalischen Hintergründe dieser Transformation. Dabei 
wurde Kinkenpaarbildung als ratenlimitierender Prozess der Plastizität von UFG 
W identifiziert, welche somit den Spröd-duktil-Übergang über viele mikrostruk-
turelle Größenordnungen hinweg kontrolliert – vom Einkristall bis zum UFG W. 
Die korrelative Mikrostrukturanalyse offenbarte einen starken Zusammenhang 
zwischen der Übergangstemperatur und dem mittleren Korngrenzenabstand 
entlang der Rissfront, sofern die ausgeprägte Anisotropie der Kornmorphologie 
ebenfalls berücksichtigt wird. Korngrenzen sind Punkte stimulierter Versetzungs-
nukleation. In UFG W bewirkt die hohe Korngrenzendichte entlang der Rissfront 
eine effektive Abschirmung der Rissspitze.
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